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PRESENTACION:

Un curso sobre aceros puede ser enfocado de diver-
sas maneras, seg(in se aborde el tema considerando el metal en
estado liquido o s6lido. En este apunte se dejan de lado los
aspectos ffsico-quimicos de la elaboracibn lfquida del acero pa
ra centrar el estudio en la Metalurgfa fiIsica del mismo.

El objetivo fundamental, en consecuencia, es brindar
les a los alumnos del curso un panorama sobre las caracteris-

ticas y propiedades de los aceros y sus aleaciones.

El material seleccionado corresponde principalmente

a los sigulentes textos:

-"THE STRUCTURE OF ALLOYS OF IRON" - Hume - Rothery.
~"STEELS MICROSTRUCTURE AND PROPERTIES"-Honeycombe
-"TRANSFORMATIONS IN METALS" - Shewmon.

-"TRATAMIENTOS TERMICOS DE LOS ACEROS"-Apraiz Barreiro.

También se utiliz6, como referencia, el apunte corres

pondiente a este mismo médulo de afios anteriores:

-"Temas de Aceros" - HEY.

La seleccibdn y coordinacibén de los temas tratados
fue responsabilidad de C,A ANDRFONE y T. RUZZANTI,

En la redaccibn de este apunte intervinieron las
siguientes personas: S. MURO, A.MURUT, R. PIOTRKOWSKI, E.
ITURBE, R. VERSACI, P. ALVAREZ, E. RODRIGUEZ, N. BADINO, M.
ORTIZ, E. PASCUALINI, G. CARFI quienes agradecen en sumo gra-
do a Stella M. ALVAREZ por el tipeado del presente apunte.

BUENOS AIRES, 5 de Septiembre de 1985.



INDICE

CAPITULO I

ESTRUCTURAS CRISTALINAS DEL HIERRO:

1.1. Introduccibn
2. Fe- abcc

1.3. Fe- 4 bcc

1.4, Fe-y fcc

CAPITULO II

ELEMENTOS INTERSTICIALES Y EL BORO EN EIL HIERRO:

Introduccibn

El Sistema Hierro - Carbono

. El1 Sistema Hierro - Nitr6geno
Sistema Hierro - Boro

Sistema Hierro - Hidrbceno

Sistema Hierro - Oxigeno

NN DN NN
N O bW

Difusibdn de solutos en Fe.

CAPITULO ITII

SISTFMA HIERRO - CARBONO:

3.1. Diagrama de Equilibrio Hierro - Carbono
3.2. Transformaci6n Austenita - Ferrita

3.3. La Reaccibn Austenita - Ferlita.

3.3.a. Morfologfa de la Perlita

3.3.b. Cinética de la Formacifn de la Perlita.
3.3.c. El Proceso Controlante de la Cinética.



CAPITULO IV

TRATAMIENTOS TERMICOS DE LOS ACEROS:

P - I . -

4,2.8.

. Tratamientos té&rmicos m&s usados.

Recocido.

Normalizado.

Temple y Revenido.
Tratamientos Isotérmicos.
Austempering.

Martempering.

Recocido Isotérmico.

Temple Superficial.
Tratamientos Termoquimicos.

. Constituyentes Microscb6picos de los

Ferrita.

Cementita.

Perlita.

Austenita.

Martensita.

Bailnita.

Carburos.

Inclusiones no Meté&licas.

Aceros.

4.3. Diagramas Temperatura-Tiempo-Transformacibn.

4.3.1.

4.3.2.

Transformacién Isot&rmica de la Austenita en un Acero

Eutectoide.
Acero Hipo e Hipereutectoide.

4.4. Constituyentes microsclpicos que aparecen en las transfor

maciones Isotérmicas de la Austenita.

4.4.1.
4.4.2.
4.4.3.

Zona Superior.
Zona Intermedia.

Zona Inferior.

4.5, Factores que modifican el diagrama de las transformaclones

Isotérmicas de la Austenita.



Diferentes Curvas de Transformacibn.
Curvas de Enfriamiento continuo y sus aplicaciones.
Influencia de diversos factores en el temple de los

aceros.

4.8.1.Influencia de la composicibn.

4.8.2.Influencia del tamafio de grano

4.8.3.Influencla del tamanio de las piezas.

4.8.4.Inf*uencia del medio de enfriamiento.

4.9.

«10.,
L11.
o Lo
s &3 »
.14.
L3
«18s
.17.

¥ SO O N N~ T~ T~ T S

Caracteristicas de los procesos de enfriamiento en el

temple de los aceros.

.9.1.Elecci6n del medio de temple.

Templabilidad.

Uso de los T.T.T. y C.C.T.

Ensayo de templabilidad.

Efecto del tamafio de grano y de la composicifn gquimica.
Ensayo Jominy y diagramas CCT.

Templabilidad y Tratamiento térmico.

Tensiones y Roturas en el Templado.

Martempering.

CAPITULO V

ELEMENTOS DE ALEACION EN ACEROS:

(G2 NN, B O N G2 B O |

I
58 %
P
.4.
Dy

5.6.

Efectos del tamafio at6mico.

Factor Electroguimico.

Concentracibn electrb6nica.

Efecto de los aleantes en aleaciones de Fe-C.

El efecto de los elementos aleantes sobre la cinética

de la transformacién y / a.

Cambios estructurales producidos por el agregado de alean

tes.

5.6.1.Ferrita/Carburos complejos.

5.6.2.Fibras y placas de carburos complejos.



5.6.3. Precipitacibn en interfases.

5.6.4. Nucleaci6bn en ferrita sobresaturada.

CAPITULO VI

TRANSFORMACION MARTENSITICA:

6.1. Introduccibn.

6.2. Caracteristicas de la reaccibn martensitica.
6.3. Cinética de nucleacibén y crecimiento.

6.4. Estructura cristalina de la martensita.

6.5. Morfologfa de la martensita en los aceros.
6.5.1. Martensita de bajo carbono,

6.5.2. Martensita de medio carbono.

6.5.3. Martensita de alto carbono,

6.6. Efecto de los elementos de aleacibn.

6.7. Estabilizaci6én de la austenita.

6.8. Endurecimiento martensitico.

CAPITULO VII

TRANSFORMACION BAINITICA:

. Introducci6bn.

Bainita superior.
Bainita inferior.
Formacibén de la bainita.

NN N
N & W N -

Influencia de los elementos de aleaci6n.



