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Resumen 
 
Actualmente, existe poca información relacionada con el efecto de la deformación plástica en frío 

y de ciclos térmicos que simulen Líneas de Recocido y Galvanizado Continuo (LRGC), sobre la 

microestructura y las propiedades mecánicas de aceros avanzados de alta resistencia. El 

desarrollo de láminas delgadas de aceros multifásicos requiere un buen entendimiento de los 

efectos de la deformación plástica sobre las transformaciones de fase que ocurren durante los 

ciclos térmicos. En el presente trabajo se investigó el efecto de la deformación plástica sobre los 

cambios de fase que ocurren durante ciclos que simulan una LRGC. El acero experimental 

obtenido a escala laboratorio, fue laminado en caliente y en frío para obtener láminas con tres 

espesores (2.27 mm, 1.75 mm y 1. 22 mm), las cuales fueron tratadas térmicamente con la 

finalidad de obtener aceros multifásicos de alta resistencia. Para ello, se determinaron las 

propiedades mecánicas resultantes y se correlacionaron con los cambios de fase 

correspondientes. El estudio de las transformaciones de fase se realizó, en primera instancia, a 

partir de la interpretación del diagrama de transformación de fase en enfriamiento continuo (CCT, 

por sus siglas en ingles), calculado con el software JMatPro, considerando como valor de entrada 

la composición química del acero experimental. Posteriormente, se realizaron análisis in-situ de 

las transformaciones de fase mediante Dilatometría y mediante Microscopía Electrónica de 

Transmisión, a partir de los cambios observados en las curvas de dilatación y en los patrones de 

difracción de área selecta (SAED, por sus siglas en ingles), respectivamente. La finalidad de 

ambos análisis fue para entender el comportamiento de las transformaciones de fase durante 

ciclos térmicos que simulan LRGC. Los resultados muestran que es factible obtener aceros 

multifásicos de alta resistencia bajo ciclos térmicos que contemplan un recocido intercrítico y un 

tratamiento isotérmico de 425°C. El diagrama CCT calculado predice la descomposición de la 

austenita en condiciones de enfriamiento continuo, y la magnitud de la deformación plástica no 

puede ser alimentada como valor de entrada en el software para realizar el cálculo, por lo tanto, 

la información obtenida solamente puede usarse como una aproximación. Los análisis realizados 

en los aceros laminados en frío mediante Dilatometría y Microscopía Electrónica de Transmisión 

muestran que la deformación plástica causada por el laminado en frío afecta la cinética de las 

transformaciones de fase tanto en calentamiento como en enfriamiento, y consecuentemente 

afecta las propiedades mecánicas del acero. 
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Abstract 

Currently, there is little information related to the effect of cold plastic deformation and 

thermal cycles that simulate Continuous Annealing and Galvanizing Lines (CAGL), on 

the microstructure and mechanical properties of advanced high-strength steels. The 

development of thin sheets of multiphase steels requires a good understanding of the 

effects of plastic deformation on the phase transformations that occur during thermal 

cycles. In the present work the effect of plastic deformation on the phase changes that 

occur during cycles that simulate an CAGL was investigated. The experimental steel 

obtained at laboratory scale, was hot and cold rolled to obtain steel sheets with three 

thicknesses (2.27 mm, 1.75 mm and 1.22 mm), which were thermally treated to obtain 

high-strength multiphase steels. For this, the resulting mechanical properties were 

determined and correlated with the corresponding phase changes. The study of the 

phase transformations was carried out, in the first instance, from the interpretation of the 

continuous cooling phase transformation (CCT) diagrams, calculated by using JMatPro 

software considering as input value, the chemical composition of experimental steel. 

Subsequently, in-situ analyzes of phase transformations were performed using 

Dilatometry and Transmission Electron Microscopy, based on the changes observed in 

the dilatation curves and in the selected area electron diffraction (SAED) patterns, 

respectively. The purpose of both analyzes was to understand the behavior of the phase 

transformations during thermal cycles that simulate CAGL. The results show that it is 

feasible to obtain high-strength multiphase steels under thermal cycles that include an 

intercritical annealing and an isothermal treatment at 425 ÁC. The calculated CCT 

diagram predicts the decomposition of austenite under continuous cooling, and the 

magnitude of the plastic deformation cannot be fed as an input value into the software 

to perform the calculation, therefore, the information obtained can only be used as an 

approximation. The analyzes carried out on cold-rolled steels by means of Dilatometry 

and Transmission Electron Microscopy show that, the plastic deformation caused by 

cold rolling affects the kinetics of the phase transformations both during heating and 

cooling, and consequently affects the mechanical properties of the steel.  
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SIMBOLOGĉA Y ABREVIATURAS 
 
 
 
♪ Fase ferrita en el acero con estructura cristalina cúbica centrada en el 

cuerpo. 

♪ᴂ Fase martensita en el acero con estructura cristalina tetragonal centrado en 

el cuerpo. 

♬ Fase austenita en el acero con estructura cristalina cúbica centrada en las 

caras. 

♪║ Microconstituyente metaestable del acero (bainita) consistente de un agre-

gado de placas ferrita y partículas de cementita. 

♬╡ Austenita retenida a temperatura ambiente. 

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. 

AF Ferrita acicular (por sus siglas en idioma inglés). 

AHSS Aceros avanzados de alta resistencia (por sus siglas en idioma inglés). 

BCC Cúbico centrado en el cuerpo (por sus siglas en el idioma inglés) 

BF Ferrita bainítica (por sus siglas en idioma inglés). 

BSE Detector de electrones retrodispersados (por sus siglas en inglés) 

CCT Diagrama de transformación de fase en enfriamiento continuo (por sus siglas 

en idioma inglés). 
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CP Aceros de fase compleja (por sus siglas en idioma inglés). 

DP Aceros de doble fase (por sus siglas en idioma inglés). 

DRX Difracción de rayos-X. 

EBSD Difracción de electrones retrodispersados (por sus siglas e idioma inglés) 

ECM Error cuadrático medio 

Ef Elongación a fractura. 

FCC 

ULSAB 

AVC 

Cúbico centrado en las caras (por sus siglas en idioma inglés) 

 Carrocerías de vehículos ultraligeras (por sus siglas en idioma inglés). 

Conceptos avanzados de vehículos (por sus siglas en idioma inglés). 

Fe3C Carburo de hierro formado en el sistema Fe-Fe3C con estructura cristalina or-

torrómbica. 

FFT Rápida Transformada de Fourier (por sus siglas en idioma inglés). 

GB Bainita granular (por sus siglas en idioma inglés). 

HSLA Aceros de alta resistencia y baja aleación (por sus siglas en idioma inglés). 

HRTEM Microscopía Electrónica de Transmisión de alta resolución (por sus siglas en 

idioma inglés). 

HSS Aceros de alta resistencia (por sus siglas en idioma inglés). 

IBT Tratamiento isotérmico bainítico (por sus siglas en idioma inglés). 

IF Aceros libres de intersticiales (por sus siglas en idioma inglés). 

IS Aceros isotrópicos (por sus siglas en idioma inglés). 

Lf Longitud final de la muestra. 
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Lo Longitud inicial de la muestra. 

LRGC Línea de recocido y galvanizado continuo. 

M Fase martensita en el acero. 

MF Temperatura del fin de la transformación martensítica. 

MEB Microscopía Electrónica de Barrido. 

MET Microscopía Electrónica de Transmisión. 

MILD Aceros de bajo carbono (por sus siglas en idioma inglés). 

MS Temperatura de inicio de la transformación martensítica. 

nA Nanoamperios. 

PF Ferrita poligonal (por sus siglas en idioma inglés). 

SAED Difracción de electrones de área selecta (por sus siglas en idioma inglés). 

SE Detector de electrones retrodispersados (por sus siglas en inglés) 

Tf Temperatura de fusión. 

TIB Tratamiento isotérmico bainítico. 

TIBT Temperatura en el tratamiento isotérmico bainítico. 

tIBT Tiempo en el tratamiento isotérmico bainítico. 

TRI Temperatura en el recocido intercrítico. 

tRI Tiempo en el recocido intercrítico. 

TRIP Aceros de plasticidad inducida por transformación (por sus siglas en idioma 

inglés). 

TTT Diagrama tiempo-temperatura-transformación. 
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TWIP Aceros con plasticidad inducida por maclado (por sus siglas en idioma in-

glés). 

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

YS Resistencia a la cedencia (por sus siglas en idioma inglés). 
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INTRODUCCIčN 

En los ¼ltimos a¶os, el aumento en la contaminaci·n y la preocupaci·n por el cambio 

clim§tico, han obligado a los fabricantes de autom·viles a producir veh²culos con 

menores emisiones y con mayor eficiencia de combustible [1]. Es bien conocido que 

un mayor peso en un veh²culo produce mayores emisiones de di·xido de carbono 

(CO2) y reduce la eficiencia del combustible. Por lo tanto, estos requerimientos 

pueden ser cubiertos si se utilizan materiales que presenten mayor ligereza. Para 

cumplir con los requisitos de la industria automotriz, uno de los desaf²os actuales es 

desarrollar l§minas delgadas de aceros avanzados de alta resistencia (AHSS, por 

sus siglas en ingl®s), los cuales permitir²an no solo reducir el peso de un veh²culo y 

las emisiones de CO2, sino tambi®n hacer m§s eficiente el consumo de combustible 

y garantizar la seguridad de los pasajeros.  

Los aceros AHSS se dividen en tres generaciones. La primera generaci·n de AHSS, 

tienen una resistencia mec§nica superior en comparaci·n con los aceros de alta 

resistencia convencionales (HSS, por sus siglas en ingl®s), sin embargo, conforme 

su resistencia se incrementa la ductilidad disminuye, lo cual limita su aplicaci·n 

cuando se requieren conformar piezas complejas de alta resistencia. Los aceros de 

segunda generaci·n se caracterizan por tener excelentes propiedades mec§nicas 

(alta relaci·n resistencia/ductilidad), lo cual es atribuido a la presencia de 

estructuras austen²ticas. Elementos como el Mn, Si, Ni, entre otros, se agregan a 

este tipo de aceros para estabilizar a la austenita, sin embargo, el alto costo y la 

dificultad para soldarse sigue siendo un problema en aceros de segunda generaci·n 

y, por lo tanto, restringen su uso extensivo en la industria automotriz.  

Con el fin de sobrepasar los inconvenientes de los aceros de primera y segunda 

generaci·n, as² como superar sus limitaciones, en las ¼ltimas d®cadas se han 

estado desarrollando AHSS de tercera generaci·n, los cuales pueden exhibir 

mejores propiedades mec§nicas que los aceros de primera generaci·n, pero a un 

menor costo que los aceros de segunda generaci·n. Uno de los aceros m§s 

investigados dentro de la tercera generaci·n de AHSS es el acero asistido con 

plasticidad inducida por transformaci·n (TRIP por sus siglas en ingl®s) [1][2]. Este 
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tipo de acero tienen una combinaci·n de alta resistencia y alta ductilidad debido a 

su microestructura multif§sica, la cual consiste de una mezcla de ferrita, bainita, 

austenita retenida metaestable y martensita [1][2]. Aunado a las propiedades 

mec§nicas, para que los aceros asistidos por TRIP de tercera generaci·n tengan un 

uso comercial deben ser ligeros y resistentes a la corrosi·n. 

Los procesos de laminaci·n en caliente y en fr²o son los procesos m§s utilizados 

para producir aceros planos delgados (con lo cual se puede contribuir a la 

disminuci·n del peso de un veh²culo), mientras que el proceso de recocido y 

galvanizado continuo (LRGC) es uno de los m®todos m§s utilizados en la industria 

para recubrir el acero y as² incrementar la resistencia a la corrosi·n. Durante la 

deformaci·n pl§stica del acero, a temperatura ambiente (laminaci·n en fr²o), una 

parte de la energ²a mec§nica se pierde en forma de calor; sin embargo; otra parte 

queda almacenada en el acero en forma de defectos cristalinos (vacancias, 

dislocaciones, fallas de apilamiento) [7][8][9]. Esta energ²a representa la fuerza 

impulsora para procesos activados t®rmicamente, que pueden ocurrir durante el 

tratamiento t®rmico posterior, como la recristalizaci·n y la transformaci·n de fase de 

ferrita a austenita [2].  

El proceso de recocido y galvanizado continuo, es uno de los m®todos m§s 

empleados para recubrir l§minas de acero con capa delgada de zinc [1]. Este 

proceso, puede aprovecharse con ventaja para el desarrollo de aceros multif§sicos 

[1]. Para tal caso, la ferrita y la austenita deben formarse durante la etapa de 

recocido y la bainita debe formarse durante la etapa de galvanizado. Durante el 

enfriamiento final, la austenita puede transformarse en martensita o, incluso, 

quedarse retenida a temperatura ambiente y, de esta forma, es posible obtener 

aceros multif§sicos de alto valor agregado (resistentes a la corrosi·n) [1][2]. Debido 

a cin®tica de estas transformaciones es afectada por la magnitud de la deformaci·n, 

el desarrollo de aceros multif§sicos bajo dichas condiciones de procesamiento, 

requiere un buen entendimiento de los cambios de fase que ocurren durante los 

ciclos t®rmicos [7][8][9]. 
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Muchos estudios relacionados con el seguimiento de las transformaciones de fase 

en aceros AHSS se han realizado mediante an§lisis por Dilatometr²a [3][4][5]. Uno 

de los principales inconvenientes de dicha t®cnica es que para que un cambio 

microestructural ocasione una modificaci·n significativa en la pendiente de la curva 

de dilataci·n es necesario al menos un 5 % de dicha transformaci·n [3][4][5]. 

Considerando que la precisi·n en la determinaci·n de las temperaturas cr²ticas de 

transformaci·n de fase, bajo condiciones similares a las de un proceso de recocido 

y galvanizado continuo, determina en gran medida el control en la fracci·n de fases 

y propiedades mec§nicas resultantes, es necesario emplear otros m®todos que 

permitan determinar de una manera m§s precisa las transformaciones que tienen 

lugar en el acero durante tiempos cortos. El an§lisis in-situ de transformaciones de 

fase mediante Microscop²a Electr·nica de Transmisi·n (MET) permite obtener 

informaci·n de la estructura cristalina de cada cambio que ocurre durante el ciclo 

t®rmico del acero y, por lo tanto, puede servir como una herramienta potencial para 

investigar los efectos de la deformaci·n pl§stica y de los ciclos t®rmicos, y para 

establecer rutas de procesamiento para la obtenci·n de l§minas delgadas de AHSS. 

En el presente trabajo se investigar§ el efecto de la deformaci·n pl§stica sobre las 

transformaciones de fase durante ciclos t®rmicos que simulan una l²nea de recocido 

y galvanizado continuo, a partir de un an§lisis in-situ realizado mediante Dilatometr²a 

y Microscop²a Electr·nica de Transmisi·n. 

 

 

 

 

 

 

 

 



   
 

 

п 
 

 

JUSTIFICACIčN 

El desarrollo de aceros avanzados de alta resistencia (AHSS, por sus siglas en 

ingl®s) de tercera generaci·n es uno de los retos actuales en la industria automotriz. 

Una de las formas de lograr este tipo de aceros es mediante la formaci·n de 

estructuras multif§sicas [1][2]. Actualmente, se han reportado estudios relacionados 

con el desarrollo de estos aceros, los cuales, se han enfocado principalmente a 

investigar los efectos de la composici·n qu²mica, las velocidades de 

enfriamiento/calentamiento y de los par§metros de los tratamientos t®rmicos sobre 

la microestructura y las propiedades mec§nicas [1][2][6]. Por otra parte, mucha de 

la literatura reportada contempla variables de tratamientos t®rmicos que no 

necesariamente se pueden reproducir en un proceso industrial [10][11][12]. As² 

mismo, existe poca informaci·n referente a los efectos de la deformaci·n pl§stica, 

provocada por la laminaci·n en fr²o, sobre los cambios de fase in-situ que ocurren 

bajo condiciones que simulan l²neas de recocido y galvanizado continuo (LRCG) 

[7][8][9]. 

En el presente trabajo se realizar§ un estudio in-situ de las transformaciones de fase 

mediante Microscop²a Electr·nica de Transmisi·n y Dilatometr²a. Los efectos de la 

deformaci·n pl§stica y de los tratamientos sobre los cambios de fase ser§n 

investigados a partir de los cambios en la estructura cristalina a alta temperatura. 

Los resultados obtenidos ser§n comparados con estudios in-situ de las 

transformaciones de fase realizados mediante Dilatometr²a de temple en funci·n de 

los cambios en las curvas de dilataci·n. Finalmente, se evaluar§ la factibilidad 

metal¼rgica para el desarrollo de l§minas delgadas de aceros multif§sicos. Desde 

el punto de vista cient²fico y tecnol·gico, la escasez de informaci·n estrictamente 

relacionada con el efecto de la deformaci·n pl§stica y de ciclos t®rmicos que simulen 

LRGC, as² como del an§lisis in-situ de transformaciones de fase en AHSS mediante 

microscop²a electr·nica de transmisi·n, representa una gran motivaci·n para el 

desarrollo del presente trabajo de investigaci·n. 
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HIPčTESIS 

Los aceros avanzados de alta resistencia multif§sicos pueden ser desarrollados a 

partir del an§lisis in-situ de transformaciones de fases realizado en funci·n de la 

deformaci·n pl§stica.  
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OBJETIVO 

Desarrollar l§minas de aceros multif§sicos de alta resistencia bajo ciclos t®rmicos 

que simulan una l²nea de recocido y galvanizado continuo. Lo anterior, a partir de 

un estudio in-situ de transformaciones de fase realizado en funci·n de la 

deformaci·n pl§stica. 

 

OBJETIVOS SECUNDARIOS 

¶ Realizar un estudio de las transformaciones de fase a partir del diagrama de 

transformaci·n de fase en enfriamiento continuo, calculado con la composici·n 

qu²mica del acero experimental. 

¶ Investigar el efecto de la deformaci·n pl§stica y del tratamiento t®rmico, sobre 

la microestructura y las propiedades mec§nicas de los aceros obtenidos. 

¶ Realizar un estudio cin®tico-mecan²stico de las transformaciones de fase bajo 

condiciones que simulan l²neas de recocido y galvanizado continuo. A partir del 

an§lisis in-situ de las transformaciones realizado mediante Dilatometr²a y 

Microscop²a Electr·nica de Transmisi·n.  

¶ Establecer la correlaci·n entre la cantidad de deformaci·n en fr²o, la 

microestructura y las propiedades mec§nicas de los aceros desarrollados, para 

evaluar la factibilidad metal¼rgica de obtener l§minas delgadas de aceros 

multif§sicos de alta resistencia bajo condiciones que simulan l²neas de recocido 

y galvanizado continuo. 
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1. FACTORES QUE AFECTAN LAS 

TRANSFORMACIONES DE FASE EN ACEROS 

BIFĆSICOS O MULTIFĆSICOS Y T£CNICAS 

EMPLEADAS PARA SU CARACTERIZACIčN  

En esta secci·n se presenta una revisi·n bibliogr§fica relacionada con las 

composiciones qu²micas empleadas para la obtenci·n de aceros de alta resistencia 

de dos o m§s fases, as² como las condiciones de procesamiento empleadas para 

su fabricaci·n y las propiedades mec§nicas obtenidas. Adicionalmente, se 

describen las t®cnicas que se han empleado para el seguimiento y la caracterizaci·n 

de las fases en aceros multif§sicos despu®s de distintos tratamientos t®rmicos. 

 

1.1 EFECTOS DE LA COMPOSICIčN QUĉMICA Y LA LAMINACIčN 

EN FRĉO EN LAS PROPIEDADES DE LOS ACEROS MULTIFĆSICOS 

El diseño químico de los aceros avanzados de alta resistencia (AHSS, por sus siglas 

en inglés) es fundamental para poder controlar su desarrollo microestructural 

durante un tratamiento térmico y poder, de esta manera, cumplir con las 

propiedades mecánicas deseadas. En este contexto, A. L·pez [6] realiz· un estudio 

computacional con el software JMatPro, para investigar los efectos de los elementos 

de aleaci·n sobre la cin®tica de las transformaciones de fase. A partir de dicho 

estudio propuso una composici·n qu²mica (Tabla 1) para la obtenci·n de aceros 

multif§sicos con plasticidad inducida por transformaci·n (TRIP, por sus siglas en 

ingl®s). Se observ· que los mejores par§metros para obtener microestructuras 

multif§sicas de ferrita + bainita + austenita durante un ciclo LRGC eran: recocido 

intercr²tico a 800ÁC por 15 s, seguido de enfriamiento hasta 450ÁC y mantenimiento 

por 30 s. Tabla 1. Composici·n qu²mica (% peso) del acero TRIP reportada por A. 

L·pez [6]. 
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Las propiedades mec§nicas obtenidas en el ciclo t®rmico fueron: resistencia a la 

cedencia 710 MPa, resistencia ¼ltima a la tensi·n 1055 MPa y elongaci·n a fractura 

20 %, en muestras con tratamiento isot®rmico bain²tico de 30 s. Estas propiedades 

permitieron clasificar al acero como uno de tercera generaci·n. Sin embargo, A. 

L·pez no investig· el efecto de la deformaci·n pl§stica en fr²o sobre la cin®tica de 

las transformaciones de fase durante el ciclo mencionado, lo cual, representa una 

oportunidad para el desarrollo de l§minas delgadas de AHSS bajo dichas 

condiciones. 

Poyraz y ¥gel [7] investigaron el efecto del laminado en fr²o sobre la evoluci·n 

microestructural de un acero de doble fase. La Tabla 2 muestra la composici·n 

qu²mica del acero utilizado. Con esta composici·n qu²mica y un tratamiento t®rmico 

que solo involucraba un recocido intercr²tico de 800 ÁC se obtuvo una 

microestructura de martensita y ferrita. Los espesores evaluados del acero fueron 

1.2 mm (60 %), 1.56 mm (45 %) y 1.92 mm (30 %).  

 

 

Elemento % peso 

C 0.14 

Si 0.61 

Al 0.59 

S 0.03 

Mn 1.72 

P 0.017 

Cu 0.26 

Cr 0.45 

Ni 0.42 

W 0.002 

Sb 0.008 

Pb 0.003 

Zr 0.0001 

Zn 0.001 

Mo+Ti+V+B+Nb < 1.0 
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Tabla 2. Composici·n qu²mica (% peso) del acero doble fase reportada por Poyraz y ¥gel [7]. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

En la investigaci·n realizada por Poyraz y ¥gel se encontr· que la temperatura de 

recristalizaci·n disminu²a alrededor de 5 ÁC entre la muestra m§s deformada (60 %) 

y la menos deformada (30 %). La laminaci·n en fr²o tambi®n afect· la fracci·n y el 

tama¶o de grano de la ferrita. El tama¶o de grano pas· de 5 Õm en el acero con 

espesor de 1.92 mm a 4 Õm en el acero con 1.12 mm de espesor. Por otra parte, la 

fracci·n de ferrita disminuy· alrededor de 7 % entre el acero con mayor espesor 

(1.92 mm) y el de menor espesor (1.12 mm). La resistencia a la tensi·n de las 

muestras con reducci·n en el espesor de 30 % fue mayor (resistencia a la tensi·n: 

1200 MPa) que la resistencia a la tensi·n mostrada en las muestras con 60 % y 45 % 

de reducci·n (resistencias a la tensi·n entre 800 MPa y 900 MPa). Seg¼n los 

autores, la disminuci·n de la resistencia a la tracci·n puede estar relacionado con 

la disminuci·n de la temperatura de recristalizaci·n. En dicho trabajo las 

transformaciones de fase fueron descritas a partir de ecuaciones emp²ricas y de los 

resultados obtenidos mediante microscop²a electr·nica de barrido, adem§s, La 

caracterizaci·n se realiz· a temperatura ambiente, y no se realiz· un estudio de las 

transformaciones de fase durante los ciclos t®rmicos utilizados. Por otra parte, 

debido a que tanto la composici·n qu²mica como la deformaci·n pl§stica afectan la 

cin®tica de las transformaciones de fase, es necesario conocer las concentraciones 

de los elementos de aleaci·n empleadas para la fabricaci·n del acero. Sin embargo, 

como se muestra en la Tabla 2, la forma en la que se reporta la composici·n qu²mica 

(suma de dos elementos), hace dif²cil conocer con precisi·n las concentraciones de 

Elemento % peso 

C 0.14 

Mn 1.98 

Si 0.21 

Al + Ni >0.1 

Nb + Ti >0.05 

Cr + V >0.40 
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cada uno de los elementos de aleaci·n, haciendo dif²cil establecer la correlaci·n 

entre la composici·n qu²mica y los resultados obtenidos. 

 

J. Mueller y cols. [8], estudiaron el efecto de la laminaci·n en fr²o y de las 

velocidades de calentamiento sobre la transformaci·n de fase de ferrita en austenita 

durante un ciclo de recocido intercr²tico, en un acero de medio-Mn (7.19 de % en 

peso) y ultra bajo carbono (0.25 de % en peso). Los espesores del acero estudiado 

fueron: laminado en caliente (LC) con un espesor de 2.87 mm, laminado en fr²o (LF) 

con un espesor de 1.42 mm (50% de reducci·n, indicado como LF50), laminado en 

fr²o con un espesor de 0.97 mm (reducci·n del 66%, indicado como LF66). Los 

cambios de fase durante el calentamiento y el ciclo de recocido fueron identificados 

mediante un an§lisis in-situ por Dilatometr²a. Los resultados mostraron que la 

temperatura AC1 disminuye cuando el espesor de laminado tambi®n disminuye (AC1 

de LF66=520ÁC, AC1 de LF50=540ÁC, AC1 de LC=580ÁC); este resultado se mantuvo, 

incluso cuando la velocidad de calentamiento fue variada. El efecto de las 

velocidades de calentamiento se vio reflejado en el contenido de austenita antes de 

alcanzar la temperatura de 650 ÁC, pues, a mayor velocidad de calentamiento menor 

cantidad de austenita. Los mecanismos propuestos como causantes de la 

transformaci·n acelerada de la ferrita en austenita fueron: el aumento en el n¼mero 

de sitios de nucleaci·n de la austenita debido al aumento del §rea del l²mite grano 

de la ferrita y el aumento en la difusividad del Mn en la ferrita debido a la alta 

densidad de defectos en la ferrita deformada en fr²o. En este trabajo el recocido 

intercr²tico fue muy largo (50,000 s), por lo que no puede ser escalable en l²neas de 

recocido industriales, lo cual abre la oportunidad de producir l§minas delgadas con 

espesores similares, pero durante tiempos de procesamiento m§s cortos, tal como 

los que se emplean en un proceso de recocido y galvanizado continuo. 

G. Mishra y cols. [9] investigaron el efecto de la deformaci·n en fr²o y el tiempo de 

recocido intercr²tico sobre la evoluci·n de las fases en un acero medio Mn (Tabla 4). 

La reducci·n de laminaci·n en fr²o vari· de 5 mm hasta 4.5 mm (S20), 3.5 mm (S40), 

2.5 mm (S60) y 1.5 mm (S80). Posteriormente, las muestras laminadas en fr²o 
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fueron sometidas a un recocido intercr²tico de 650 ÁC durante diferentes per²odos 

de tiempo (2,4 y 6 h). 

 

Tabla 3. Composici·n qu²mica (% peso) del acero reportado por Mishra y cols. [9]. 

 

 

 

 

 

 

 

 

La recristalizaci·n que ocurri· durante el recocido intercr²tico afect· la morfolog²a 

de los granos, pasando de una estructura laminar a una globular a medida que el 

grado de deformaci·n pl§stica se incrementaba. La cantidad de austenita retenida 

no cambi· en las muestras S20 con el incremento del tiempo de duraci·n en el 

recocido intercr²tico, sin embargo, en las muestras S80 s² aumento la cantidad de 

austenita retenida al incrementar el tiempo del recocido. Lo anterior se le atribuy· 

principalmente al laminado en fr²o que tuvo un efecto sobre la partici·n del C y el 

Mn dentro de la austenita: a mayor deformaci·n en fr²o mejor partici·n del C y Mn. 

Las mejores propiedades mec§nicas se obtuvieron con las muestras S80 y con un 

tiempo de recocido intercr²tico de 2 h: resistencia a la tensi·n de 980 MPa, 

resistencia a la cedencia de 825 MPa y una elongaci·n a fractura de 32 %. En este 

trabajo se investig· el efecto de la deformaci·n pl§stica, pero los tiempos empleados 

para el recocido intercr²tico fueron muy largos (2-6 h) en comparaci·n con los 

empleados en l²neas de recocido industriales (unos cuantos minutos). Estos 

resultados confirman que existe una oportunidad para el desarrollo de AHSS 

durante tratamientos t®rmicos de corta duraci·n, como se requiere en los procesos 

industriales. Adem§s, en este trabajo, no se realiz· un estudio in-situ de las 

transformaciones de fase. 

Elemento % peso 

C 0.22 

Mn 5.1 

Si 0.85 

Al 0.42 

P 0.004 

S 0.005 

F Balan-
ceado 
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Jun Lu y cols. [10] realizaron un estudio del impacto de una transformaci·n bainitica 

en las transformaciones de fase de un acero sometido a un tratamiento t®rmico, que 

incluye un recocido intercr²tico y una transformaci·n de bainita isot®rmica (TIB). 

 

Tabla 4. Composici·n qu²mica (% peso) del acero TRIP reportada por Jun Lu y cols. [10]. 

 

 

 

 

 

 

 

La temperatura de recocido fue definida en 850ÁC durante 120 s y las temperaturas 

de tratamiento isot®rmico bain²tico (TTIB) fueron: 380 ÁC, 410 ÁC, 440 ÁC y 470 ÁC. 

El tiempo de duraci·n del TIB (tTIB ) fue de 800 s. Las fracciones de fases de ferrita 

y bainita presentes en la microestructura final fueron calculadas estad²sticamente 

mediante las im§genes obtenidas por microscop²a ·ptica, microscop²a electr·nica 

de barrido (MEB) y microscop²a electr·nica de transmisi·n (MET). Los 

investigadores encontraron que la fracci·n de ferrita se mantuvo pr§cticamente sin 

cambios en las diferentes temperaturas del TIB, mientras que la fracci·n de bainita 

fue disminuyendo conforme la temperatura de TIB aumentaba. Por otro lado, las 

fracciones de martensita y austenita retenida fueron calculadas por medio de las 

t®cnicas de difracci·n de rayos-X (DRX) y difracci·n electrones retrodispersados 

(EBSD, por sus siglas en ingl®s). Por medio de estas pruebas se observ· que la 

cantidad de austenita retenida disminu²a conforme la temperatura del TIB se 

elevaba, pero la cantidad de martensita aumentaba. En dicho trabajo no se investig· 

el efecto de la deformaci·n pl§stica y las transformaciones de fase se analizaron 

mediante Dilatometr²a. 

Yan Li y cols. [11], dise¶aron un tratamiento t®rmico de tres pasos para la obtenci·n 

de un acero TRIP y evaluaron su efecto sobre la microestructura final. Dicho 

Elemento % peso 

C 0.20 

Mn 2.05 

Si 1.54 

V 0.21 

Fe Balance 
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tratamiento consisti· de un pretratamiento de recocido intercr²tico de 900ÁC durante 

180 s seguido de un recocido continuo (850 ÁC durante 60 s) y un tratamiento 

isot®rmico bain²tico (460 ÁC durante: 10 s, 20 s, 30 s y 60 s). La microestructura 

obtenida despu®s del tratamiento t®rmico de tres pasos consisti· de ferrita, bainita, 

austenita retenida y martensita. Se observ· mediante Dilatometr²a que los cambios 

de fase en los aceros TRIP, que hab²an sido sometidos al tratamiento de tres pasos, 

ocurr²an a una temperatura menor que aquellos aceros que solo tuvieron un 

tratamiento de dos pasos (recocido y tratamiento isot®rmico de bainita). Despu®s 

del tratamiento de tres pasos, tambi®n se observ· que la fracci·n de ferrita no vari· 

en ning¼n tiempo del TIB, mientras que la martensita, austenita y la cantidad de 

carbono tuvieron una variaci·n en los diferentes tiempos de TIB. Las muestras de 

acero TRIP con las mejores propiedades mec§nicas (resistencia a la tracci·n 

superior a 770 MPa y un alargamiento superior al 29 %) fueron aquellas con 

tratamiento isot®rmico bain²tico de 10 s en el cual se obtuvo 73 % de ferrita, 8.99 % 

de bainita y 8.67 % de austenita retenida. En dicho trabajo, aunque los tiempos 

utilizados para la realizaci·n de los tratamientos t®rmicos fueron cortos, tal como se 

requiere en l²neas de recocido y galvanizado continuo, no se investig· el efecto de 

la deformaci·n pl§stica. Sin embargo, como se mencion· anteriormente, el 

desarrollo de l§minas delgadas de AHSS requiere un entendimiento de la 

deformaci·n pl§stica bajo tales condiciones. Por otra parte, en dicho trabajo el 

an§lisis de las transformaciones de fase se realiz· mediante Dilatometr²a. 