CAPITULO I

ESTRUCTURAS CRISTALINAS DEL HIERRO

1.1, INTRODUCCION:

El hierro puro existe en dos formas cristalinas, una
cGbica centrada en el cuerpo (bcc) (hierro-a , ferrita) que
permanece estable desde bajas temperaturas hasta 910°C (el
punto A;). A esta temperatura se produce la transformacifn a
la fase cfbica centrada en las caras fcc) (hierro-y , austeni
ta). E1 hierro-Y es esteadle hasta 1.390°C, el punto A4, donde
vuelve a transformar a la forma bcc (hierro-g£) que permanece

estable hasta el punto de fusibn a 1.536°C.

La geometrfa detallada de la celda unitaria de los
cristales de Fe-0 y Fe-Y es particularmente relevante para,
por ejemplo, la solubilidad en las dos fases de elementos no
metdlicos tales como el carbono y el nitr6geno, la difusivi-
dad de elementos aleantes a temperaturas elevadas y el compor

tamiento general en la deformacibén pléstica.

1.2. Fe-o bcc:

La celda unitaria de la estructura bcc puede verse
en la figura 1.1. En esta estructura no hay planos compactos.
El nmero de coordinacibn es ocho y cada &tomo tiene sus ocho
primeros vecinos a una distancia av/3/2 = 0,247737 mm. v seis
segundos vecinos a una distancia a = 0,28605 mm. donde a es

el lado de la celda unitaria.



Fig. 1.1. - ESTRUCTURA CUBICA CENTRADA EN EL CUERPO

En la estructura bcc cada &tomo pertenece a cuatro
filas compactas que son las diagonales del cubo (direcciones
<111> . Cada una de estas direcciones compactas pertenece
un ndmero de planos de los cuales los mds importantes, desde
el punto de vista de la deformacibn del cristal, son los {110}
{123} y {112}. La condici6n para que un plano de Indices (hkl)
pertenezca a un eje de zona de Indices [}yz] es

xh + yk + z1 =0

La diagonal del cubo que pertenece a los planos (011),
(123) y (112) es entonces la [llI]. En la figura 1.2. se puede

observar las orientaciones relativas de estos planos.
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FIG. 1.2. ORIENTACIONES DE LOS PLANOS {110}, {112} y {123}

on un cristal c@bico.

La figura 1.3. muestra el a
rreglo de los &tomos en el
plano {110} que es el plano més
compacto en esta estructura.
En este plano cada &tomo

esta rodeado por seis vecinos

de los cuales cuatro lo estan

tocando y dos estan levemente se
Fig. 1.3. - PLANOS {110} parados. Moviendcse en la di
DE UNA ESTRUCTURA bcc. reccién perpendicular al plano
{110}el tercer plano tiene

los &tomos en las mismas posiciones quc el primero, es decir
los planos {110} tienen una secuencia ABAB.



FIG. 1.4. - PLANO 112 DE
LA ESTRUCTURA bcc.

FIG. 1.5. PLANO 123 DE

LA ESTRUCTURA bcc.

Los intersticios mayores en 1la
estructura bcc son los tetrae-
drales. Estan ubicados en el

centro de un tetraedro distor
sionado definido por dos &to-
mos en los vértices y dos dto
mos correspondientes a los

centros de dos celdas adyacen

tes (Fig. 1.6). En el modelo

En las figuras 1.4 y 1.5.
se ve la distribucibn at6
mica de los planos {112}

y {123} en la estructura
b.c.c. mientras que los
planos {110} tienen dos
conjuntos de filas compac
tas, cada plano de la for
ma {112} o {123! tienen

un solo conjunto. La defor
macibén pldstica de monocris
tales de Fe -« tiene lugar
por deslizamiento parale-
lo a una fila compacta de
dtomos, perc el o los pla-
nos de deslizamiento invo-
lucrados varian con las

condiciones partficulares.

FIG. 1.6. - INTERSTICIO TE
TRAHEDRO EN LA ESTRUCTURA bcc




de esferas rigidas de radio R, las esferas que pueden ubicar-
se en estos intersticios son de radio 0.291 R = 0,036 fim. pa-
ra el Fe - o, En cambio los intesticios octaedrales son m&s
pequenos que los anteriores puesto que el radio mé&ximo de la
mayor esfera que pueden contener es 0,154 R = 0,019 mm. para
Fe- o,

La ubicacién de los sitios
intersticiales octaédricos en
la celda cGbica se muestra en
la Fig. 1.7. en las posicio
nes x y z., Comparando con la
Fig. 1.3. se ve que los sitios
octaédricos corresponden a la

pequefia separacién entre las
esferas en el plano {110} .
FIG. 1.7. - INTESTICIOS OCTA- Aunque estos sitios son re-
HEDRALES EN LA ESTRUCTURA bcc. lativamente pequerios se pue

de ver que si contienen un
dtomo intersticial de radio levemente mayor que el del inters
ticio, 1la deformacibén involucra principalmente el desplaza-
miento de solamente dos (2) &tomos vecinos, mientras que para
un &tomo intersticial ubicado en un sitio tetra&drico, de ra-
dio mayor, es necesario el desplazamiento de cuatro (4) &to-
mos (Ver Fig. 1.6.). Esta es la razfén por la cual Jlos &tomos
intersticiales de las soluciones s6lidas de Fe-a se ubican

preferentemente en los sitios octaedrales.

Como se ve en la Fig. 1.7., los sitios octaédricos
se pueden agrupar en tres conjuntos tales que un estiramiento
de la celda paralelo a una arista provoca un agrandamiento de
los intersticios pertenecientes a uno de los conjuntos. Por
ejemplo si a la celda se le aplica una tensifn alternada en
la direccibn x, los sitios octa&dricos ubicados en las posicio
nes x se agrandan y se achican alternativamente. Esto es de
gran importancia, en las aleaciones con solutos intesticiales,
en los fend6menos de friccibn interna.



1.3. - Feébcc:

Las caracteristicas geométricas del TFe -5 b.c.c. son
similares a las del Fe - a. El par@metro de red del Fe - é
es un poco mayor que el que se esperaria de una extrapolacibn
de la curva paré&metro de red vs.temperatura en el Fe - o, El he
cho de que en algunas aleaciones de Fe el diagrama de equili-
brio es tal que las dos fases ay 8 se juntan, formando un
campo continuo, demuestra que las dos modificaciones estructu

rales son esencialmente iguales.