Wei Ding y cols. [12] investigaron el efecto de un tratamiento isot®rmico bain²tico 

(TTIB: 440 ÁC, 460 ÁC, 480 ÁC; tTIB: 20 s, 30 s y 60 s) y recocido continuo (Temperatura 

de recocido intercr²tico (RI): 820 ÁC, 850 ÁC, 880 ÁC; tiempo de RI: 60 s) en la 

microestructura y propiedades mec§nicas de un acero TRIP (Tabla 7). 
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Tabla 5. Composici·n qu²mica (% peso) del acero TRIP reportada por Wei Ding y cols [12]. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

La influencia de las temperaturas de RI en la fracci·n de ferrita se calcul· usando 

los datos obtenidos por Dilatometr²a y las im§genes de MET y MEB. Las fracciones 

de ferrita encontradas fueron: 50.3 % (Temperatura de recocido: 820 ÁC), 50.0 % 

(Temperatura de recocido: 850 ÁC) y 51.82 % (Temperatura de recocido: 880 ÁC). 

Tambi®n se encontr· que tanto la fracci·n de volumen como el contenido de carbono 

de la austenita retenida depend²an del aumento en tIBT. El mayor contenido de 

austenita se obtuvo para TIBT = 480ÁC con una duraci·n de 60 s, lo cual fue atribuido 

a un mayor enriquecimiento de carbono en la austenita. Por otra parte, el contenido 

de martensita disminuy· a medida que se aumentaba el tiempo del TIB debido a la 

presencia de austenita m§s estable. En dicho trabajo no se investig· el efecto de la 

deformaci·n pl§stica y los cambios de fase fueron investigados in-situ mediante 

Dilatometr²a. 

La combinaci·n de MEB, DRX y MET pueden ser muy ¼tiles para estudiar la 

evoluci·n de la microestructura de una aleaci·n despu®s de un tratamiento t®rmico. 

Por ejemplo, Z.J. Xie y cols. [13] utilizaron las t®cnicas antes mencionadas para 

identificar los cambios de fase de un acero de baja aleaci·n y bajo contenido de 

carbono despu®s de un tratamiento de recocido. La composici·n qu²mica de la 

aleaci·n se muestra en la Tabla 8. Se observ· que, a 710 ÁC la microestructura 

martens²tica inicial cambi· a una mezcla de ferrita y martensita.  

 

 

Elemento % peso 

C 0.21 

Mn 1.58 

V - 

Al 1.16 

Si 0.05 

Nb - 

P 0.068 
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Tabla 6. Composici·n qu²mica (% peso) del acero reportada por Z.J. Xie y cols. [13]. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Al alcanzar los 650 ÁC, no se form· austenita, pero con el incremento en el tiempo 

a esta misma temperatura, se form· alrededor de un 6 % de dicha fase. Por debajo 

de 650 ÁC (debajo de la temperatura AC1), el tiempo requerido para la difusi·n Mn y 

C es muy largo. Al recocer a 680 ÁC, y con el aumento del tiempo de recocido, la 

fracci·n de volumen de austenita retenida aument·, con un valor m§ximo de 13 % 

en 30 min. A 710 ÁC apenas se detect· austenita retenida a temperatura ambiente, 

con un m§ximo de 4 % en un tiempo de 30 min. La estructura multif§sica (ferrita, 

austenita retenida y martensita) con mayor cantidad de austenita retenida y con las 

mejores propiedades mec§nicas (l²mite de cedencia de 751 MPa; ductilidad de 12 %; 

25 % en alargamiento uniforme y total) fue obtenida en un recocido Intercr²tico de 

680 ÁC durante 30 min. En dicho trabajo no se investig· el efecto de la deformaci·n 

pl§stica, y los cambios de fase fueron analizados a temperatura ambiente, mediante 

observaciones de las muestras tratadas t®rmicamente por Microscop²a Electr·nica 

de Barrido, Difracci·n de Rayos-X y Microscop²a Electr·nica de Transmisi·n. 

Dunji Yu y cols. [14] investigaron las transformaciones de fase in-situ a trav®s de las 

variaciones en la estructura cristalina en un acero TRIP mediante difracci·n de 

neutrones durante un tratamiento de recocido intercr²tico. El material utilizado fue 

un acero comercial TRIP de grado 780. La muestra fue sometida a dos ciclos de 

Elemento % peso 

C 0.1 

Mn 2.85 

V 0.1 

Ni 0.5 

Si 0.3 

Nb 0.08 

Cu 1.0 

Mo 0.3 

Ti 0.015 
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recocido. El primer ciclo se realiz· a 850 ÁC durante 15 min y el segundo ciclo implic· 

un recocido de 1000 ÁC durante 10 min. Los patrones de difracci·n antes de 

comenzar el tratamiento de recocido indicaban la presencia de fases con estructuras 

cristalinas FCC (c¼bica centrada en las caras) y BCC (c¼bica centrada en el cuerpo). 

La estructura FCC es caracter²stica de la fase austenita, mientras que la estructura 

BCC posiblemente reflejar²a una matriz de ferrita. Aunque es importante mencionar 

que esta ¼ltima fase es dif²cil de distinguir de la bainita y la martensita, por el m®todo 

de difracci·n de neutrones. En ambos ciclos t®rmicos se encontr· que la austenita 

retenida comenzaba a transformarse a ferrita en la regi·n de temperatura entre 

500 ÁC y 600 ÁC. Mientras que la transformaci·n de ferrita a austenita comenz· a 

730 ÁC acompa¶ada de una contracci·n. Durante el tiempo de sostenimiento del 

recocido intercr²tico las fracciones de austenita y ferrita variaron entre un ciclo y otro; 

el resultado fue una mayor cantidad de austenita en el segundo ciclo. Durante el 

enfriamiento, la transformaci·n de austenita en ferrita comenz· a 850ÁC y termin· 

a 500ÁC. Cabe mencionar que en dicho trabajo tampoco no se investig· el efecto 

de la deformaci·n pl§stica y los cambios de fase fueron analizados in-situ mediante 

difracci·n de neutrones en un ciclo t®rmico que solo involucraba un recocido 

intercr²tico. Sin embargo, como se ha mencionado a lo largo de este documento, es 

importante tambi®n evaluar los cambios que pudieran ocurrir en la etapa de 

galvanizado, para poder evaluar la factibilidad de obtener aceros multif§sicos bajo 

condiciones que simulen l²neas de recocido y galvanizado continuo. 

A partir de los trabajos descritos en esta secci·n, se puede concluir que la 

deformaci·n pl§stica tiene un efecto importante sobre los cambios 

microestructurales que ocurren en un acero deformado en fr²o. En algunos casos, 

la magnitud de la deformaci·n no fue investigada, en otros, los an§lisis de las 

transformaciones de fase se realizaron mediante Dilatometr²a o por Difracci·n de 

Neutrones, y en algunos otros casos, la evoluci·n de las fases se caracteriz· 

solamente a temperatura ambiente. Tambi®n se mostr· que algunos aceros 

multif§sicos reportados en la literatura han sido obtenidos bajo condiciones que no 

necesariamente pueden ser reproducidas bajo ciclos t®rmicos que simulen l²neas 



   
 

 

мт 
 

 

de recocido y galvanizado continuo. Por lo tanto, a partir de la revisi·n bibliogr§fica 

presentada anteriormente, se puede mencionar que la principal aportaci·n del 

presente trabajo de investigaci·n est§ relacionada con investigar los efectos de la 

deformaci·n pl§stica sobre la cin®tica de las transformaciones de fase; a partir de 

un estudio in-situ de las transformaciones mediante Dilatometr²a y microscop²a 

electr·nica de transmisi·n. Lo anterior, para evaluar la factibilidad de obtener 

l§minas delgadas de aceros multif§sicos de alta resistencia bajo ciclos t®rmicos que 

simulan l²neas de recocido y galvanizado continuo. A continuaci·n, se describe la 

metodolog²a empleada para el desarrollo del presente trabajo.  
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2. METODOLOGĉA EMPLEADA PARA LA 

FABRICACIčN DEL ACERO Y PARA ESTABLECER 

EL EFECTO DE LA DEFORMACIčN PLĆSTICA 

SOBRE LOS CAMBIOS DE FASE, 

MICROESTRUCTURA Y PROPIEDADES 

MECĆNICAS 

La metodolog²a fue dise¶ada de tal manera que se pudieran investigar los efectos 

de la deformaci·n pl§stica en fr²o y del tratamiento t®rmico sobre la microestructura 

y las propiedades mec§nicas de los aceros investigados, con la finalidad de producir 

l§minas delgadas de aceros multif§sicos. En la Figura 1 se observa el diagrama de 

flujo de la metodolog²a empleada para el desarrollo de la presente investigaci·n.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Obtenci·n del diagrama 

CCT. 

Par§metro: composici·n 

qu²mica del acero de A. 

L·pez. 

 

Obtenci·n del diagrama 

CCT. 

Par§metro: composici·n 

qu²mica del acero 

experimental.  

 

Fabricaci·n 

Fusi·n y vaciado 

Horno de inducci·n 

Power-Trak 35-96 

Lingotes de 

10 cm x 3.5 cm x 8.5 cm 

Composici·n qu²mica. 

An§lisis simult§neo de 

carbono y azufre (C y S) 

marca LECO modelo CS 

230 

 

Laminaci·n en caliente y 

en fr²o 

Espesores finales de 2.27 

mm, 1.75 mm y 1.22 mm 

 

Dilatometr²a 

Determinaci·n de Ac1, 

Ac3, en el calentamiento, y 

Ms y Mf en el enfriamiento 

 

Ciclo t®rmico que simula 

una l²nea de recocido y 

galvanizado continuo 

*Dilatometr²a 

*MET (obtenci·n de 

patrones SAED) 

 

Caracterizaci·n 

*Microscop²a ·ptica 

*MEB 

 

Propiedades mec§nicas 

*Microdureza 

*Ensayos de tensi·n 

uniaxial. 

 

Figura 1. Metodolog²a empleada para el desarrollo del proyecto. 
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El trabajo se desarroll· en dos etapas; en la primera, se calcul· el diagrama de 

transformaci·n de fase en enfriamiento continuo (CCT, por sus siglas en idioma 

ingl®s) considerando la composici·n qu²mica reportada por A. L·pez (2018) [6], con 

el prop·sito determinar si dicha composici·n qu²mica es adecuada para el 

cumplimiento de los objetivos planteados para el presente trabajo. El software 

utilizado para el c§lculo de los diagramas CCT fue JMatPro 8.0. 

En la segunda etapa se fabric· experimentalmente un acero a escala laboratorio 

mediante fusi·n en un horno de inducci·n. La composici·n qu²mica utilizada fue 

similar a la reportada por A. L·pez [6]. El material l²quido, se vaci· en lingoteras 

met§licas para obtener lingotes, los cuales fueron homogeneizados a 990 ÁC 

durante 85 min y, posteriormente, laminados en caliente y en fr²o para obtener 

laminas delgadas de 2.27 mm (25 %), 1.75 mm (40 %) y 1.22 mm (60 %) de espesor. 

Se determin· la composici·n qu²mica del acero experimental, y se recalcul· 

nuevamente el diagrama CCT considerando dicha composici·n qu²mica. Las 

muestras laminadas en fr²o fueron preparadas mediante t®cnicas de metalograf²a 

convencionales para poder realizar ensayos de dureza y evaluar la microestructura. 

Para revelar la microestructura, las muestras fueron atacadas qu²micamente con 

Nital al 5 % durante 5 s. Tambi®n se maquinaron probetas para realizar ensayos de 

tensi·n uniaxial y determinar sus propiedades mec§nicas. Las muestras laminadas 

en fr²o fueron analizadas en un dilat·metro LINSEIS L78, para determinar las 

temperaturas criticas AC1, AC3, Ms y Mf. Una vez determinadas las temperaturas 

cr²ticas se dise¶· un ciclo t®rmico que simula f²sicamente el ciclo empleado en el 

proceso de recocido y galvanizado continuo; para poder determinar, a trav®s de los 

an§lisis in-situ por Dilatometr²a y por MET, el efecto de la deformaci·n en fr²o sobre 

la cin®tica de transformaci·n de las fases. 
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2.1 CĆLCULO DE DIAGRAMA DE TRANSFORMACIčN DE FASE EN 

ENFRIAMIENTO CONTINUO 

En la primera etapa, se realiz· una simulaci·n computacional con el software 

JMatPro, para obtener el diagrama de transformaci·n de fase en enfriamiento 

continuo (CCT). Para realizar la simulaci·n, el software JMatPro solo necesita la 

composici·n qu²mica del acero, para ello, se utiliz· la composici·n qu²mica 

reportada por A. L·pez [6], quien demostr· la posibilidad de obtener aceros 

multif§sicos con tiempos y temperaturas similares a las empleadas en LRGC; 

mientras que las composiciones qu²micas del resto de los autores analizados en 

primer cap²tulo fueron descartadas, ya que no aseguraban la obtenci·n de un acero 

multif§sico en LRGC. El diagrama CCT permitir§ en primera instancia determinar si 

existe la posibilidad de obtener un acero multif§sico a partir de las curvas de 

transformaci·n (de la ferrita, austenita, bainita y martensita) calculadas con el 

programa mencionado. La Tabla 9 muestra la composici·n reportada por A. L·pez 

[6]. 

Tabla 7. Composici·n qu²mica experimental utilizada por A. L·pez, % peso [6]. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Elemento % peso 

C 0.14 

Si 0.61 

Al 0.59 

S 0.03 

Mn 1.72 

P 0.017 

Cu 0.26 

Cr 0.45 

Ni 0.42 

W 0.002 

Sb 0.008 

Pb 0.003 

Zr 0.0001 

Zn 0.001 

Mo+Ti+V+B+Nb < 1.0 



   
 

 

нм 
 

 

2.2 OBTENCIčN Y PROCESAMIENTO DEL ACERO EXPERIMENTAL 

La segunda etapa, consisti· en la fabricaci·n y procesamiento del acero. El acero, 

con una composici·n qu²mica similar a la de la Tabla 7, se fabric· a escala de 

laboratorio mediante fusi·n en un horno de inducci·n Power-Trak 35-96, Figura 2, 

para obtener lingotes de 3.5 cm x 8.5 cm x 10 cm, Figura 3.  

 

 

Figura 2. Horno de inducci·n Power-Trak 35-96. 

3.5 cm  

10cm  

Figura 3.Lingote obtenido mediante fusi·n y 
colado de 3.5 cm x 8.5 cm x 10 cm. 
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Los lingotes fueron sometidos a un tratamiento de homogenizaci·n para reducir la 

heterogeneidad en la composici·n qu²mica provocada durante la solidificaci·n. Para 

esto los lingotes fue primeramente recubiertos con pintura de zirconia con el fin de 

reducir la oxidaci·n y la decarburaci·n de los mismos. Posteriormente, los lingotes 

fueron homogeneizados a 990 ÁC durante 85 min en una mufla Thermolyne 7000. 

Estos lingotes fueron cortados y maquinados para obtener 6 lingotes m§s peque¶os, 

de 3.5 cm de ancho, 4.2 cm de espesor y 5 cm de largo, Figura 4. 

 

 

Posteriormente, estos lingotes fueron laminados en caliente y en fr²o. La 

deformaci·n en caliente y en fr²o se realiz· en un molino de laminaci·n HILLE 

HELICON MK4, Figura 5, en el Instituto de Investigaciones Metal¼rgicas (IIM), que 

pertenece a la Universidad Michoacana de San Nicol§s de Hidalgo en la ciudad de 

Morelia, Michoac§n. 

 

 

Figura 4. Lingotes, homogeneizados, cortados y 
maquinados con medidas de 3.5 cm x 4.2 cm x 5 cm. 
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El laminado en caliente consisti· en primer lugar en un recalentamiento de los 

lingotes a 1100 ÁC por 5 min para su posterior deformaci·n en caliente hasta un 

espesor de 3.0 mm. El material laminado en caliente fue posteriormente decapado 

con el fin de remover el ·xido formado durante la laminaci·n en caliente. La Figura 

6 muestra las l§minas de 3.0 mm de espesor obtenidas mediante laminaci·n en 

caliente y posteriormente decapadas. 

 

 

Figura 5. Molino de laminaci·n Hille Helicon Mk4. 

Figura 6. Acero laminado en caliente hasta 3 mm de espesor. 



   
 

 

нп 
 

 

Las l§minas fueron posteriormente procesadas mediante laminaci·n en fr²o para 

obtener tres espesores: 2.27 mm, 1.75 mm y 1.22 mm, con el fin de lograr 

reducciones en espesor alrededor de 25 %, 40 % y 60 %, respectivamente y, de 

esta manera, poder investigar el efecto de la deformaci·n pl§stica, Figura 7. Es 

importante mencionar que estas muestras ser§n sometidas a tratamientos t®rmicos 

que simulen l²neas de recocido y galvanizado continuo, con la finalidad de evaluar 

la factibilidad metal¼rgica para el desarrollo de aceros multif§sicos. 

 

 

 

a) 

b) 

c) 

Figura 7. Acero laminado en fr²o con distinto grado de reducci·n en espesor: a) 2.27 mm (25 % 
de reducci·n), b) 1.75 mm (40 % de reducci·n), c) 1.22 mm (60 % de reducci·n). 
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2.3 T£CNICAS DE CARACTERIZACIčN DEL ACERO 

EXPERIMENTAL 

Las t®cnicas de caracterizaci·n se emplearon con la finalidad de evaluar la 

composici·n qu²mica del acero experimental y los cambios microestructurales 

causados por la deformaci·n pl§stica durante los tratamientos t®rmicos. 

 

2.3.1 COMPOSICIčN QUĉMICA 

La composici·n qu²mica del acero fabricado mediante fusi·n y colada se determin· 

en un equipo para an§lisis simult§neo de carbono y azufre (C y S) marca LECO 

modelo CS 230, Figura 8 (a). Las mediciones se realizaron con base en el m®todo 

de espectrometr²a de absorci·n infrarroja por combusti·n, de acuerdo con las 

especificaciones de la norma ASTM E-1019 [15]. Los contenidos de los elementos 

que se encontraban en menor cantidad fueron determinados mediante 

espectrometr²a de emisi·n ·ptica de acuerdo con la norma ASTM E-415 [16]; los 

an§lisis se realizaron en un espectrofot·metro de emisi·n ·ptica por chispa marca 

Spectro modelo LabS, Figura 8 (b). 

Figura 8. (a) Determinador simult§neo de C y S marca Leco modelo CS 230. (b) Espectr·metro de 
emisi·n ·ptica por chispa marca Spectro modelo LabS. 

a) b) 
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2.3.2 CARACTERIZACIčN MICROESTRUCTURAL DEL ACERO 

EXPERIMENTAL 

Las microestructuras del acero laminado en caliente y en fr²o, y de muestras 

tratadas t®rmicamente, se observaron en un microscopio ·ptico Olympus GX51 y 

en un microscopio electr·nico de barrido (MEB), Figura 9 (a) y Figura 9 (b), 

respectivamente. Para su observaci·n por dichas t®cnicas, las muestras fueron 

preparadas por t®cnicas convencionales de metalograf²a. Se montaron en caliente 

utilizando resina fen·lica (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 Õm y 1 Õm). Finalmente, las muestras fueron 

atacadas qu²micamente con reactivo Nital al 5 % durante 5 s para revelar la 

microestructura [17]. En el microscopio ·ptico se observ· la distribuci·n de las fases 

mediante el software QCapture Pro. Por otro lado, la morfolog²a de las fases fue 

observada en un microscopio electr·nico de barrido marca JEOL modelo JSM-

6610LV, el cual cuenta con detectores de electrones retrodispersados (BSE, por sus 

siglas en ingl®s) y electrones secundarios (SE, por sus siglas en ingl®s) 

 

 

Figura 9. Microscopio ·ptico Olympus GX51, b) Microscopio 
electr·nico de barrido marca JEOL Modelo JSM-6610LV. 

 

a) b) 
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2.3.3 ANĆLISIS IN-SITU DE CAMBIOS DE FASE MEDIANTE 

DILATOMETRĉA 

La t®cnica de Dilatometr²a se emple·, en primer lugar, para determinar las 

temperaturas cr²ticas de transformaci·n de fase durante un calentamiento y 

enfriamiento continuo. Las temperaturas cr²ticas m§s importantes que se obtienen 

son: AC1, temperatura en la que comienza a formarse la austenita (); AC3, 

temperatura a partir de la cual la ¼nica fase presente es la austenita; Ms, 

temperatura de inicio de la fase martensita (hô); Mf, temperatura en la cual la fase 

de martensita ha terminado de formarse. Conocer las temperaturas criticas permiti· 

definir las temperaturas del recocido intercr²tico, temperatura entre AC1 y AC3 donde 

se puede formar tanto austenita como ferrita (h), y del tratamiento isot®rmico 

bain²tico, temperatura por encima de Ms donde se puede generar la bainita (h.), 

ambas necesarias para definir una ruta que simule una LRGC.  

Para poder identificar las temperaturas de transformaci·n de fase se us· el m®todo 

convencional de la regla de la palanca, la cual, ayuda a calcular los cambios de fase 

mediante el cambio en las pendientes de las rectas tangentes trazadas en las curvas 

de dilataci·n [18]. Para obtener las fracciones de volumen mediante dicho m®todo, 

primero se trazan dos rectas tangenciales a las regiones lineales de la curva, es 

decir, antes y despu®s de la contracci·n causada por la transformaci·n de fase. El 

porcentaje de fase transformada (austenita) se determina a partir de la relaci·n entre 

la longitud del segmento AB y la longitud del segmento total (AC), y multiplicando el 

valor obtenido por 100, es decir, mediante la relaci·n (AB/AC)* 100, mientras que el 

porcentaje de la fase sin transformar se determina por la relaci·n (BC/AC)* 100, 

Figura 10. 
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Figura 10. Determinaci·n del porcentaje de fases en calentamiento continuo 
mediante dilatometr²a y la regla de la palanca. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Este m®todo es empleado com¼nmente para calcular los porcentajes de fase en el 

rango intercr²tico (ferrita + austenita), a partir del diagrama de equilibrio Fe-C. Por 

lo que su uso ha sido reportado para la transformaci·n difusional de ferrita a 

austenita que ocurre durante el calentamiento [18]. La transformaci·n martens²tica 

ocurre mediante un proceso adifusional, motivo por el cual, no se utiliz· la regla de 

la palanca para seguir el progreso de dicha transformaci·n [3]. Sin embargo, las 

temperaturas de inicio y fin de dicha transformaci·n pueden determinarse mediante 

el m®todo tangencial o a partir de la primera derivada de las curvas de dilataci·n.   

En La Figura 11 se muestran ejemplos de las curvas dilatom®tricas y los respectivos 

cambios de pendiente en AC1, AC3, Ms y Mf, que indican un cambio de fase en los 

aceros en calentamiento y enfriamiento continuo [19].  
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Posteriormente, por Dilatometr²a in-situ se realizaron ciclos t®rmicos similares a 

aquellos empleados en rutas de recocido y galvanizado continuo, los cuales 

consisten en dos etapas: recocido (para promover la transformaci·n austen²tica) y 

galvanizado (para promover la transformaci·n bain²tica), Figura 12. El enfriamiento 

final se realiz· a 2 ÁC/s con el fin de promover la transformaci·n de austenita en 

martens²tica. El punto de fusi·n del Zn en pailas de galvanizado es alrededor de 

420 ÁC [20], por lo tanto, la temperatura empleada para el tratamiento isot®rmico 

bain²tico que ocurre durante el galvanizado fue de 425 ÁC [19]. La temperatura de 

recocido empleada fue alrededor de 800 ÁC, com¼nmente empleada para el 

tratamiento t®rmico de l§minas delgadas mediante este tipo de ruta de 

procesamiento [20]. 
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Figura 11. Determinaci·n de las temperaturas cr²ticas de transformaci·n de fase, a) Ac1 y Ac3, 
y b) Ms y Mf, en calentamiento y enfriamiento continuo, respectivamente [18]. 
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Figura 12. Ciclo t®rmico empleado para la obtenci·n de aceros multif§sicos. 

 

 

 

 

Los experimentos se realizaron en un dilat·metro LINSEIS L78, Figura 13, en el 

Centro de investigaci·n y de Estudios Avanzados (Cinvestav-Saltillo). Las muestras 

rectangulares para Dilatometr²a de cada acero laminado en fr²o se cortaron con 

dimensiones de 5 mm de ancho x 10.5 mm de longitud. Los cortes de probetas 

rectangulares se realizaron con segueta y posteriormente fueron maquinados para 

obtener piezas con caras paralelas. Para el an§lisis in-situ mediante Dilatometr²a, 

se soldaron termopares tipo K en las muestras con el fin de registrar sus 

temperaturas durante el ciclo t®rmico. Las muestras fueron colocadas entre dos 

palpadores del dilat·metro uno fijo y otro m·vil, para registrar la variaci·n en la 

longitud (dilataci·n o contracci·n) de la muestra durante el tratamiento t®rmico. 
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2.3.4 CARACTERIZACIčN MICROESTRUCTURAL Y ANĆLISIS IN-

SITU DE CAMBIOS DE FASE MEDIANTE MICROSCOPĉA 

ELECTRčNICA DE TRANSMISIčN 

La caracterizaci·n microestructural y el an§lisis de fases mediante la t®cnica de 

calentamiento in-situ en el MET se realiz· para obtener informaci·n de la estructura 

cristalina de las fases presentes durante el tratamiento t®rmico aplicado al acero 

laminado en fr²o, para de esta manera tener un mejor entendimiento de los cambios 

de fase. El an§lisis in-situ por MET permiti· observar los cambios en los patrones 

de difracci·n de electrones de §rea selecta (SAED, por sus siglas en el idioma 

ingl®s), mismos que est§n asociados con los cambios en la estructura cristalina de 

Termopares 

tipo K 

Bobina de 

calentamiento 

Palpadores 

Figura 13. Dilat·metro LINSEIS L78 y montaje de muestras para el estudio de 
las transformaciones de fase en los aceros laminados en frio. 
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Figura 14. Patr·n de difracci·n de electrones [21]. 

las fases, durante la variaci·n en la temperatura. En el patr·n SAED cada punto 

brillante obtenido corresponde a los electrones difractados constructivamente, un 

ejemplo de un patr·n SAED es observado en la Figura 14.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

El an§lisis in-situ por MET solamente se realiz· en el acero laminado en fr²o con 

espesor de 1.22 mm (60 %). Dicha l§mina, fue la de menor espesor y, por lo tanto, 

la de mayor inter®s para el desarrollo de l§minas delgadas de aceros multif§sicos. 

Para la caracterizaci·n del acero por esta t®cnica, primeramente, se corta del acero 

laminado en fr²o de 1.22 mm una pieza con las dimensiones de 1 cm de largo y 1 

cm de ancho, Figura 15. Estas piezas ser§n nombradas como ñen bultoò de aqu² en 

adelante, y son muestras con deformaci·n pl§stica (laminado en fr²o), pero sin 

tratamiento t®rmico.  
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A partir del material en bulto se obtuvieron ñlamelasò con dimensiones de 4 Õm x 12 

Õm aproximadamente y un espesor menor a 100 nm (espesor electro-transparente), 

Figura 16. 

 

 

Las lamelas fueron obtenidas mediante la t®cnica ñin-situò de extracción o  Lift-Out 

(INLO) [22], y fueron preparadas en una estación de trabajo doble haz marca 

MEB/FIB QUANTA 200 3D, Figura 17. La técnica INLO consiste principalmente de 

Figura 15. Muestra en bulto a partir de la cual se obtuvo las lamelas. 

Figura 16. Lamela obtenida para su caracterizaci·n por microscop²a electr·nica de transmisi·n. 
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tres etapas; llevadas a cabo en la cámara de vacío del microscopio de doble haz 

para evitar que la muestra sufra algún tipo de contaminación. 

 

 

El procedimiento de preparaci·n de la lamela para MET se describe a continuaci·n: 

Etapa 1: se comienza por depositar una placa de platino (Pt) en la superficie del 

material ñen bultoò dentro de la c§mara de vac²o de la estaci·n de trabajo de doble 

haz. La placa de Pt se deposita como una capa protectora con dimensiones de 

aproximadamente 20 ɛm x 2 ɛm x 2 ɛm para marcar la zona de extracción de la 

lamela, Figura 18 (a). Posteriormente, en cada lado de la zona marcada con Pt, se 

realiza la remoción del material en bulto utilizando corrientes altas de 

aproximadamente 10-15 nA, esto se hace en forma rectangular y escalonada con 

un haz de electrones de Ga+, Figura 18 (b); enseguida se realiza un pulido en las 

Figura 17. Estaci·n de trabajo Dual Beam marca MEB/FIB 
QUANTA 200 3D. 
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paredes de la lamela con corrientes bajas, alrededor de 1 a 3 nA. A continuación, 

se hace un corte en forma de U de tal forma que solamente una pequeña porción 

de la lamela esté unida al material en bulto, Figura 18 (c). La parte libre de la lamela 

es soldada con la ayuda del Pt sobre la aguja de un micromanipulador mecánico 

para liberar la lamela del material en bulto, Figura 18 (d). 

 

 

Después de soldar, la pequeña porción que todavía estaba unida al material en bulto 

es cortada, y transportada mediante el micromanipulador a un portamuestras de Cu, 

Figura 19(a). Ya en el portamuestras de Cu la lamela es soldada al lateral de una 

Figura 18. Im§genes obtenidas por MEB de la preparaci·n de una lamela a partir del material en 
bulto. 
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saliente o en el valle de una muesca en forma de ñMò; después, la parte de la lamela 

unida al micromanipulador es cortada, Figura 19 (b).  

 

La siguiente etapa consiste en el adelgazamiento por ambos lados hasta obtener 

un espesor electro-transparente menor a los 100 nm de la lamela, empleando un 

haz de electrones de Ga+ con una intensidad menor a la utilizada en la remoción, 

con el fin de evitar dañar a la lamela, Figura 20. El adelgazamiento se realiza para 

tener la transparencia electrónica necesaria para ser utilizada en el MET.  

Figura 19. Micrograf²as obtenidas por MEB de: (a) Lamela transportada por medio del 
micromanipulador hacia la rejilla de Cu. (b) Lamela soldada en la rejilla de Cu. 
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Una vez terminada la preparación de la lamela, ésta se ensambla en un chip MEMS 

(sistema microelectromecánico) de calentamiento. El chip MEMS es utilizado para 

calentar y polarizar muestras de tamaño nanométrico, consiste de una membrana 

independiente de nitruro de silicio. Los chips MEMS utilizado en esta investigación 

fueron desarrollados por la empresa FEI para calentamiento y polarización (biasing) 

NanoEx-i / v, la Figura 21 (a) ilustra un diagrama del chip, el cual tiene dimensiones 

de 8 mm × 3.3 mm y consiste en una membrana independiente de nitruro de silicio 

con un elemento de calentamiento integrado. La Figura 21 (b), tiene una espiral que 

se calienta mediante el efecto Joule al momento de pasar una corriente eléctrica. 

Para que la espiral pueda distribuir de forma uniforme el calor, está integrada junto 

con un difusor de calor con forma circular (100 ɛm de di§metro).  En el lado opuesto 

de los contactos y al mismo nivel donde se encuentra el difusor de calor, se tienen 

22 ventanas de visualizaci·n de 5 ɛm de di§metro, aproximadamente cada una. 

Estas ventanas están cubiertas por una membrana Holey hecha de nitruro de silicio 

amorfo con un espesor menor a los 15 nm, con orificios de 1 ɛm de di§metro, que 

sirve de soporte para las lamelas. Finalmente, en la  Figura 21 (c) se observa una 

imagen de MEB de una sección del microchip ñMicroheaters E-Chip MEMSò, que se 

Figura 20. Imagen MEB/FIB de la lamela al finalizar el adelgazamiento desde una 
perspectiva de haz de iones. 

±ƛǎǘŀ ǘǊŀƴǎǾŜǊǎŀƭ ŘǳǊŀƴǘŜ Ŝƭ ǇǊƻŎŜǎƻ ŘŜ 
ŀŘŜƭƎŀȊŀǊ ƭŀ ƭŀƳŜƭŀ 
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utilizó para los experimentos de calentamiento ñin situò en el MET. En el presente 

estudio, solamente se utilizaron los contactos triangulares de calentamiento. 

 

 

 

 

 

 

 

Las lamelas que han sido adelgazadas se colocan en el microchip MEMS con la 

ayuda del micromanipulador. El primer paso es soldar la parte más gruesa de la 

lamela a la aguja del micromanipulador y una vez hecho esto, se procede a separar 

la lamela del portamuestras de Cu. Posteriormente, la lamela es alineada sobre 

alguna ventana de visualización; durante este proceso, también se debe tomar en 

Figura 21. E-chip MEMS:(a) Dise¶o de un microchip ñMicroheaters E-Chip MEMSò, (b y 
c) secci·n del microchip con cuatro contactos triangulares insertados en la membrana 
para los experimentos de calentamiento y cuatro contactos abiertos en forma cuadrada 

para mediciones electr·nicas de polarizaci·n; esquema e imagen de MEB, 

respectivamente [20]. 

a) 
b) 

c) 
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cuenta que tanto el plano de la lamela como el del microchip MEMS deben tener 

una orientación paralela al haz de iones, esto se hace con la finalidad de evitar que 

el flujo de electrones del microchip y del haz de iones causen algún daño a la lamela 

[22]. Cuando la lamela este en contacto con la superficie de la ventana de 

visualización se procede a soldar con el depósito de Pt que se encuentra en los 

bordes de la lamela ( Figura 22).  