1.4. - Fe - Y- f.c.c.:

La celda unitaria de la estructura fcc se ve en la
Fig. 1.8. y en la Fig. 1.9. se muestra la estructura de acuer
do con el modelo de esferas rigidas. Esta es una estructura com
pacta donde en los planos compactos {ll11} cada dtomo estd rodea
do por seis primeros vecinos en el mismo plano y por tres en
cada uno de los planos inmediato superior e inmediato inferior.
Hay cuatro conjuntos de planos compactos cada uno de los cua-
les contiene tres direcciones compactas <110> y la deformacibn
pldstica ocurre por deslizamiento en los planos compactos en
una direccién paralela a las direcciones compactas.

of2
2
=0:707a
22:573kX
ot 916°C

Fig. 1.8. —-CBLDA UNITARIA Fig. 1.9.-ESTRUCTURA fcc
DE LA ESTRUCTURA fcc.
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En la estructura fcc cada &tomo tiene sus doce prime-
ros vecinos a una distancia a V§72, donde a es el lado de la
celda, y los segundos vecinos a una distancia a.

Considerando el modelo de esferas rigidas de radio R,
los intersticios octaedrales, ubicados en el centro del cubo,
en el centro de las aristas, tienen un radio de 0,41 R (ver
Fig. 1.10). Los intersticios tetraedrales, de menor tamatno,
estdn situados sobre las diagonales de la celda a una distan-
cia \3/4 a de los vértices de la misma (Fig. 1.11). El radio
de los mismos es 0,225 R. Como se ve a pesar de que la fase
fcc es més compacta que la bcc los intersticios de la primera
son mayores que los de la segunda. Esta diferencia de tamano
en los intersticios se traduce en una mayor solubilidad del
C,el N y el H en la austenita que en la ferrita.

Otro punto importante de resaltar es que, a una tempe
ratura dada, la difusién de solutos tanto sustitucionales como
intersticiales ocurre mucho m&s rapildamente en la ferrita que
en la austenida., Esto es consecuencla de que la estructura
bcc es menos compacta que la fcc y permite un pasaje m8s fécil
de vacancias y &tomos de soluto asociados a través de la misma.

. @ HAtomos
fcc lattice (o) intersticios
Q Fe atoms
o Octahedral interstices
Fig. 1.l0 Fig. 111



CAPITULO 11

ELEMENTOS INTESTTCTIATLES Y T, BORO EN 1, HITRRO .,

L;),_:Vl__.___ _Ihl}lﬂ'lV‘RQI_)__ll('_(‘ ION:
Entre los elementos que forman soluci6n s6lida inters
ticial en el hierro figuran: hidr6geno, helio, boro, carhono,

nitr6geno y oxIgeno.

En cuanto al boro todavia no se ha establecido si

forma soluci6bn s6lida intersticial o substitucional.

El hidr6geno es el elemento con menor radio ibnico y
at6bmico y probablemente entra en los espacios tetraedrales en
la red de la austenita. Bl boro en cambio tience un difimetro
at6mico demasiado grande para la formacifén de soluci®n s6lida
intersticial pero también demasiado pequeno como pare formar

solucidén s6lida substitucional.

En cuanto al carbono y nitrégeno la relacién de radios
at6micos con respecto al hierro es 0,61 y 0,59 respectivamente,
Son mds grandes que los que corresponden a pequenas esferas en
los intersticios octaedrales de la red del tipo cGbico de cara
centrada. Ambos, carbén y nitr6geno, forman solucién s6lida en

austenita y expanden la red en la misma proporcién.

El radio covalente del oxfIgeno es el mismo que el del
nitr6geno, pero la solubilidad en solucibdn s6lida del oxIgeno
en el hierro es muy pequena, teniendo en cuenta la gran facili
dad para formar oxidos estables a expensas de la solucibn s6li
da debido a su cardcter electronegativo. Este cardcter se mani
fiesta también en un tamano de radio atfmico demasiado grande
si se considera que en la red de hierro el oxigeno existe como

ion 07 .
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FIG. 2.1. - SOLUBILIDADES MAXIMAS DE ELEMENTOS INTERSTICIA-
LES EN METALES DE TRANSICION DE LA PRIMERA FILA.

En la Fig. 2.1. se muestra la mixima solubilidad de
clementos intersticiales en metales de transicibn de la pri
mera serie. En todos los casos, la méxima solubilidad, es ma
yor en fcc que en bcc, esto estd de acuerdo con el tamano
de los intersticios en las dos estructuras. En solucifn s6-
lida es probable que el tipo de unibn entre el &tomo metdli

co y el carbono o nitr6geno sea covalente,

Cuando &tomos de carbono y/o nitr6geno se disuelve
en ferrita se producen picos de fricci®én interna caracteris-
ticos. En la Fig. 2.2. se observa curvas de friccién interna
en probetas con diferentes tratamientos. Mediante estas cur-

vas se puede determinar la solubilidad del carbono y rnitré6geno.
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FIG. 2.2. - PICOS DE FRICCION INTERNA DE UN ALAMBRE
DE Fe. (1) DESPUES DE CARGAR EN N; (2) 15 min. A
600°C EN H Y TEMPLADO EN AGUA; (3) HOMOGENEIZACION
A 500°C EN N Y TEMPLADO EN AGUA,

En probetas de tamano de grano grande, este método
es satisfactorio. La altura del pico de fricci6én interna es
proporcional a la concentracifn de dtomos de carbono méviles
en la red. La curva de solubilidad s6lida puede determinarse
mediante este metodo, en probetas templadas desde diferentes
temperaturas. Cuando la probeta presente granos pequenos de
pico de friccibén interna no simpre corresponde con la verda-
dera solubilidad del carbono en el hierro o . Debido a que al
gunos &tomos difunden preferencialmente a los bordes de gra-
no restando carbono de la matriz. El mismo efecto se produce
cuando se precipita gran cantidad de carburos pequenos, las
interfases carburo-hierro son zonas preferenciales, para la

difusién de los &tomos de carbono. Cuando se utiliza este mg



todo debe tenerse presentc los carburos estables y metaesta-
bles.

2.2, EL SISTEMA HIERRO- CARBONO :

En condiciones de equilibrio termodin&mico, las fa-
ses presentes en aleaciones puras hierro-carbono, son solucio
nes s6lidad de carbono en hierro ay Y en equilibrio con grafi
to puro, que estd presente cuando se excede el limite de solu
bilidad. Adem8s de este sistema estable, la estructura de la
aleacibn se complica por la existencia de varios carburos me
taestables de hierro: Entre estas la cementita, Fe3c , es tan
estable que persiste sin cambios por tiempo ilimitado a baja
temperatura y, para entender la estructura de los aceros, es

necesario considerar el sistema metaestable hierro-cementita.