 

 

Con la lamela montada en el E-chip MEMS se procede a calentar la muestra de tal 

forma que se pueda simular físicamente un ciclo térmico similar al empleado en 

líneas de recocido y galvanizado continuo. Para la caracterización morfológica, 

microestructural y la evaluación de los tratamientos térmicos se utilizó un 

Microscopio Electrónico de Transmisión marca FEI modelo TITAN 80 kV ï 300 kV 

con aberración esférica Cs= 1.25 mm, Figura 23. Las imágenes por MET fueron 

obtenidas mediante el uso de una cámara digital acoplada al microscopio (CCD) 

Ceta 16M con un sensor de 4096 x 4096 CMOS ï Pixeles: 14 x 14 µm2, de marca 

ThermoFisher, con una resolución de 16 K. Las condiciones de operación fueron: 

vacío en la columna = 1.75 X 10-7 mbar, T = 25 °C, voltaje de extracción 300 kV, 

aberracion esferica Cs = 1.25 mm.  

 

Figura 22. Imagen obtenida mediante haces de electrones y iones en el MEB obtenida  
durante el Procedimiento de alineaci·n y fijaci·n entre la lamela y el microchip MEMS. 

Lamela soldada al MEMS
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Para realizar los experimentos in-situ de calentamiento dentro del MET, es 

necesario tener los accesorios básicos tal como un soporte especial llamado holder 

de calentamiento, un controlador y un E-chip MEMS, un portamuestras (holder) 

especial, un controlador y un E-chip MEMS, Figura 24. Una vez que se ha 

depositado el microchip (con la lamela) en el portamuestra (holder) se revisa que 

este bien conectado para colocar el holder en el MET y fijar las condiciones de 

prueba en el sistema de calentamiento, para cada tratamiento térmico según sea el 

caso de cada experimento. 

 

Figura 23. Microscopio electr·nico de transmisi·n marca FEI modelo TITAN 80 ï 300 kV. 
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2.3.4.1. CALENTAMIENTO IN-SITU EN EL MET 
 
Una vez colocada la lamela en el microchip MEMS se procedió con el calentamiento 

de las lamelas, para ello se utilizó un portamuestras marca FEI modelo NanoExTm-

i/v y un controlador de calentamiento y polarización. Los ciclos térmicos para los 

experimentos en el MET fueron diseñados a partir del ciclo propuesto en la Figura 

12. Durante ese ciclo se adquirieron patrones de difracci·n de §rea selecta (SAED, 

por sus siglas en el idioma ingl®s) a diferentes temperaturas y tiempos, para 

identificar las fases presentes en el acero durante el ciclo t®rmico (calentamiento-

enfriamiento). 

 

 

 

 

 

 

Figura 24. Accesorios para realizar experimentos de calentamiento en un microscopio 
electr·nico de transmisi·n. (a) Holder marca FEI modelo NanoExTm-i/v, (b) Controlador de 

calentamiento. 

(a)

(b) (c)

a) 

b) c) 
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La temperatura y la velocidad de calentamiento fue registrada en un dispositivo 

externo al MET nombrado ñControladorò (Heating and biasing Controller) el cual 

registr· una velocidad de calentamiento constante de 1 ÁC/s desde 25 hasta 800 ÁC, 

ah² se mantuvo la lamela durante 60 segundos aproximadamente, enseguida se 

llev· a un enfriamiento con una velocidad de 10 ÁC/s hasta 425 ÁC dejando la lamela 

en un tratamiento isot®rmico aproximadamente de 120 segundos, posteriormente 

se enfri· la muestra a una velocidad de 2ÁC/s hasta 210 ÁC y se realiz· otro 

tratamiento isot®rmico durante 120 segundos y finalmente se enfri· hasta 26 ÁC, 

como se muestra en la Figura 25 (a).  

 

 

De manera complementaria, y para obtener resultados confiables, se realiz· otro 

ciclo t®rmico similar, pero aumentando el tiempo de permanencia en cada una de 

las temperaturas, como se muestra en la Figura 25 (b). Los patrones SAED fueron 

analizados e indexados mediante una transformación a perfiles lineales, estos 

perfiles lineales se pueden expresar en función de la intensidad (eje y) y el espacio 

reciproco (1/nm en el eje x) o bien en funci·n de 2ɗ (eje x) lo que permite 

correlacionar la información con un difractograma de difracción de rayos X [22] o a 

través de cartas cristalograficas [23], por lo tanto, esto permite tener un mejor 

Figura 25. Ciclos térmicos para los experimentos in-situ en el MET: (a) Ciclo térmico número 1, (b) 
Ciclo térmico número 2. 

a) b) 
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análisis, comprensión e identificación de las fases presentes durante el 

calentamiento o bien durante los tratamientos isotérmicos. 

 

Es bien conocido que los cambios en las curvas de dilatación pueden asociarse con 

cambios microestructurales tales como la recristalización, precipitación, disolución 

y transformaciones de fase, sin embargo, los análisis in-situ mediante microscopía 

electrónica de transmisión permitirán con certeza establecer el tipo de fenómeno 

que tuvo lugar durante el tratamiento térmico. Estas dos técnicas en conjunto, 

pueden permitir tener un mejor entendimiento de los cambios microestructurales 

que ocurren durante los ciclos t®rmicos que simulan l²neas recocido y galvanizado 

continuo, lo cual puede usarse con ventaja para el desarrollo de aceros multif§sicos.  

 

 

2.4 PROPIEDADES MECĆNICAS DEL ACERO EXPERIMENTAL 

Para establecer la correlaci·n existente entre la variable de la deformaci·n en fr²o, 

el tratamiento t®rmico, la microestructura y las propiedades mec§nicas en el acero 

experimental, se realizaron ensayos de tensi·n uniaxial y mediciones de 

microdureza. 

 

2.4.1 MICRODUREZA DE LOS ACEROS LAMINADOS EN CALIENTE 

Y EN FRĉO ANTES Y DESPU£S DE LOS TRATAMIENTOS 

T£RMICOS 

Las mediciones de microdureza se realizaron en un microdur·metro 

semiautom§tico Schimadzu HMVG (Figura 26), con base en los procedimientos de 

la norma ASTM E-384 [24]. Las muestras fueron preparadas mediante t®cnicas 

convencionales de metalograf²a para obtener superficies planas y paralelas. Se 

realizaron 15 mediciones por muestra empleando un indentador de diamante con 

punta piramidal (ensayo de dureza Vickers). El valor de dureza para los aceros 

laminados en caliente y en fr²o se midi· digitalmente haciendo coincidir los lados de 
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un cuadrado con los v®rtices de la huella como se muestra en la Figura 26. El valor 

reportado de la dureza es el promedio obtenido de las 15 mediciones. Durante las 

mediciones se utiliz· una carga aplicada de 4.903 N y un tiempo de carga de 15 s. 

Esta t®cnica se emple· para determinar la capacidad de endurecimiento o 

ablandamiento del acero como resultado del laminado en fr²o y los tratamientos 

t®rmicos. 

 

 

 

 

 

2.4.2 ENSAYOS DE TENSIčN UNIAXIAL DE LOS ACEROS 

LAMINADOS EN CALIENTE Y EN FRĉO ANTES Y DESPU£S DE LOS 

TRATAMIENTOS T£RMICOS 

Las pruebas de tensi·n uniaxial se efectuaron con base en los procedimientos de la 

norma ASTM E-8 [25] en una m§quina universal de ensayos mec§nicos MTS 810. 

La resistencia a la cedencia, resistencia a la tracci·n (UTS, por sus siglas en ingl®s) 

Figura 26. Microdur·metro semiautom§tico Schimadzu HMVG. 
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fueron evaluadas a partir de las curvas esfuerzo vs. deformaci·n obtenidas con 

ayuda de un extens·metro MTS QTEST/100 de 5 mm de longitud calibrada, Figura 

27, y un sistema de adquisici·n de datos. La resistencia a la cedencia se determin· 

trazando una l²nea paralela a la zona el§stica a una deformaci·n del 0.2% [26]. 

 

 

Mientras que la resistencia a la tracci·n se determin· dividiendo el esfuerzo m§ximo, 

registrado en las curvas esfuerzo contra deformaci·n, entre el §rea transversal  

inicial de la probeta (sm§x/A0). Las probetas empleadas fueron de tipo ñminiaturaò 

maquinadas a escala de la probeta est§ndar establecida en la norma ASTM E-8 [25] 

(Figura 28).  

Figura 27. Extens·metro donde se realizaron las pruebas 
de tensi·n uniaxial. 
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La elongaci·n a fractura se determin· a partir de la variaci·n en las marcas que 

establec²an la longitud calibrada (12.5 mm). Despu®s de aplicar la carga hasta la 

fractura, se mide la distancia entre las marcas de la longitud calibrada para 

determinar la longitud final (lf) de la probeta. Con estos datos se procede a calcular 

el porcentaje de deformaci·n a fractura mediante la siguiente formula: 

 

Ὁ ρzππ                                                       Ecuaci·n 1 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 28. Dimensiones de la probeta miniatura empleadas en los ensayos de tensi·n 
uniaxial. 
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3. RESULTADOS Y DISCUSIčN DEL ESTUDIO IN-SITU DE LAS 

TRANSFORMACIONES DE FASE, Y DE LOS CAMBIOS EN LA 

MICROESTRUCTURA Y EN LAS PROPIEDADES MECĆNICAS 

CAUSADAS POR LA DEFORMACIčN PLĆSTICA 

En esta secci·n se discuten los resultados obtenidos de los an§lisis mediante el 

software JMatPro y los estudio in-situ de MET y Dilatometr²a, y se realiza una 

correlaci·n entre las propiedades mec§nicas y la microestructura. 

 

3.1 COMPOSICIčN QUĉMICA DEL ACERO EXPERIMENTAL Y 

CAMBIOS DE FASE EN ENFRIAMIENTO CONTINUO 

En la Tabla 8 se muestra la composici·n qu²mica del acero experimental, la cual, 

fue bastante cercana a la composici·n qu²mica del acero reportado por A. L·pez [6].  

 

Tabla 8. Composici·n qu²mica del acero experimental. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Elemento % peso 

C 0.153 ° 0.003 

Si 0.608 ° 0.003 

Mn 1.6500 ° 0.0001 

P 0.0100 ° 0.0005 

S 0.006 ° 0.001 

Cr 0.510 ° 0.003 

Mo 0.322 ° 0.005 

Ni 0.414 ° 0.001 

Cu 0.260 ° 0.003 

Nb 0.0320 ° 0.0005 

Ti 0.0030 ° 0.0002 

V 0.0020 ° 0.0006 

W 0.0020 ° 0.0005 
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Puede observarse que el acero experimental se caracteriza por un bajo contenido 

de carbono (C). El C es un elemento de car§cter gamm§geno (estabilizador de la 

austenita), de tipo intersticial, por lo que puede endurecer al acero con cantidades 

muy peque¶as [6][27] Es un elemento formador de carburos, por lo que, combinado 

con otros elementos como Nb, Ti, Cr (entre otros), permite la formaci·n de carburos, 

los cuales mejoran la resistencia del acero [6]. El carbono causa un deterioro en la 

soldabilidad del acero y, por lo tanto, se recomienda tener bajos contenidos de este 

elemento para poder garantizar una buena soldabilidad. El enriquecimiento de 

austenita en carbono es un aspecto importante para la retenci·n de dicha fase a 

temperatura ambiente, debido a esto, es necesario tener un control adecuado de 

dicho elemento [6][27]. 

El Mn y el Si tambi®n ayudan a controlar y a estabilizar a la austenita retenida, entre 

otros aspectos. Por ejemplo, el Si permite que el C se difunda en la austenita 

retenida y retarda la formaci·n de carburos durante la formaci·n de la bainita [6]. 

Sin embargo, el Si suele interferir en el proceso de galvanizado ya que propicia la 

formaci·n de ·xidos, los cuales, evitan una adecuada adherencia del recubrimiento, 

por esta raz·n, el contenido de este elemento se mantuvo bajo (menor a 1.5 %) [6]. 

Por otra parte, el manganeso adem§s de estabilizar a la austenita tambi®n controla 

la formaci·n de la martensita. Ambos elementos, Mn y Si, contribuyen al 

endurecimiento del material por soluci·n s·lida [6].  

Los elementos microaleantes (menor a 0.1 % en peso) Nb, Ti, V, W, S y P son 

formadores de carburos, nitruros y carbonitruros y sus efectos combinados se ven 

reflejados tanto en la microestructura como en el comportamiento mec§nico de los 

aceros. De los elementos microaleantes presentes en el acero experimental, el 

vanadio es uno de los m§s interesantes, debido a que a¼n en cantidades menores 

que 0.1 % tiene la capacidad de endurecer la matriz del acero por precipitaci·n a 

temperaturas m§s bajas de lo que lo hacen el resto de los microaleantes. As² mismo, 

el vanadio controla tanto el tama¶o de la bainita como la presencia de los carburos 

[6]. Otros microaleantes a destacar son el niobio, cobre y el titanio, pues ambos 
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afectan tanto la precipitaci·n como el refinamiento de los granos de la ferrita y de la 

austenita retenida [6]. 

En general, la composici·n qu²mica del acero obtenido en este trabajo es similar a 

la composici·n del acero reportado por A. L·pez [6], sin embargo, es importante 

se¶alar que existen peque¶as variaciones en las cantidades y en los elementos 

utilizados: C (0.153 % contra 0.140 %), Mn (1.65 % contra 1.72 %), Si (0.608% 

contra 0.610 %). La suma del resto de los elementos (P, S, Cu, Cr, W, Ni, Mo, Ti, Nb 

y V) en el acero fabricado por A. L·pez fue de alrededor de 2.8 %, mientras que en 

el acero del presente trabajo fue de alrededor de 2.2 %.  

Para tener una aproximación respecto a la descomposición de austenita en 

condiciones de enfriamiento continuo, se realizó el cálculo de un diagrama CCT, 

primeramente, utilizando la composición química reportada por A. López [6]. Una 

vez que se observó que la composición química permitía obtener aceros 

multifásicos mediante ciclos térmicos similares a los empleados en una LRGC, se 

procedió con el acero experimental. Después de determinar la composición química 

del acero experimental, se recalculó el diagrama con el fin de tener un mejor 

entendimiento de las transformaciones de fase en el acero investigado. La Figura 

29, muestra el diagrama CCT, calculado con el software JMatPro, utilizando con la 

composición química del acero experimental, Tabla 8.  
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Trabajos previos han demostrado que este programa puede predecir con buena 

aceptación las propiedades de diferentes materiales [6] [18]. El diagrama ha sido 

calculado desde una temperatura por encima de la temperatura critica AC3; es decir, 

en una temperatura donde la austenita es la única fase presente. Cada curva negra 

en el diagrama (a partir de 1000°C) representa una velocidad de enfriamiento cuyo 

valor va disminuyendo de izquierda a derecha en cantidades logarítmicas (de 

izquierda a derecha son: 100 ÁC/s, 10 ÁC/s, 1 ÁC/s, 0.1 ÁC/s y 0.01 ÁC/s), mientras 

que las curvas grises corresponden a velocidades de enfriamiento intermedias a las 

mencionadas anteriormente.  

Las líneas de color negro, verde y azul, representan las curvas de transformación 

de ferrita, perlita y bainita, respectivamente; mientras que las líneas morada, 

magenta y rosa representan el inicio, 50 % y 90 % de la transformación martensítica 

respectivamente. La composición química propuesta experimentalmente provoca 

Figura 29. Diagrama CCT obtenido para el acero experimental con la composici·n 
qu²mica de la Tabla 10. 
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que las curvas de ferrita (fase blanda) y perlita (fase blanda y dúctil) se encuentren 

a la derecha, mientras que las fases de bainita y martensita están posicionadas más 

a la izquierda, dentro del alcance de las velocidades de enfriamiento de 100 ÁC/s y 

10 ÁC/s. El acero experimental después del laminado en caliente fue enfriado con 

aire a temperatura ambiente, por lo tanto, si se toma en cuenta que la velocidad de 

enfriamiento en aire es de aproximadamente 1 °C/s -10 °C/s [28], entonces, según 

el diagrama CCT, la fase inicial de austenita del acero experimental se transformará 

a bainita durante el enfriamiento a una temperatura de aproximadamente 540 °C. 

Siguiendo la curva de enfriamiento, se puede observar que para una temperatura 

aproximada de 390 °C, la austenita se transforma a martensita, y la transformación 

avanza conforme la temperatura disminuye; alcanzando un 50 % de dicha 

transformación alrededor de 350 °C y un 90 % de transformación alrededor de 

250 °C. 

Las temperaturas de transformación de la martensita indican que dicha 

transformación es muy rápida, teniendo lugar con un ȹT = 140 °C en un tiempo muy 

corto (alrededor de 2 s). Es bien conocido que el mecanismo de la formación de la 

martensita es de tipo adifusional, es decir que ocurre sin difusión del carbono [3]. Lo 

cual es consistente con el tiempo tan corto requerido para su transformación. 

La Figura 30 muestra los resultados del cálculo de la fracción de fases en función 

de la temperatura, considerando la composición química del acero experimental y 

una velocidad de enfriamiento de 10 °C/s. Como se puede observar, la austenita 

comienza a transformarse en bainita alrededor de 540 °C, y la transformación 

continua hasta aproximadamente 390 °C, obteniéndose una fracción de bainita del 

30 %. A temperaturas por debajo de 390 °C, la austenita se transforma a martensita 

y dicha transformación avanza con la disminución en la temperatura. A temperatura 

ambiente, las fases que constituyen la microestructura del acero de acuerdo con el 

cálculo del programa JMatPro son: 69 % de martensita + 30 % de bainita y 1 % de 

austenita retenida.  
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En primera instancia, los resultados obtenidos con el programa permiten concluir 

que es posible obtener aceros bain²tico-martens²ticos a velocidades de enfriamiento 

entre 1 ÁC/s y 10 ÁC/s. Sin embargo, tambi®n abren la posibilidad para la obtenci·n 

de aceros multif§sicos. En este sentido, de acuerdo con el diagrama CCT, el 

calentamiento a temperaturas entre 705.9 ÁC y 809.9 ÁC (etapa de recocido), 

permite la coexistencia de ferrita y austenita; durante el tratamiento isot®rmico 

bain²tico, la austenita puede transformarse en bainita, y durante el enfriamiento final, 

la austenita remanente puede transformarse en martensita e incluso existe la 

posibilidad de que una peque¶a cantidad de austenita pueda retenerse a 

temperatura ambiente. De esta forma, ser§ posible la obtenci·n de aceros 

multif§sicos bajo condiciones que simulen un proceso de recocido y galvanizado 

continuo. Sin embargo, es importante mencionar que una de las limitaciones del 

software, es que no considera la magnitud de la deformaci·n pl§stica como valor de 

entrada para el c§lculo de los diagramas presentados previamente. Es bien 

conocido que, durante la deformaci·n en fr²o, parte de la energ²a mec§nica se 

pierde en forma de calor, pero otra parte se queda almacenada en el material en 

forma de defectos cristalinos (por ejemplo, dislocaciones). Entre mayor es el grado 

Figura 30. Efecto de la temperatura en la fracci·n de fases en el acero experimental. 
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de deformaci·n pl§stica, mayor es la cantidad de energ²a almacenada [7][8][9]. Esta 

energ²a representa la fuerza impulsora para la recristalizaci·n y la transformaci·n 

de fase de ferrita a austenita [8]. Por lo tanto, para la obtenci·n de l§minas delgadas 

de aceros multif§sicos en l²neas de procesamiento industriales, es importante 

investigar los efectos de la deformaci·n pl§stica sobre los cambios de fase a alta 

temperatura, y la microestructura y propiedades resultantes en el producto final, 

para poder evaluar la factibilidad de producir estos aceros bajo tales condiciones. 

Otra observaci·n importante en el diagrama CCT, mostrado en la Figura 29, es la 

disminuci·n de la microdureza al disminuir la velocidad de enfriamiento. Como se 

puede observar, para un enfriamiento de 100 ÁC/s, la dureza es 394 HV y disminuye 

hasta 198 HV para una velocidad de enfriamiento de 0.01 ÁC/s. La disminuci·n en 

la dureza al disminuir la velocidad de enfriamiento est§ relacionada con la variaci·n 

en el tipo y la cantidad de las fases. Por ejemplo, a 100 ÁC/s el producto de la 

transformaci·n es martensita, fase dura en el acero; sin embargo, con una velocidad 

de enfriamiento de 10 ÁC/s a 1 ÁC/s se puede obtener una mezcla de bainita y 

martensita, y para las velocidades de enfriamiento m§s lentas, entre 0.1 ÁC/s y 

0.01 ÁC/s, es posible obtener una mezcla de ferrita (fase suave) y perlita 

mayoritariamente. Estas variaciones en el tipo y cantidad de fases finalmente 

determinan la dureza del material. 

 

3.2 ANĆLISIS IN-SITU DE TRANSFORMACIONES DE FASE 

MEDIANTE DILATOMETRĉA OBTENIDO DURANTE LOS CICLOS 

T£RMICOS APLICADOS. 

En la Figura 31 (a), Figura 31 (b) y Figura 31 (c) se muestran las curvas de dilataci·n 

durante el calentamiento y el enfriamiento continuo de los aceros laminados en frio 

(LF) con espesores de 2.27 mm (25%), 1.75mm (40%) y 1.22mm (60%), 

respectivamente.  
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Figura 31. Curvas de dilatación obtenidas en función de la deformación 
plástica: a) 2.27 mm (25%), b) 1.75mm (40%) y c) 1.22mm (60%). 

a) 

b) 

c) 
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Cuando el acero se calienta o se enfr²a de manera continua, ocurre la expansi·n o 

contracci·n del mismo, respectivamente. Estos cambios ocurren de manera 

proporcional con la temperatura y se manifiestan como un cambio lineal en la curva 

de dilataci·n. Sin embargo, cuando alg¼n cambio microestructural tiene lugar 

durante dicho calentamiento o enfriamiento, las pendientes de la curva cambian. En 

las Figura 31 (a), 31 (b) y 31 (c) se muestran los distintos cambios que ocurrieron 

durante el calentamiento y enfriamiento continuo de los aceros con distinta 

deformaci·n pl§tica.  

Esta identificaci·n se realiz· considerando la secuencia de las transformaciones de 

fase que se indican en el diagrama CCT y a partir de los resultados reportados en 

la literatura por otros investigadores. Un comportamiento lineal se observa al inicio 

del calentamiento hasta las temperaturas de 670 ÁC, 676 ÁC y 682 ÁC para las 

muestras con laminado en fr²o de 2.27 mm (25 %), 1.75 mm (40%) y 1.22 mm (60 %), 

respectivamente. Dicho cambio permanece hasta aproximadamente 750 ÜC para LF 

de 2.27 mm, 740 ÁC para LF de 1.75 mm y 716 ÁC para LF de 1.22 mm (zona I). 

Algunos autores han reportado que este cambio puede estar relacionado con la 

recristalizaci·n del acero [30][31][32]. Por lo tanto, la disminuci·n de esta 

temperatura indica que, el incremento en la deformaci·n causa un aumento en la 

energ²a almacenada, la cual representa fuerza impulsora y, por consiguiente, 

acelera dicho proceso. Por arriba de estas temperaturas, el comportamiento entre 

DL y la temperatura vuelve a ser lineal.  

Posteriormente, las curvas sufren un segundo cambio de pendiente, pero esta vez 

el cambio se caracteriza por una contracci·n, la cual ha sido relacionada con la 

formaci·n de austenita (zona II) [33]. En esta etapa, la fracci·n en volumen de 

austenita incrementa con el aumento en la temperatura hasta que nuevamente se 

observa un comportamiento lineal. A partir de este punto, la austenita es la ¼nica 

fase presente en el acero. Los puntos cr²ticos para identificar las temperaturas 

cr²ticas de transformaci·n de fase en calentamiento y enfriamiento continuo. Las 

temperaturas AC1 (temperatura de inicio de la transformaci·n austen²tica) y Ac3 

(temperatura a partir de la cual la fase estable es la austenita) y la temperatura 
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requerida para obtener 50% de austenita en funci·n de la deformaci·n pl§stica se 

muestran en la Tabla 9. 

Tabla 9. Temperaturas críticas de transformación de fase y temperatura requerida para obtener 
50% austenita, determinadas en calentamiento continuo en función de la deformación plástica. 

 

Como se puede observar, la temperatura AC1, disminuye con el aumento en el grado 

de deformaci·n pl§stica. La temperatura AC3 y la temperatura requerida para 

obtener 50 % austenita, incrementan al aumentar el grado de reducci·n en espesor 

del 25 al 40 %, sin embargo, estas temperaturas disminuyen para reducciones en 

espesor adicionales (60 %). Esto significa que el rango intercr²tico (AC1 < T < AC3) 

aumenta con el incremento en la deformaci·n del 25 % al 40 %, y disminuye con el 

aumento en la deformaci·n pl§stica a 60 %: 218ÁC, 241ÁC y 168ÁC, respectivamente. 

Este comportamiento pudiera estar asociado con los cambios en la redistribuci·n 

del carbono durante la transformaci·n de fase. De acuerdo al diagrama Fe-C, el 

campo bif§sico tiene un comportamiento similar en funci·n del contenido de C; bajos 

contenidos resultan en un rango bif§sico peque¶o, al aumentar el contenido de C el 

rango bif§sico es mayor, aunque solo hasta cierta concentraci·n, pues por encima 

de esa concentraci·n cr²tica, el rango bif§sico vuelve a reducirse [29].  

Este comportamiento puede afectar la cantidad de austenita de las muestras 

laminadas en fr²o cuando sean sometidas al ciclo t®rmico propuesto. De acuerdo al 

diagrama del acero CCT calculado con la composici·n qu²mica del acero 

experimental, las temperaturas cr²ticas de transformaci·n de fase en calentamiento 

continuo fueron 705.9 ÁC y 809.0ÁC, para AC1 y AC3, respectivamente. Sin embargo, 

como se observa en la Tabla 9, las temperaturas fueron en general mayores, lo cual 

indica que la transformaci·n de fase austen²tica en el acero experimental, ocurre a 

Espesor (% re-
ducción en espe-

sor) 

AC1 (°C) AC3 (°C) 50 % de bainita y 
50% de austenita 

(°C)  

2.27 mm (25 %) 752  970   838 °C 

1.75 mm (40 %) 745  986   854.2 °C 

1.22 mm (60 %)  732  900   795 °C 
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temperaturas m§s altas que lo que sugiere el diagrama; y, adem§s, a mayor 

deformaci·n pl§stica, dicha transformaci·n, inicia m§s r§pido. La temperatura AC3 

tambi®n fue mayor que la calculada con el diagrama, lo cual sugiere que el rango 

bif§sico en el acero experimental, es m§s grande que el calculado con el software. 

Este resultado indica que la regi·n en la cual se pueden obtener ferrita y austenita 

simult§neamente, es mayor, lo cual facilita la primera etapa requerida para la 

obtenci·n de aceros multif§sicos.  

La reducci·n en la temperatura AC1 con el aumento en la deformaci·n pl§stica puede 

atribuirse a la presencia de una mayor cantidad de defectos producidos durante la 

laminaci·n en fr²o, los cuales representan la fuerza impulsora [7][8][9]. La 

temperatura Ac3 es afectada por la velocidad de calentamiento, aunque en este caso, 

dicho par§metro se mantuvo constante. Por lo que aparentemente, el efecto 

causado en la amplitud del rango bif§sico es afectada por el cambio en el tama¶o 

de grano de las muestras deformadas [7][8][9].  

Despu®s del calentamiento las muestras fueron enfriadas a una velocidad de 

10 ÁC/s. La zona III de las curvas dilatom®tricas (Figura 31) muestra que ocurri· una 

expansi·n del acero durante el enfriamiento continuo. En este caso, se ha reportado 

que dicho cambio este asociado con el cambio de volumen que ocurre cuando la 

austenita transforma a martensita, por lo que los cambios en dicha curva, son 

asociados con el inicio (Ms) y el final (Mf) de la transformaci·n de fase martens²tica 

[3][34][35].  
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La Tabla 10 muestra el cambio de las temperaturas Ms y Mf con la deformaci·n 

pl§stica. Se observa que estas temperaturas disminuyen con el aumento en la 

deformaci·n pl§stica. En general, la disminuci·n de dichas temperaturas, ha sido 

asociada en otros trabajos con un enriquecimiento de austenita durante el ciclo 

t®rmico [36][37][38], por lo que los resultados obtenidos sugieren que la deformaci·n 

pl§stica en el acero experimental favorece el enriquecimiento de carbono en la 

austenita durante el tratamiento t®rmico, puesto que este fen·meno aumenta la 

estabilidad de la austenita, y hace m§s dif²cil la transformaci·n martens²tica 

[36][37][38], desplazando los valores de dichas temperaturas a valores m§s bajos.  

 

Tabla 10. Temperaturas cr²ticas de transformaci·n de fase, determinadas en enfriamiento continuo 
en funci·n de la deformaci·n pl§stica. 

 

 

 

 

Con base a los resultados obtenidos mediante Dilatometr²a, se establecieron las 

condiciones del tratamiento t®rmico (Figura 12), buscando obtener aceros 

multif§sicos bajo condiciones que simulen LRGC. Las condiciones empleadas para 

las etapas de ciclo t®rmico fueron: 800ÁC, 30 s (recocido) y 425ÁC, 120 s 

(tratamiento isot®rmico bain²tico) de 425 ÁC durante 120 s. Las Figuras 32 (a), 32 

(b) y 32 (c) muestra las curvas de dilatom®tricas correspondientes al ciclo propuesto, 

obtenidas experimentalmente en funci·n de deformaci·n pl§stica. Se indican los 

cambios de pendiente observados durante el ciclo t®rmico: calentamiento, recocido, 

primer enfriamiento, tratamiento isot®rmico y enfriamiento final.  

 

Espesor Ms  Mf 

2.27 mm 425 °C 270 °C 

1.75 mm 422 °C 271 °C 

1.22 mm 418 °C 128 °C 
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a) 

b) 

c) 

Figura 32. Curvas de dilataci·n obtenidas durante el ciclo t®rmico 
propuesto, en funci·n de la deformaci·n pl§stica: a) 2.27 mm (25%), b) 

1.75mm (40%) y c) 1.22mm (60%). 
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El primer cambio observado durante el calentamiento ha sido atribuido por otros autores a 

la recristalización o incluso a una posible precipitación [30][31][32]. El segundo cambio (con-

tracción en calentamiento), ocurre como resultado de la formación de austenita (◓), el cual 

continua incluso durante el mantenimiento en la etapa de recocido. En el enfriamiento del 

recocido al tratamiento isotérmico realizado a 425°C, se observa un cambio en la pendiente 

que podría ser atribuido a la formación de ferrita proeutectoide o incluso bainita o alguna 

precipitación. Durante el tratamiento isotérmico bainítico, ocurre una expansión, el cual está 

asociado con la formación de bainita como resultado de la transformación ◓ O  ŬB. Poste-

riormente, durante el enfriamiento final, se observa un cambio adicional, en este caso, la 

austenita transforma a maertensita (◓O  Ŭô ). 

Al igual que en el calentamiento y enfriamiento continuo realizados en las primeras pruebas, 

se observó que el primer cambio observado durante el ciclo térmico propuesto, es afectado 

por la deformación plástica; en el acero laminado a 2.27 mm (25 %), el tiempo requerido 

dicho cambio fue de aproximadamente 41 s, mientras que para los aceros con espesores 

de 1.75 mm (40 %) y 1.22 mm (60 %) el tiempo requerido fue de 29 s y 23 s, respectiva-

mente. Los aceros deformados en frío pueden almacenar energía en forma de defectos cris-

talinos; por lo tanto, es de esperarse que la muestra con el mayor grado de reducción en 

espesor tenga una mayor cantidad de energía almacenada (fuerza impulsora para que ocu-

rran procesos activados térmicamente) [7][8][9]; por lo tanto, en dicha muestra, tales proce-

sos ocurren más rápido (23 s). En contraste, la muestra con menor deformación plástica 

tiene una menor energía almacenada, por lo que requiere un mayor tiempo, alrededor de 41 

s, para que ocurran dichos procesos.  

Algunos autores han investigado el efecto de la deformación plástica sobre la recristalización 

del acero mediante Dilatometría. Ellos encontraron que el tiempo requerido para la recrista-

lización de un acero es menor conforme la velocidad de calentamiento es mayor [32]. Sin 

embargo, considerando que, en este estudio, la velocidad de calentamiento es la misma 

para las tres muestras, la variación en el tiempo requerido para la recristalización puede ser 

atribuido únicamente al efecto de la deformación plástica y, la cual causa un incremento en 

la energía almacenada (fuerza impulsora).  
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La contracción observada durante el recocido (Figuras 32, 33 y 34), ha sido atribuida en otros 

trabajos, a la descomposición de la microestructura del material deformado en frío (ej. perlita, 

bainita, martensita), en la cual ocurre un proceso de redistribución de carbono, y la formación 

de austenita. Dicha transformación ocurre primeramente por la disolución de carburos y pos-

teriormente a partir de límites de grano de ferrita (intercrítica) [39][40][41]. Se ha reportado 

que la cinética de transformación de la bainita a austenita involucra dos pasos si la velocidad 

de calentamiento es menor que 5 °C/s; el primer paso es la redistribución de carbono, que 

se mencionó antes, mientras que el segundo paso está controlado por el proceso de trans-

formación de la bainita restante a austenita, la cual ocurre a través de procesos de nuclea-

ción y crecimiento en las fronteras de los granos recristalizados [41][42][43]. 