Si bien la cementita cristaliza en un sistema octo-
rrémbico, por la disposicibn de los &tomos de hierro, puede
ser asociada a una forma distorsionada de estructura hcp.

Los &tomos de C estd&n en intersticios entre los &tomos de Fe y
el arreglo es tal que cada &tomo de C tiene seis (6) &tomos
de hierro vecinos en los vértices de un prisma triangular li-

geramente distorsionado.

La cementita es ferromagné&tica con una temperatura
CURIE de 215°C. Esta temperatura se ve afectada por la presen
cia de elementos que entran en solucibén sb6lida. A veces, mé&s
de un punto CURIE puede ser encontrado en aleaciones comercia
les, donde la cementita contiene diferentes proporciones de e

lementos disueltas.

Otro carburo menos estable que la cementita es el
carburo ¢, de estructura hcp y cuya composicibn quimica varia
entre Fe2C Y Fe3C. Este compuesto es similar al nitruro de hie
rro-¢ por lo que es posible, mediante tratamientosn térmicon

en aceros que contienen C y N en solucibn, preparar carbonitru



ros de hierro-e en las cuales los dtomos de Fe estin ordena-
dos en una estructura hcp con &tomos de C y N en los sitios

intersticiales.

El carburo-¢ es ferromagnético con un punto CURIE

que ha sido estimado entre los 400 y 450°C.
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Fig. 2.3. LA SOLUBILIDAD DE C EN Fe’( .

La solubilidad de carbono en ferrita, en el sistema
metaestable hierro-cementita, se muestra en la Fig. 2.3. A
la temperatura eutectoide (723°C), esta es méxima siendo del
orden de 0,095 % at. igual a 0,02% de C en peso. A bajas tempe
raturas la solubilidad es muy pequena y existen discrepancias
on las determinaciones, debidas fundamentalmente a cue, a ba-
jas temperaturas el precipitadn inicial no es necesariamente
la cementita sino un percarburo de hierro (Fezc) ¢ el carburo-

€.
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La curva metaestable de solubilidad puede ser repre

sentada adecuadamente como:

(C % at) = 12 exp (-9700 )
RT

El carbono, de una manera similar al nitrégeno y al
hidr6geno, puede encontrarse en un estado de agregaci6n inter
media no ya como precipitado, sin6 como segregado en bordes
de grano, dislocaciones y otras regiones desordenadas de la red.
Esto introduce otra indeterminacién en las medidas de pequefias
solubilidades a bajas temperaturas, las que pueden variar enton

ces segln el grado de perfeccibn del cristal.

La solubilidad de intersticiales en los aceros tienen
una gran importancia ya que pueden causar fen8menos de endure

cimiento, inestabilidad pléstica y p&rdidas de ductilidad.

En el hierroy el carboano es mucho més soluble. A la
temperatura eutectoidea es de 3,61 % at. llegando a 8,91 % at
a la temperatura eutéctica (1147°C).

La diferencia de solubilidad de C en Fe -y respecto
de Fe -0 juega un rol fundamental en aleaciones enfriadas ra
pidamente desde la estructura Y de alta temperatura: la impo
sibilidad de difusibn deja atrapado al carbono en los sitios
octaédricos de la estructura bcc, produciendo una distorsibn
tetragonal de la red, que da origen a la formaciébn de la mar-
tensita. Dada la importancia de esta estructura en los aceros,

el tema serd desarrollado extensamente en el Capitulo 5.

2.3. EL SISTEMA HIERRO-NITROGENO:

Como ocurre en el sistema hierro-carbono, la relaci®n
de equilibrio del sistema hierro-nitr6geno es complicada, debi
do a la existencia de compuestos metaestables. El radio cova-
lente del nitr6geno (0,074 am) es apenas menor que el del car

12



bono y la solubilidad en ferrita y austenita es también le-
vemente mayor. En la Fig. 2.4. se muestra la solubilidad del

nitr6geno a 1l atm. de presifn.
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a =
3
3ol « L L L : L 104 9
FIG. 2.4. - LA SOLUBILIDAD DE N EN Fea, y Y9

BAJO PRESION DE 1 atm.

La solubilidad en hierro Y es mayor que én hierro a
y 6 , esto estd de acuerdo al tamafio relativo de los intersti
cios. La solubilidad en Y disminuye con el aumento de la tempe

ratura, no ocurre lo mismo en hierro o, § Yy hierro liquido.

A una dada temperatura la solubilidad del nitr6geno
en las diferentes estructuras es proporcional a /E; en donde
p es la presifn. Esto muestra que el nitr6geno se disuelve
como &tomos y no como moléculas diat6micas. La pequefia solubi
1idad del nitr6geno en contacto con el hierro a 1 atm. es de-
bida a que la mayor parte del gas esta formado por moleculas
diat6micas y una pequena proporcién se encuentra como dtomos
libres que son adsorbidos en la superficie.

Se puede facilitar la entrada de nitr6geno aumentando

la presién o mediante un método quimico, por ejemplo, por des
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composicion del amonfaco (NH

y) -

Las reacciones propuestas por DARKEN que ocurren en

la superficie del hierro en contaco con amoniaco son:

2 NH, (gas)

3 N, (gas) + 3 Hz(qas)

2

2 NH, (gas)

3 2 N (entra ena) + 3H, (gas)

2

]

2 NH3 (gas) N2 (gas) + 6 H (entra en @)

De estas s6lo la 2° reaccibén premite el ingreso de ni
trégeno en hierro « ., Por lo tanto la solubilidad de N en hic

rro o resulta proporcional a :

p? (nHg) ) 1/2
—
p> (Hy)

El diagrama de equilibrio generalmente aceptado se

muestra en la figura 2.5.

TEPEAATURE. °C.

1 ' 1 1 A 1
[} S 10 15 20 25 J0 I H]

NITROGEN, ATOMIC PER CENT.

FIG. 2.5. CONSTITUCION DE ALEACIONES Fe-N

En realidad no es el verdadero diagrama de equilibrio,
a 1 atm. de presi6bn, pero muestra los limites de composicibn

aproximada de las fases que se producen por la acci6n del amo
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niaco sobre el hierro. La solubilidad midxima del nitr6geno
en austenita alcanza un mdximo alrededor del 10 % atb6mico.
La distorcién en la red para un dado porcentaje at6mico de

nitrégeno es la misma que cuando el soluto es carbono.

El nitr6geno en la austenita a 590°C se forma un
autectoide, que consiste en una mezcla de ferrita y fasey',
gque es un compuesto Fe4N. Este nitruro presenta una estructu

ra fcc como se muestra en la fiqura 2.6.