El cambio de fase se puede notar muy fácilmente en las curvas gracias a la alteración de la 

pendiente provocada por una contracción debida a los cambios de volumen entre las fases 

iniciales y la fase producida por la transformación. La formación de austenita causa una con-

tracción durante el mantenimiento a 800 °C, causando una disminución en ȹL para los tres 

espesores (Figura 32).  

La ferrita con estructura BCC transforma en austenita con estructura FCC. Dicho cambio 

alotrópico es acompañado por un cambio volumétrico en las estructuras cristalinas [29]. El 

volumen de la celda unitaria de la estructura BCC antes de transformarse es 0.023467 nm3, 

este es el volumen ocupado por dos átomos de hierro, puesto que existen dos átomos por 

celda unitaria [29]. El volumen de la celda unitaria de la estructura FCC es 0.046307 nm3, 

pero a diferencia de la estructura BCC, éste valor refleja el volumen ocupado por 4 átomos 

de hierro [29]. Por lo tanto, se deben comparar dos celdas BCC con una sola celda FCC, 

siendo el cambio porcentual en volumen durante la transformación alrededor de ρȢσφ Ϸ. 

Este resultado indica que el hierro se contrae 1.36 % después de transformarse [29]. Por lo 

tanto, la contracción que ocurre durante el recocido intercrítico puede atribuirse al progreso 

de transformación austenítica. Como se mencionó anteriormente, la temperatura crítica AC1 

disminuye con el aumento de la deformación plástica, por lo tanto, es de esperarse que, para 

las mismas condiciones de tratamiento térmico, la proporción de fases de ferrita y austenita, 

sea distinta para los diferentes espesores. Lo cual puede aprovecharse con ventaja en tra-

bajos futuros, para promover intencionalmente distintos grados de aceros multifásicos en 
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función de las condiciones del tratamiento intercrítico, lo anterior, para una deformación plás-

tica determinada. Algunos autores han reportado que la disminución de la temperatura AC1 

se relaciona con el incremento en la cantidad de defectos cristalinos originados durante la 

deformación en frío [7][8][9]. Durante la deformación plástica mediante laminación en frío, 

parte de la energía mecánica es requerida para la deformación del material, una parte se 

pierde en forma de calor y el resto queda almacenada en forma de defectos cristalinos 

[7][8][9]. Esta energía almacenada proporciona la fuerza motriz no solo para la recristaliza-

ción, como se mencionó anteriormente, sino también para la nucleación de la austenita.  

Después del recocido intercrítico, y durante el enfriamiento hacia el tratamiento isotérmico 

bainítico, se observó un pequeño cambio en las curvas de dilatación (Figuras 32 (a), 32 (b) 

y 32 (c)). El cual puede ser atribuido a la formación de ferrita proeutectoide o bainita (de 

manera no isotérmica), como lo han reportado otros autores [44][45][46]. De acuerdo con el 

diagrama CCT calculado para el acero experimental (Figura 29), la ferrita se encuentra a la 

derecha del diagrama y la transformación de austenita a ferrita en enfriamiento continuo ini-

cia alrededor de 730 °C para las velocidades de enfriamiento más lentas. Por otra parte, la 

bainita está más hacia la izquierda del diagrama; la transformación de austenita a bainita 

ocurre en enfriamiento continuo a temperaturas más bajas (alrededor de 550 °C) pero a 

velocidades más rápidas. Como se observa en la Figuras 32 (a), 32(b) y 32(c) las tempera-

turas a las que ocurre dicho cambio, son más similares a las temperaturas a las cuales ocu-

rre la formación de ferrita proeutectoide, sin embargo, en el mismo diagrama se observa que 

la curva de la ferrita se encuentra muy a la derecha del diagrama.  

Como se mencionó anteriormente, el software JMatPro no toma en cuenta la magnitud de 

la deformación plástica para el cálculo de los diagramas CCT, la cual aumenta la energía 

almacenada favoreciendo la recristalización y promoviendo un tamaño de austenita más pe-

queño.  La disminución en el tamaño de grano de austenita representa una mayor cantidad 

de límites que sirven para la nucleación de ferrita proeutectoide. Por lo tanto, es posible que 

la deformación plástica aplicada al acero experimental haya causado un desplazamiento de 

la curva de la ferrita hacia la izquierda del diagrama y que, por consiguiente, el cambio ob-

servado a temperaturas entre 746 °C y 723 °C puede ser atribuido a la formación de ferrita 

proeutectoide. Autores como D. López y cols. [47], Lee y Cols. [48], y L. Y. Lan y cols. [49] 
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han reportado que el tamaño de grano que la austenita afecta la cinética de las transforma-

ciones que ocurren durante el enfriamiento (ej. bainita y ferrita), lo cual soporta las observa-

ciones anteriores. 

En las Figuras 32 (a), 32(b) y 32(c) se observa que en el TIB hay una expansi·n que 

ocurre bajo condiciones isot®rmicas (425 ÁC). La muestra con mayor deformaci·n 

(60 %), exhiben una mayor expansi·n que las muestras con menor deformaci·n 

(25 %). DL se incrementa conforme el tiempo del TIB aumenta y el efecto es m§s 

significativo para el tiempo m§s largo (120 s). Para un tiempo de TIB determinado, 

la magnitud del incremento en DL es m§s significativa en las muestras con mayor 

porcentaje de reducci·n en espesor (60 %). Este resultado indica que, durante el 

recocido intercr²tico, se form· una mayor cantidad de austenita en las muestras con 

mayor deformaci·n, dando como resultado un mayor cambio de volumen. Este 

resultado es consistente con la disminuci·n en la temperatura cr²tica Ac1, lo cual 

sugiere que, bajo las mismas condiciones de tratamiento intercr²tico, la cantidad de 

austenita que pudo formarse fue mayor. Durante el enfriamiento final, se observ· un 

cambio adicional (Figuras 32 (a), 32(b) y 32(c)), el cual est§ asociado con la 

transformaci·n martens²tica. Estos resultados sugieren que la austenita que no 

transform· a bainita durante el TIB, transform· a menores temperaturas a 

martensita. Como se muestra en la Tabla 11, las temperaturas Ms y Mf, disminuyen 

con el incremento en la deformaci·n pl§stica. Algunos autores como Seok-Jae Lee 

[36], Dong y cols. [37] y A. García-Junceda [38] reportaron una disminución de la 

temperatura Ms, con la disminución en el tamaño de grano austenítico. El 

refinamiento del grano aumenta la resistencia de la austenita contra el movimiento 

de la interfaz austenita/martensita y suprime los mecanismos de relajación de la 

deformación. La disminución de dichas temperaturas también disminuye cuando 

existe un mayor enriquecimiento de austenita.  

De acuerdo a los resultados obtenidos, la muestra con mayor deformación (1.22 

mm, 60 %) experimentó una reducción en el tamaño de grano más significativa, en 

comparación con las muestras de menor deformación (2.27 mm, 25 %), lo cual 
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puede explicar la disminución de la temperatura de inicio de la transformación 

martensítica.  

Tabla 11. Temperaturas cr²ticas de transformaci·n de fase, determinadas en enfriamiento 
continuo en funci·n de la deformaci·n pl§stica. 

 

 

 

 

A partir de los cambios observados in-situ mediante Dilatometr²a, se establecieron 

las condiciones de temperatura para realizar el an§lisis in-situ mediante TEM. A 

continuaci·n, se describen y discuten los resultados obtenidos. 

 

3.2 ANĆLISIS IN-SITU DE TRANSFORMACIONES DE FASE 

MEDIANTE MICROSCOPĉA ELECTRčNICA DE TRANSMISIčN. 

Para poder evaluar los cambios causados por el tratamiento t®rmico, primeramente, 

se caracteriz· la microestructura del acero laminado en fr²o. La Figura 33, muestra 

im§genes de MET de campo claro (Figura 33 (a), 33 (c), 33(d)) y campo oscuro 

(Figura 33(b)) obtenidas a partir de dos lamelas distintas del acero con 60 % de 

reducci·n en espesor (1.22 mm). Una de las principales diferencias entre el modo 

de campo claro y el de campo oscuro es qu® poblaciones de electrones se utilizan 

para construir la imagen TEM. La imagen de campo brillante es la imagen m§s 

com¼n generada con un TEM. Algunas §reas de la muestra pueden absorber o 

dispersar electrones y aparecer m§s oscuras, mientras que otras §reas que 

transmiten electrones aparecen m§s brillantes. En la imagen de campo claro, el haz 

de electrones no dispersos (transmitidos) se selecciona con la apertura y los 

electrones dispersos se bloquean. Por otro lado, en el modo de campo oscuro, el 

haz de electrones no dispersos se excluye de la apertura y, en su lugar, se 

seleccionan los electrones dispersados. Las im§genes de campo claro y campo 

Espesor Ms  Mf 

2.27 mm 266 °C 175 

1.75 mm 255 °C 160 

1.22 mm 240 °C 140 
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oscuro de TEM se pueden utilizar para caracterizar el tama¶o y la morfolog²a de la 

muestra, as² como su red cristalina. Las zonas brillantes en las im§genes del modo 

de campo oscuro pueden representar los dominios de orientaci·n coherentes, los 

cristales o los planos de red que satisfacen la ley de Bragg [29], como se muestra 

en la Figura 33 (b). 

 

Figura 33. Im§genes de diferentes campos claros (a, c y d) y campo oscuro (b), de distintas regiones 
del material en bulto del acero de espesor de 1.22 mm. 

 

Direcci·n de laminaci·n 

a) b) 

c) d) 
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En las im§genes de las Figuras 33a, 33c, 33d, en general, se observan granos 

deformados alargados en la direcci·n de laminaci·n de un tama¶o uniforme a trav®s 

del espesor de la lamela. Como se explic· con anterioridad, el material laminado en 

caliente, mostr· la presencia de una mezcla de bainita y martensita, mismas que, 

despu®s del proceso de laminaci·n en fr²o, se alargan en la direcci·n mencionada, 

lo cual es consistente con la presencia de granos deformados.  

Algunos autores reportaron caracter²sticas morfol·gicas similares y fueron 

atribuidas a la presencia de bainita superior en aceros de bajo carbono [50][51]. Lo 

cual es consistente con los resultados obtenidos en el diagrama CCT calculado para 

el acero experimental, el cual mostr· que el acero podr²a tener tanto martensita 

como bainita, las cuales ¼nicamente se deforman durante la laminaci·n en fr²o. 

Cuando el haz de electrones se proyecta sobre una muestra, su red cristalina act¼a 

como una rejilla de difracci·n, dispersando los electrones de manera predecible y 

dando como resultado un patr·n de difracci·n como el que se muestra en la Figura 

34 (a), el cual est§ constituido por un conjunto de puntos que representan los planos 

de difracci·n. A partir de dichos patrones de difracci·n, se realiza una r§pida 

transformada de Fourier (FFT, por sus siglas en el idioma ingl®s) y se hace una 

deconvoluci·n de los datos para convertirlos en un perfil lineal en el espacio 

rec²proco [22], como el que se muestra en la Figura 34 (b). Estos perfiles lineales, 

pueden entonces ser comparados con los resultados obtenidos mediante difracci·n 

de rayos-X, considerando las posiciones at·micas de las posibles fases, tal como 

se muestra en la Figura 34 (c). Como se puede observar, a partir de los patrones 

SAED, los perfiles lineales, y los resultados obtenidos mediante DRX, la 

microestructura de la lamela, se caracteriza principalmente por la presencia de 

bainita [23]. 
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La Figura 35(a) muestra una imagen de alta resolución obtenida por TEM (HRTEM, 

por sus siglas en el idioma inglés), la cual permite la formación de imágenes de la 

estructura cristalográfica de una muestra en una escala atómica. Debido a su alta 

resolución es una herramienta valiosa utilizada para el estudio de estructuras de los 

Figura 34. (a) Patr·n SAED de la lamela obtenida del acero laminado en fr²o de 1.22 
mm, (b) perfil lineal del patr·n SAED del inciso (a) y (c) comparaci·n entre el perfil 

lineal y el patr·n obtenido por difracci·n de rayos X experimental. 

a) 

b) 

c) 
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materiales cristalinos como los metales. Se observan las columnas atómicas del 

plano cristalino (200), cuadro rojo de la  Figura 35 (a). Para determinar el espacio 

interplanar, primeramente, se obtiene la FFT como se muestra en la Figura 35 (b), 

del cual se toman los puntos (spots) de difracción más intensos ((mask, Figura 35 

(c)), a los cuales se les realiza una rápida transformada de Fourier inversa (FFT-1).  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

A partir de dicha transformada, se obtiene una simulación en el espacio real de los 

planos cristalinos (Figura 36 (a)), a partir de los cuales se determina la distancia 

interplanar (Figura 36(b)). En la Figura 36(b), cada pico representa un plano, y la 

distancia entre ellos, es la distancia interplanar. Las distancias interplanares 

calculadas para las familias de planos {222} color rojo y {211} color azul, {200} color 

amarillo, {110} color azul claro y {220} color verde, fueron de 0.827 Å, 1.170 Å, 1.466 

Figura 35. (a) Imagen de HRTEM, (b) FFT del cuadro rojo del inciso (a), y (c) m§scara de la FFT. 
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Å, 2.026 Å y 1.013 Å, respectivamente. Estas familias de planos son propias de una 

estructura cubica [23][51], la cual se ha reportado para la bainita en aceros de bajo 

carbono. También se ha reportado que la martensita tiene una estructura cristalina 

tetragonal centrada en el cuerpo [51], lo cual permite concluir que la fase presente 

en la lamela del material sin tratamiento térmico es bainita. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

La Figura 37 muestra los patrones SAED obtenidos a las distintas temperaturas 

durante el ciclo 1 en la muestra con mayor deformaci·n (1.22 mm, 60%), ya que 

dicha muestra es la de mayor inter®s para el desarrollo de l§minas delgadas de 

aceros multif§sicos. Es claro que existen cambios importantes de las caracter²sticas 

de los SAED, por ejemplo, los patrones observados en el material de partida, son 

distintos a los observados a 425 °C. Los patrones SAED observados a temperaturas 

entre 750°C y 800°C son distintos a los observados a temperaturas más bajas, pero 

similar ente ellos. A 800°C, pero después de 60 s de tratamiento térmico, los puntos 

de difracción están más definidos con respecto a los planos correspondientes de la 

austenita. El cambio observado alrededor de 425°C, puede estar relacionado con el 

revenido de la martensita presente en el material de partida.  

Figura 36. (a) Transformada r§pida de Fourier inversa y (b) c§lculo de la distancia interplanar. 

d = 1.466 
¡ 

 tƭŀƴƻ ŎǊƛǎǘŀƭƛƴƻ όнллύ  

LƴǾŜǊǎŜ CC¢ 

d = 1.466 ¡ b) a) 
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El cambio observado entre temperaturas de 750°C y 800°C, puede ser atribuido a 

la formación de austenita que tiene lugar por encima de la temperatura crítica Ac1, 

lo cual es consistente con la mayor definición de los puntos de difracción de la 

austenita después del tratamiento a 800°C por 60 s.  

Los perfiles lineales de la Figura 38 muestran que el calentamiento del acero hasta 

100ÁC, no causa un cambio significativo en los picos de la bainita (perfil amarillo). 

Sin embargo, a 425ÁC, se observa un ligero desplazamiento de los picos de la 

bainita hacia la derecha (perfil verde), el cual puede estar asociado con el revenido 

de la martensita observada en el acero laminado en fr²o. A 750ÁC, se observa un 

cambio en los patrones SAED, el cual va acompa¶ado con el desplazamiento del 

pico principal de la bainita hacia la derecha, mientras que el otro pico de la bainita 

(2q=82.333ÁC), permanece sin cambio (perfil azul).  

 

 

Figura 37.  Im§genes de patrones de difracci·n de electrones SAEDs del acero LF de 1. 22 mm 
obtenidos durante el calentamiento a diferentes temperaturas del ciclo t®rmico 1. 
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El desplazamiento del pico principal puede estar asociado con la formaci·n de 

bainita, por lo que dicho resultado sugiere que ocurre la descomposici·n parcial de 

dicho micronstituyente. A 780ÁC empiezan a notarse los picos de la austenita 

(2q=74.052Á, 2q=89.839Á) (perfil celeste), los cuales son m§s intensos a 800ÁC 

durante 8 s (perfil rosa), y el efecto es m§s evidente a un mayor tiempo (perfil rojo). 