FIG. 2.6. - LA ESTRUCTURA DEL NITRURO DE FeX" (Fe,N)

La principal caracteristica de la aleacibn Fe-N es el
amplio rango de la fase ¢ (Fe3N) en que el N ocupa los espa-
cios intersticiales octoedrales en una red exagonal compacta.

A 25 % at6mico de N, la estructura E—Fe3N puede representarse

como lo indica la figura 2.7.

HEIGHT

o =

c/2

-

-

_,-——’

0 \z

FIG. 2.7. - POSICIONES RELATIVAS DE LOS
ATOMOS DE fFe Y N en fe, N - g.
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Para alto contenido do nitrdogeno se encuentra olbro
ordenamicento de la fase ¢, cuyo contenido en nitr6geno se in-
crementa hasta formar el compuesto FezN. La estructura es leve
mente distorcionada de hexagonal a octorrombica. Esta estructu
ra se conoce como nitrurog anfdlogo a carburog y se ha detecta-

do que es un producto intermedio no estable.

Al templar probetas con N en solucibn en la austenita
se obtienen estructuras martensiticas andlogas a las gue se
formau con el carbono en solucibn. El espaciado de la red mar-
tensitica es el mismo para una misma cantidad de soluto, ya sea

carbono o nitr&égeno.

lgualmente por templadc se forma una fase intermedia

Fe,N, que también se conoce como a", cuya estructura es tetra

8
gonal de cuerpo centrado como se muestra en la figura 2.8.
La fase a" puedeser interpretada como una super red en una

estructura martensitica.

8 meemmmmes

[

2}
>

1

FIG. 2.8. - LA ESTRUCTURA DEL NITRURO

"
0" FegN




La figura 2.8 muestra como la distorsién producida
por los dtomos intersticiales se acomoda en la super red al-
ternando en distancias cortas y largas los &tomos de hierro.
En esta estructura solo uno sobre 24 intersticios octa&dricos
se encuentran ocupados, lo que hace destacable la obtencibn

de un orden completo con tan bajo porcentaje de solutos.

Se cncucntra en la literatura una aran dispercifn de
datos respecto de la solubilidad del nitr6geno en el hierro .
Algunas de estas diferencias puede deberse a la técnica expe
rimental empleada, pero debe tenerse presente tres tipos de
curvas de solubilidad del N en ferrita. Una referida al equi
librio entre ferrita y nitr6geno gaseoso. Otra curva de solu
bilidad referida al equilibrio entre ferrita y la fase Y'
(Fe4N) y otra curva de solubilidad referida al equilibrio
entre ferrita y o (Fe8N). En la figura 2.9. se muestran las

curvas de solubilidad para los tres equilibrios.

Tamparoture, o -
Aot 100

20 OO 200 300 %00 900
e —— ey

_20 400"
N, qos
ot | atm

wt % N
atomic % nitrogen —=

30 4110

Log solubihity,

Sotud:lity,

40 a0

50 s A B¢ an0 "

FIG. 2.9. - SOLUBILINAD DEL NITROGENO
EN Fell;
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2.4. SISTEMA HIERRO-BORO:

El estudio del diagrama de equilibrio hierro -
boro es dificil debido a que la solubilidad del boro en aus-
tenita y ferrita es muy baja. Este presenta dos compuestos,
FezB y Fe B y sblo el primero que se presenta en aleaciones

ricas en hierro.

El compuesto FezB cristaliza en el sistema tetragonal

de cuerpo centrado segfin se esquematiza en la Figura 2.10.

FIG. 2.10. - LA ESTRUCTURA DE Fe, B

D

El diagrama de equilibrio se muestra en la fiqura
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FIG. 2.11. - EL DIAGRAMA DE EQUILIBRIO

DEL SISTEMA Fe-B

(ES CONOCIDO SOLO

APROXIMADAMENTE)

E1l punto A

3

de transformaci6n del hierro disminuye

por la presencia de boro y las probables relaciones de equi-

librio segGn NICHOLSON se muestran en la figura 2.12.

1300
1200
. 1174°
. hoot
o Y
§ 1000~ o +y -y
E 915°C
¥ 900
a
ate
800}
700 1 1 i 4 I 1
0 0008 0016 0-020
% baron
FIG. 2.12. FORMA SUGERIDA DEL DIAGRAMA DE

EQUILIBRIO Fe-B EN LA REGIO DEL PUNTO A,
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Il diagrama indica que la solubilidad del boro en hie
rro es mayor que en hierro en la regifn en que las dos curvas
se aproximan. Esto no tendria que esperarse para solucibén s6
lida intersticial, sin embargo la evidencia hace pensar , que
pueda tratarse de una solucibn s6lida sustitucional. Esto es-
tarfa de acuerdo con los trabajos de SHEVELEV quién observé

contracci6én de la red para la presencia de boro en solucibn.

A baja temperatura la solubilidad s6lida del boro
en hierro es pequena, y es probable que la mayorifia de los
dtomos de boro se encuentren en los limites de grano, dislo-

caciones, y otras imperfecciones, de la red del cristal.

2., 5.- SISTEMA HIERRO - HIDROGENO:

Al igual que el boro, la solubilidad del H en el
hierro es muy baja. En condiciones normales el hidr&geno es
mds soluble en hierro yque hierroop o §y es muy solukle en
hierro liquido. En la figura 2.13 se presentan datos de solu
bilidad obtenidos por GELLER y TAK-HO-SUN.

a0

Liquid

30

cc/100gFe —=

Solubihity of hydrogen,

n ,
200 400 600 ROO 1000 200 140N 600 180N
Tempera ure, °C —e

FIG. 2.13. - SOLUBILIDADES D32 H EN DIFERENTES MODIFICACIONES
DE Fe a 1 atm., PARA Fe LOS 2UNTOS SON EXPERIMENTALES Y LA

CURVA ES UNA EXTRAPOLACION DE LA CURVA PARA Fe a.
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La cantidad de hidrégeno disuelto en solucibn s6i1
da a una dada temperatura es proporcional a la raiz cuadrada
de la presi6n. Esto indica que el hidr6geno es disuelto como
dtomo simple a partir del estado gaseoso:

H2 2 H

A temperaturas ordinarias el gas hidr6geno estd for-
mado casi totalmente por moléculas y muy pocos &tomos se encuen
tran disociados. Lstos Gltimos 3on los que se encuentran en
equilibrio, con el hidr6geno en soluci6n s6lida. El hierro pue
de ser cargado con grandes cantidades de hidr6geno, si E&ste se
expone a hidrégeno naéiente como en electr6lisis y en este ca
so el exceso de hidrb6geno difunde fuera del material cuando

éste es retirado de la fuente de hidr6geno atémico.

El diagrama de equilibrio del sistema Fe-H a 1 atm.

de presi6én se muestra en la fiqura 2.14.

32
LY . Lig.
LQq. +
30 H,
9 8 +liq
26 -
27 3 3 +Hp
1526 |
1406 |-
08 | B+H,
S 5
4+ 8+y
3 Y+H2
2t 14
| +
1400
906 Y y + H;
5
a}- at+y
a a+H,
3
P 1 1 d
[¢] 0:0% 010 019
Atomic % H

FIG. 2.14. - FORMA SUGERIDA DEL DIAGRAMA DE EQUILIBRIO Fe-H
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La disoluci6n del H en el hierro es endotérmica y

no se forman hidruros estables.

En hierro Armco, deformada 3%, se encontr6é, lueqgo
de carga electroquimica, que esta absorve una cantidad de
hidr6geno de 40 cc/100 g. E1 mismo material, después de un
recocido de poligonizacibén absorve solo 10 cc/100g. En hierro
de alta pureza, obtenido mediante un proceso de fusi6n zonal
esta obsorve s6lo 5 cc/100 g. y luego de un tratamiento de
poligonizacién se reduce a 3 cc/100 g. Esto indica que el
hierro de alta pureza y con una elevada perfeccibn de la es-

tructura cristalina absorve muy poco hidr6geno.

Dentro de las imperfecciones cristalinas suceptibles
de atrapar hidr6geno ademis de las dislocaciones, deben consi-
derarse las vacancilas que son lo suficientemente grandes como
para contener una molécula de H2‘ Es posible que dos &tomos
de hidr6geno difundan a una vacancia formando una molécula
de H2 que puede ser poco estable siendo disociada por vibra-
ciones térmicas de los &tomos circundantes. Si una segunda va
cancia migra a la misma regibn y permite la formaci6bn de una
molécula de H2 se posibilita la formaci6bn o el inicio de la

ampolla.

La presencia del hidr6geno en el acero es perjudicial

porque conduce a fenbmenos de fragilizaci6n y fisuraci6n.
FEstos efectos han s8ido atribuidos a 1a acumulaci6n
de hidr6geno en microfisuras, cavidades, arreglo de disloca-

ciones, etc.

2.6. SISTEMA HIERRO-OXIGENO:

El hierro reacciona con el oxigeno dando lugar a los
siguientes compuestos Fe O (WUSTITE) y Fe304 (magnetita), am

bas reacciones son exoté&rmicas.

22



FIG.

El diagrama de

Fe-0 system

quilibrio se muestra en la

figura 2.15.
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2.15. DIAGRAMA DE EQUILIBRIO DEL

SISTEMA Fe-0

El hierro y la

Wustite tienen un rango no misible en

la fase lfquida y es probable que en ese estado la curva ener-
gla l1fquida y es probable que en ese estado la curva energia

libre-composicién presente una copa como se aprecia en la Fi-

gura 2.16.

EIG. 2.

o1 hiquid

2 hiquids

Ca 50 ot % oxyqQen

Atomic % oxygen

16. FORMA SUGERIDA DE LA CURVA DE ENERGIA LIBRE VS.

COMPOSICION EN

1A REGION DE GAP DE MISCIBILIDAD EN EL SIS

TEMA Fel.
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2.7

Bajo condiciones de eJuilibrio la wustite sufre una
descomposicibn eutectoidea a 560°C en una mezcla de ferrita y
Fe304. En la mayorfia de las aleaciones de hierro este cambio
no tiene lugar a velocidades normales de enfriamiento y la wus-

tite puede ser encontrada a velocidades de enfriamiento muy len
tas o recocilidos a bajas temperaturas.

La solubilidad del oxigeno en el acero es muy baja y
los valores exactos dependen del grado de pureza del metal.

En hierro muy puro la solubilidad es estimada entre 00,0003 y
0,0006% en peso (0,001 - 0,02% atbmico).

La solubilidad se incrementa con el contenido de impu

rezas a valores de 0,03% en peso (0,1% atémico).

Es probable que la solubilidad del oxigeno en hierro

o sea despreciable y las trazas de oxfgeno presente esten aso-
ciados a limite de grano, dislocaciones y otras imperfecciones.

Sin embargo el oxiIgeno es soluble en hierro liquido
y a la temperatura monotéctica de 1.523° C 1la solubilidad es
de alrededor de 0,16 a 0,17% en peso (0,56 - 0,59% atbmico).

DIFUSION DE SCLUTOS EN Fe:

El proceso de difusibn es muy importante en relacibn
a la estructura de aleaciones de Fe. Asi, por ejemplo la diso
lucién de una estructura peritéctica depende de la difusibn, que
ocurre bajo la influencia de un gradiente de composicidbn; la
formacién de perlita a partir de austenita es un proceso con-
trolado por la difusividad del carbono en Fe.

Una comparaci6n de las difusividades de &tomos inters

ticiales y sustitucionales, tanto en Fe acomo en Fe 'y, muestra
que los &tomos sustitucionales se mueven mds lentamente, en
varios 6rdenes de magnitud. Este hecho es importante en el
andlisis de fenfmenos complejos en aceros aleados, pero la
consecuencia més simple y directa es que los tratamientos de
homogeneizacibén destinados a eliminar gradientes de concentra-

cién de soluto necesitan ser mucho m&s prolongados y a mayor
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D,m2s™!

temperatura cuando se trata de solutos sustitucionales (alean-
tes metdlicos tfpicos). Cabe reccrdar que una ripida estimacién
de la distancia a lo largo de la cual la composicifn varia apre-
ciablemente en un tratamiento térmico a temperatura T durante un
tiempo t estd dada por: x = vD (T) t

Ti %€

-~ 1500 1\400 13IOO 12'00 1190 1000 900 - 800 7?0
10 .} \ Y

sas)|\

7
1d“f%§2

-13
10

=14
Ly

o

o

HI(17)
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10 T

4 \\)ﬂ (13)
10 | L 1 4 L :

- o | o - L.
58 60 63 70 75 80 8% 9.0 9% 100 108
10471, K-

7z s \
Culid)

FIG. 2.17. HETERODIFUSION DE SOLUTOS SUSTITUCIONALES EN Fe o Y §
(extraido de Metal Science 17 (1983) 433).
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La Figura 2.17. muestra los valores de los coefi-
cientes de heterodifusi6bn de solutos sustitucionales en Fe o,
vy y 8y los compara con la autodifusibn en Fe, sefialada en el
gr&fico mediante una banda de rayado oblicuo, debido a la dis-
rersiébn de valores obtenidos por distintos autores. Se aprecia
en el grdfico la variacién brusca (de uno a dos Ordenes de mag
nitud) que sufren los coeficientes de difusibn a las temperatu
ras de 1390° C y 910° C que corresponden respectivamente a las
transiciones de fase 82Yy Y2q., correspondiendo las difusividades
m8s altas a las fases ay 6§ , de menor compacidad.
'ambién hay una variacifn, aunque mucho més leve, a la tempera
tura de 772° C, donde ocurre la transicifn magnética (Temperatu
ra de CURIE).