Estos resultados son consistentes con los resultados obtenidos mediante 

Dilatometr²a, en donde se observ· una contracci·n durante la transformaci·n 

austen²tica. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

La Figura 39 muestra los patrones de difracci·n obtenidos en el ciclo 1 durante los 

tratamientos isot®rmicos realizados a 425ÁC y 210ÁC, mientras que la Figura 40 

muestra los patrones SAED obtenidos 210ÁC, 50ÁC y 26ÁC.  

Figura 38. Perfiles lineales de los SAEDs en funci·n de 2ɗ, obtenidos durante el 
calentamiento a diferentes temperaturas del ciclo de calentamiento n¼mero 1. 
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Figura 40. Im§genes de patrones de difracci·n de electrones SAEDs del acero LF de 1. 22 mm 
obtenidos durante los tratamientos isot®rmicos a 425 y 210 ÁC. 
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Figura 39. Im§genes de patrones de difracci·n de electrones SAEDs del acero LF 
de 1.22 mm obtenidos a 210 ÁC, 50ÁC y 26ÁC. 
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La Figura 41 muestra los perfiles lineales obtenidos a 425ÁC en funci·n del tiempo 

y, asimismo, se presenta el perfil lineal de la muestra recocida a 800ÁC (60 s). En 

general, se observa que durante el tratamiento isot®rmico coexiste la austenita 

producida durante la etapa del recocido y la bainita que se forma en dicho 

mantenimiento isot®rmico a 425ÁC.  Los picos principales de la austenita y la bainita 

resultan en un comportamiento bimodal cerca del pico principal de ambas, lo cual 

confirma dicha observaci·n.  

 

 

Durante el mantenimiento 210ÁC (Figura 42) se observan los picos principales de 

austenita, bainita y martensita, los cuales indican la coexistencia de 

austenita/bainita, austenita/martensita durante el tratamiento isot®rmico. En cambio, 

el perfil lineal obtenido en la muestra a temperatura ambiente (26 ÁC), exhibe 

principalmente los picos correspondientes al microconstituyente bainita. Es 

Figura 41. Perfiles lineales de los SAED en funci·n de 2ɗ, obtenidos durante 
tratamiento isot®rmico de 425 ÁC durante el ciclo n¼mero 1. Se incluye el perfil 

de la muestra tratada a 800ÁC por 50s. 
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importante resaltar que los picos principales de la ferrita, bainita y martensita en, 2q 

alrededor de 65Á, son muy similares, por lo que el perfil lineal obtenido en la muestra 

a temperatura ambiente podr²a reflejar la coexistencia de ferrita, bainita y martensita. 

Como se observ· en el an§lisis dilatom®trico, los aceros LF de 2.27 mm y 1.75 mm 

sometidos al tratamiento t®rmico, permiten que la austenita remanente del 

tratamiento isot®rmico a 425ÁC, transforme a martensita durante el enfriamiento final. 

Los resultados obtenidos mediante microscop²a ·ptica y microscop²a electr·nica de 

barrido, tambi®n mostraron la presencia de ferrita, bainita y martensita.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

La Figura 43 muestra los patrones de difracci·n SAED obtenidos en el ciclo 2 

durante el calentamiento, y mantenimiento en el recocido a 795ÁC. La Figura 44, 

Figura 45 y Figura 46, muestran los patrones obtenidos a 425ÁC, 210ÁC, y durante 

el enfriamiento final, respectivamente. Al igual que en el ciclo 1, tambi®n se observan 

cambios en cada una de las etapas del tratamiento t®rmico en los patrones SAED. 

Figura 42. Perfiles lineales de los SAEDs en funci·n de 2ɗ obtenidos, a 210 ÁC, 
50ÁC y 26ÁC en el ciclo n¼mero 1. Se incluye el perfil de la muestra tratada a 425ÁC 

por 120 s. 



   
 

 

тр 
 

 

Figura 43. Im§genes de patrones de difracci·n de electrones del acero LF de 1. 22 mm de 
espesor, obtenidos durante el calentamiento a diferentes temperaturas del ciclo t®rmico 2. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
Figura 44. Patrones de difracci·n de electrones del acero LF de 1. 22 mm de espesor 

obtenidos en el tratamiento isot®rmico a 425ÁC del ciclo t®rmico 2. 
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Figura 45. Patrones de difracci·n de electrones del acero LF de 1. 22 mm de espesor 
obtenidos en el tratamiento isot®rmico a 210ÁC del ciclo t®rmico 2. 

Figura 46. Patrones de difracci·n de electrones del acero LF de 1. 22 mm de 
espesor obtenidos a distintas temperaturas y tiempos durante el enfriamiento final 

del ciclo t®rmico 2. 
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Como se observa en la Figura 47, el incremento en la temperatura de 25ÁC a 550ÁC, 

no muestra un cambio significativo en los perfiles lineales, lo cual sugiere que 

mayoritariamente existe bainita. Este comportamiento es consistente con las 

microestructuras observadas y con los resultados del an§lisis de Dilatometr²a. A 

680ÁC se observa un ensanchamiento del pico principal, que sugiere la presencia 

de dos fases. Por encima de 795ÁC se observa que los picos de austenita 

comienzan a ser m§s evidentes, lo cual sugiere que el ensanchamiento del pico 

principal pueda relacionarse con la redistribuci·n de carburos que ocurre antes de 

la transformaci·n austen²tica.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Durante el tratamiento isot®rmico a 425ÁC se observan tanto los picos de austenita 

como los de bainita (Figura 48), lo cual sugiere el progreso de dicha transformaci·n 

en condiciones isot®rmicas. Finalmente, durante el enfriamiento final (Figura 49), se 

observa que en general, los picos observados corresponden a la austenita y bainita. 

Aunque como se mencion· anteriormente, algunos picos de la ferrita, bainita y 

martensita son muy similares. Sin embargo, es claro que predominan los picos de 

la austenita. De acuerdo con los resultados observados en el ciclo 1, la austenita 

Figura 47. Perfiles lineales de los SAEDs en funci·n de 2ɗ, obtenidos durante el 
calentamiento a diferentes temperaturas del ciclo de calentamiento n¼mero 2. 
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Figura 49. Perfiles lineales de los SAEDs en funci·n de 2ɗ, obtenidos durante el 
enfriamiento final a 300ÁC, 210 ÁC y 26ÁC, y distintos tiempos del ciclo n¼mero 2. 

Se incluye el perfil de la muestra tratada a 425ÁC por 180 s. 

 

puede transformar a martensita a 210ÁC, pero en este caso dicha transformaci·n no 

fue evidente. Estos resultados sugieren que uno de los principales inconvenientes 

de esta t®cnica es que el §rea analizada es muy peque¶a. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 48. Perfiles lineales de los SAEDs en funci·n de 2ɗ, obtenidos a 425 ÁC durante 
el ciclo n¼mero 2. Se incluye el perfil de la muestra tratada a 795ÁC por 125 s. 
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3.2 EVOLUCIčN DE LA MICROESTRUCTURA DEL ACERO 

LAMINADO EN CALIENTE, DURANTE LA DEFORMACIčN EN FRĉO 

Y EL TRATAMIENTO T£RMICO. 

La Figura 50 muestra la microestructura del acero laminado en caliente y de las 

muestras obtenidas mediante laminaci·n en fr²o con distintos grados de reducci·n 

en espesor, obtenida mediante microscop²a ·ptica.  

 

Como se puede observar, la microestructura del acero laminado en caliente se 

caracteriza por la presencia de martensita y bainita. La bainita se puede definir como 

un agregado o microconstituyente no laminar de ferrita y carburos, en forma de 

listones o placas [40]. Las caracter²sticas microestructurales var²an con la 
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Figura 50. Microestructuras obtenidas por microscop²a ·ptica del acero laminado en caliente 
(a) y de los aceros laminados en fr²o: 2.27 mm (b), 1.75 mm (c) y 1.22 mm (d). DL: direcci·n 

de laminaci·n. DN: direcci·n normal de la muestra. 
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composici·n y la temperatura de transformaci·n. Cuando se previene la formaci·n 

de cementita, la microestructura consiste principalmente en ferrita similar a un list·n 

y componentes residuales de austenita o martensita (M/A) enriquecidos con 

carbono en los l²mites del list·n [40]. Cuando la difusi·n del carbono se vuelve m§s 

lenta, parte del carbono se precipita como part²culas finas de carburo dentro de las 

placas de ferrita. El carbono restante escapa a la austenita y puede precipitar como 

carburo entre placas.  

La martensita en aleaciones ferrosas exhibe varias morfolog²as: listones, agujas y 

placas delgadas, dependiendo de las composiciones qu²micas y la temperatura Ms 

[40]. Listones y agujas son las dos morfolog²as principales de la martensita Ŭ '. La 

martensita en listones se forma en aleaciones de Fe-C (<0.6 % C), Fe-Ni (<28 % Ni) 

y Fe-Mn (<10 % Mn), y en la mayor²a de los aceros comerciales tratables 

t®rmicamente. Tiene importancia industrial porque es una estructura b§sica en 

aceros de alta resistencia. La opini·n actual es que el grano de austenita se divide 

en paquetes (un grupo de listones paralelos con el mismo plano h§bito) y que cada 

paquete se subdivide en bloques (un grupo de listones de la misma orientaci·n, es 

decir, la misma variante de la relaci·n de orientaci·n K-S) [40].  

De acuerdo a las caracter²sticas anteriores, las fases claras observadas en la 

microestructura del acero laminado en caliente han sido identificadas como 

martensita, mientras que las zonas oscuras fueron identificadas como bainita. 

Algunos autores han reportado microestructuras de bainita similares despu®s de 

haber realizado un ataque qu²mico con Nital, permitiendo identificar, mediante 

comparaci·n las fases en el material de partida [52][53][54][55]. Hajizad y cols. [52], 

M. Morawiec y cols. [53], y Grajcar y cols. [54] reportaron una morfolog²a de la 

bainita muy similar a la obtenida en la Figura 50 (a) despu®s de haber atacado con 

Nital al 2 %. Por otra parte, Mazher A. y cols. [55], obtuvieron una microestructura 

donde identificaron a la martensita como la fase m§s clara despu®s de haber 

atacado con Nital al 2 %, tanto la morfolog²a como el color de la martensita fueron 

semejantes a las partes m§s claras de la Figura 50 (a).  

https://link.springer.com/article/10.1007/s10973-020-10259-z#auth-M_-Morawiec
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En la Figura 50(b),  Figura 50 (c) y la Figura 50 (d),  se muestra la microestructura 

del acero laminado en fr²o con reducciones en espesor del 25 % (2.27 mm), 40 % 

(1.75 mm) y 60 (1.22 mm). En general, se observa una distribuci·n uniforme de las 

fases; en el caso de muestras con reducci·n en espesor del 25 %, no se observa 

un cambio significativo en la microestructura, la Figura 50 (a), sin embargo, en 

muestras con reducci·n en espesor del 40 % y 60%, dichas fases  est§n alargadas 

en una direcci·n paralela a la direcci·n de laminaci·n.  

La Figura 51 muestra las im§genes obtenidas mediante microscop²a electr·nica de 

barrido en el acero laminado en caliente y es aceros laminados en fr²o con 

espesores de 1.75 mm (40 %) y 1.22 mm (60 %). En el primer caso, se observa la 

presencia tanto la bainita como la martensita, con estructuras orientadas 

aleatoriamente con respecto a la direcci·n de laminaci·n, Figura 51 (a). En 

muestras deformadas en fr²o, dichas fases se alinean mayoritariamente en una 

direcci·n paralela a la direcci·n de la laminaci·n. Como se mencion· anteriormente, 

la bainita es microconstituyente en el acero, constituido por ferrita y carburos; la 

ferrita es una fase suave, por lo que la deformaci·n pl§stica causa su deformaci·n 

dando un aspecto de bandas alargadas de ferrita y carburos, Figura 51 (b) y Figura 

51 (c). Morfolog²as similares fueron reportados en un acero con composici·n 

qu²mica similar [57].  A medida que se aument· el porcentaje de reducci·n en fr²o 

se observaron granos m§s deformados, posiblemente de bainita, alineados en el 

sentido de la laminaci·n, como se muestra en la Figura 51 (b) y  Figura 51 (c).  
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Despu®s de la deformaci·n en fr²o, las muestras fueron sometidas al ciclo t®rmico 

propuesto (Figura 12). La Figura 52 muestra las microestructuras, obtenidas 

mediante microscop²a ·ptica, en las muestras tratadas t®rmicamente. En general, 

se obtuvieron microestructuras multif§sicas constituidas de una mezcla de ferrita, 

martensita y bainita independientemente de la deformaci·n pl§stica aplicada antes 

del tratamiento t®rmico. En el caso de muestras con una reducci·n previa del 25 % 

(2.27 mm), se observa que la microestructura obtenida despu®s del tratamiento 

t®rmico, est§ constituida mayoritariamente de bainita y martensita, y en menor 

cantidad de ferrita; esta ¼ltima, aparece como granos equiaxiados de tama¶o 

peque¶o, Figura 52 (a). 
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Figura 51. Microestructura del acero laminado en caliente (a) y de los aceros laminados en 
fr²o: 2.27 mm (b), 1.75 mm (c) y 1.22 mm (d). DL: direcci·n de laminaci·n, DN: direcci·n 

normal de la muestra. 
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En el caso de muestras con reducci·n en espesor previa del 40 % (1.75 mm) y 60 % 

(1.22 mm), se observa que la cantidad de ferrita es mayor conforme el grado de 

deformaci·n pl§stica aumenta, Figura 52 (b) y Figura 52 (c). A simple vista se puede 

observar que el tama¶o de la ferrita es menor para una mayor deformaci·n pl§stica 

Figura 52 (c). De acuerdo con los resultados de Dilatometr²a, cuando las muestras 

deformadas en fr²o fueron sometidas al tratamiento t®rmico, se observ· una 

disminuci·n de temperatura cr²tica de transformaci·n de fase, Ac1, con el 

incremento en el grado de reducci·n en espesor, obteni®ndose el valor m§s bajo de 

dicha temperatura, en las muestras con 60 % de reducci·n en espesor (1.22 mm).  

Figura 52. Microestructuras obtenidas por microscop²a ·ptica de los aceros tratados t®rmicamente y 
laminados en fr²o: 2.27 mm (a), 1.75 mm (b) y 1.22 mm (c). DL: direcci·n de laminaci·n. DN: 

direcci·n normal de la muestra. 
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Este resultado sugiere que la cantidad de austenita formada durante el recocido 

intercr²tico, fue mayor en las muestras sujetas a una mayor deformaci·n pl§stica. 

Por lo tanto, es de esperarse que la descomposici·n de la microestructura del 

material laminado en caliente a ferrita intercr²tica y austenita, fue m§s significativa 

en las muestras con mayor reducci·n en espesor, eso explica la mayor cantidad de 

ferrita en las muestras con mayor deformaci·n pl§stica, Figura 52 (c). 

Los resultados obtenidos por MEB confirmaron la formaci·n de austenita durante el 

recocido, la formaci·n de bainita durante el tratamiento isot®rmico, y la formaci·n 

de martensita durante el enfriamiento final, lo cual es consistente, con las 

microestructuras obtenidas en el producto final. El menor tama¶o de las fases 

obtenidas en las muestras con mayor deformaci·n pl§stica, se relaciona con un 

tama¶o de grano austen²tico m§s peque¶o obtenido durante el tratamiento t®rmico 

(debido a una mayor cantidad de sitios causados por la deformaci·n pl§stica), el 

cual, durante las etapas subsecuentes transforma a bainita o martensita, con un 

menor tama¶o [3][30] 

La Figura 53 muestra las im§genes obtenidas mediante microscop²a electr·nica de 

barrido en las muestras tratadas t®rmicamente. Es claro que el tama¶o de las fases 

presentes en las muestras tratadas t®rmicamente es m§s fino que en el material de 

llegada, e independientemente de la deformaci·n pl§stica previa, muestran la 

presencia de ferrita, bainita y martensita. 
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Los resultados de la caracterizaci·n microestructural muestran que existe la 

posibilidad de obtener aceros multif§sicos mediante ciclos t®rmicos que simulan una 

LRGC. Para establecer la correlaci·n entre las variables de estudio, la 

microestructura y las propiedades mec§nicas se realizaron mediciones de 

microdureza y ensayos de tensi·n uniaxial. En la siguiente secci·n se presentan los 

resultados obtenidos de la evaluaci·n de las propiedades mec§nicas.  
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Figura 53.  (a) Microestructura de muestras tratadas t®rmicamente, con reducci·n en espesor previa 
de: (a) 2.27 mm (25 %), 1.75 mm (40%) y (c) 1.22 mm (60%). 
