Temperature (°C)

25 50 75 100 150 200 250 350 400
1 | i 1 L

1078

102

10710

10-"

D (cm2s)

10-‘2

10- 13

10° 14

‘0—15

10-16 | | | | |
34 30 26 22 18 14 10
?‘— x 103

FIG.2.18. COEFICIENTES DE DIFUSION DEL
N Y DEL C EN Fe a
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La difusividad de solutos intersticiales en el Fe es
varia 6rdenes de magnitud superior a la de los solutos susti-
tucionales. El gr&fico 2.18. muestra las rectas de Arrhenius
para dos solutos intersticiales tipicos en Fe, como gon el C

y el N.

Las Tablas 2.I y 2.I1I muestran los valores de coefi-
cientes de difusién, factores pre-exponenciales y energias de
activacién para distintos elementos en Feoy FeY . Cabe recor-
dar que para un dado mecanismo de difusifn se cumple la relacién
de Arrhenius.

D - po e QKT

siendo Q la energia de activacién por &tomo, k la constante de
Boltzman, T la temperatura absoluta y Do el factor pre-exponen

cial.

La muy r&pida difusividad del C y de N en Fe compara
da con la de los elementos aleantes metdlicos, es explotada en
los procesos de carburizacibén y nitruracibn. La carburizacién
puede realizarse calentando un acero de bajo contenido en C
hasta el rango austenitico (entre 800° y 900°C) donde la solu-
bilidad del C (Cj) es importante. El resultado es un gradiente
de concentracién de carbono en el acero desde Cl en la super-
ficie hasta C a una profundidad x. La solucién de la ecuacibn
de Fick es en este caso

X
C = Cl (1 - erf(m—))

t: tiempo de recocido a la temperatura T.
D: coeficiente de difusibén de carbono en Fe.

El carburizado, realizado preferentemente en atmSsfe
ra de carbono produce una superficie rica en carbono que des-
pués de tratamientos térmicos adecuados, es fuerte y resistente

al uso.

La nitruracién se realiza normalmente en atmésfera de

amonfaco a temperaturas menores que el de caburizaciSn (500 -
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550° C), o sea que la reaccién ocurre en la fase ferritica.

Los aceros nitrurados generalmente contienen Cr
( ~1%), Al (v 1%) , Vo Mo (n0,2%) que son elementos formados
de nitruros y que contribuyen a la gran dureza de la capa su-
perficial producida.

TABULA 2. I

Diftusion
Activation . Frequency coefficient, Temperature
energy. @ factor. D, Dgiqc range
Solvent Solute  (kJ mol=') (cm2s-1) (cm?s-') (C)
“oron C 135 0.15 165 x10-7 900 1050
Fe 269 0.18 22 x10-"13 1060 1390
Co 364 30x102 240 x10-"? 1050 1250
(at 1050 C)
Cr 405 18 x104 680 x10-"2 1050 1250
(at 1050 C)
Cu 2563 30 150 x10-"" 800 1200
Ni 280 077 77x10-1"3 930 1050
P 293 283 36x10-"? 1280 1350
S 202 135 15x10‘9‘ 1200 1350
W 376 10x10% 120x10-" 1050 1250
(at 1050 C)
xwon C 80 62 x10-3 1.8x10-6
N 76 30x10-3 13x10-6
Fe 240 05 700 750
Co 226 02 21 x10-" 700 790
Cr 343 30 x104
NI 258 97 37 %10 " 700 900
P 230 29 20 x10 W 860 900
38 %10/

W 293
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TABLA 2. II
(extraida de B.S. BOKSHTEIN. Difusidn de Metales. Editorial MIR.1980)

parametros de difusién de algunae Impurezase en el hlerro
{la concentracién de la Impureza est Indicada entre paréntesis,

% (at.)]
D*1 cm2/s, a .

Klemento 52."’33@?;%‘3.3?5" ;’r.a tT‘:z;afc iy 7 Do, cm?/s —23%‘1
Al (0,55) 770-860 19131 40-*1 | 0,17 52
Al (0,55) 1100-1250 1912 | 10-10| 4,27 75
Au (0) 800-902 10-111 10710} 34 62,4
Bo (0) *2 (Feg) - — 20,3
Be (0,018) 700-850 (F'ey) 10-13{ 10~ | 4,2-10% 67,7
Be (0) 950-1100 (Fey) 10-12 | 1011 | 8,45 71,8
C(0,1) *2 0-200 (Feg) 10-18 | 10-12 | 10-2 20,1
C(0,1) 500-750 (Feg) 10-¢ | 10-% | 0,2 24,6
C(2,4) 810-1400 (Iey) 10-8 | 106 0,15 32
Co (0) 700-4900 (Feq) 10713 | 10-11 | 16,5 63
Co (0) 11()()-12.’)0(1"1’\.) 10 v qoee 2.5 72,0
Cu (0) 800-1200 10 | 3 61
H (0) 25-200 (Feg) 10-7 {108 | 0,12 7,82
H (0) 400-900 (') 10°¢ {100 | 2,2.10°8 2,4
H (0) 900-1200 (Fey,) 10-¢ | 10-9 | 10-2 9,95
N (0) *2 — — | — | 6,6-10-® 18,6
Nb () 1165-1320 1019 10-* {530 82,3
Ni (0) 930-1050 10-w | 10-11| 0,77 67
P (0) 700-900 10-14 | 40710} 7,1-10°8 40
$(0) 700-900 (Feg) 10-0 | 100 | 1,68 48,9

1200-1350 (Foy) 10-8 [ 107 2,42 83,4

*1 Orden de la magnitud.
*3 Determinado con el método de rozamiento interno.
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CAPITULO III
SISTEMA HIERRO-CARBONO

3.1. DIAGRAMA DE EQUILIBRIO HIERRO-CARBONO:

Conocer el diagrama de equilibrio de Fe-C constituye
el punto de partida para el estudio de las propiedades del hie
rro y los aceros. Si bien se modifica sustancialmente por la pre
sencia de otros elementos este diagrama sigue siendo una herra-
mienta itil para conocer caracteristicas de aleaciones mds comple
jas.

En general, la parte del diagrama que interesa es la
zona de concentraciones en peso de C menores de 6,67%, que es la
composicién del carburo de Fe llamado cementita (FeBC).

Es necesario considerar que bajo condiciones de real
equilibrio termodin&mico las fases encontradas en una aleacibn
de C y Fe puro son soluciones sb6lidas de Fe o /Yy $§ junto con
grafito puro, que aparece al excederse el limite de solubilidad.
Por lo tanto el diagrama Fe-Fe,C que consideramos es un diagrama

metaestable, ya que la cementita no es una fase de equilibrio.
Atomic %
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FI1IG.3.1. -DIAGRAMA Fe-C




I'n la Figura 3.1. se muestra el diagrama metaestable
Fe—FeBC para porcentajes de C menores que 5%. Se ve inmediata
mente que la zona donde la austenida (Fe-y) es estable, es mu-
cho mayor que la zona donde lo es la ferrita (Fe-a). Esto indi
ca cuanto mayor es la solubilidad del C en austenita, con un 1%

mite de 2% en peso a 1147° C (punto E).

Esta diferencia en la solubilidad del C tiene gran
importancia pr&ctica ya que se pueden obtener soluciones s6li-
das sobresaturadas de C en Fe con un tratamiento de austenizado

seguido de un enfriamiento répido (templado).

La ferrita tiene un campo de fase mucho mds restrin
gido, con un 0,02% en peso de C como mdxima solubilidad a
723°C (punto P), de modo que en los aceros comunmente usados

(0,05 a 1,5¢% en peso de C) la ferrita aparece asociada a Fe,C.
3

Finalmente la fase § esta restringida a temperaturas
elevadas (entre 1390°C y 1534°C) y desaparece completamente con

contenidos de C superiores a 0,5% (punto B).

Existen tres puntos invariantes en el diagrama: un
punto eutéctico a 4,3% de C y 1147°C (punto D), un punto peri-
téctico a 0,16% de C y 1493°C (punto F) y un punto eutectoide
a 0,8% de C y 723°C (punto S).

Es importante, del punto de vista préctico, senalar
las distintas temperaturas criticas del diagrama. La primera

de ellas es la temperatura A, (723°C) de la reaccién eutectoi-

1

de (linea PSK), luego estd la temperatura A, de transformacién

Y-0. que para hierro puro es de 910°C pero cin la adicién de car
bono disminuye a lo largo de la linea SGS. La tercera tempera-
tura es A4 donde ocurre la transformacién y-§ que es de 1390°C
para hierro puro y para contenidos crecientes de carbono sigue

la linea NH.

La temperatura A, es el punto de CURIE donde el hie-

)
rro cambia de ferromagnetico a paramagnetico. Esta temperatura

es de 769°C para hierro puro y no involucra cambicos en la es-
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tructura cristalina.

Los puntos Al' A3 Yy A4 se detectan por anélisis
termico o dilatometrfa durante ciclos de calentamiento o en-
friamiento observdndose cierta histéresis. Debido a ello se
obtienen tres valores para cada punto: Ac para calentamiento,
Ar para enfriamiento y Ae para equilibrio, pero es necesario
remarcar que Ac y Ar dependen de la velocidad de calentamiento

y enfriamiento y de la presencia de elementos aleantes.

Dado que a nosotros nos interesa tratar aceros al
carbono y estos raramente superan el 1% en peso de C, la zona
del diagrama correspondiente al punto eutectico estd fuera de
nuestro interés. Tampoco consideraremos la influencia de 1la
reaccibn peritéctica en transformaciones a temperaturas mas
bajas (desde la zona austenfitica). Esto es posible si supone-
mos enfriamientos lentos de manera que la difusifén permita la
homogeneizacién de la solucién, con lo cual resultan equivalen
tes aleaciones con contenidos de C mayores a 0,51% (que solidi
fican directamente a austenita) y aleaciones con contenidos me

nores de C gue pasan por la zona de la reaccibn peritéctica.

Con estas salvedades centraremos nuestra atencién en
las transformaciones de fase que ocurren en los alrededores del

punto eutectoide que son las de mayor interés préctico.

La gran diferencia en la solubilidad del C entre aus
tenita y ferrita produce normalmente la reyeccifn del mismo

como Fe,C al borde de grano de la austenita.

3
La transformacién Y+a, cuando la aleacién contiene

0,8% de C, ocurre mediante una reaccibén eutectoide (a 723°C)

que juega un papel fundamental en los tratamientos térmicos del

acero.

Si se enfria lentamente una aleacibén con contenidos
de C menores al 0,8% se forma ferrita proeutectoide en el ran
go de temperaturas entre 910°C y 723°C, con un enriquecimiento
gradual en C de la austenita hasta alcanzar 723°C dende ahora
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la remanente contiene la composicifn eutectoide y transforma a

perlita, que es una mezcla de dos fases ferrita y cementita.

Para composiciones con mayor porcentaje de C gque 0,8%
el enfriamiento lento precipita cementita proeutectoide empobre
ciendo la autenita en C hasta que al llegar a 723°C la austeni
ta remanente alcanza la composicién eutectoide y transforma a

perlita.

Estos aceros se llaman respectivamente hipoeutectoi-
de e hipereutectoide y sus constituyentes son ferrita-perlita
y cementita-perlita. Estos tres componentes son los principales
constituyentes de la microestructura de los aceros al carbono,
siempre que el enfriamiento sea suficientemente lento para impe

dir la formacidén de fases metaestables.

3.2, TRANSFORMACION AUSTENITA-FERRITA:

Segln lo comentado previamente, un acero hipoeutectoi
de de grano fino enfriado lentamente transforma a una estructura
ferritico-perlitica con contenidos de perlita creciente segfin se

incrementa el contenido de C.

La velocidad de enfriamiento lenta y el tamano de gra
no pequeno son condiciones indispensables para dar tiempo a la
difusibn del C fuera de la ferrita y asi permitir la formacién
de las fases de equilibrio. Si estas condiciones no se cumplen,
la estructura resultante difiere de la que se esperaria del es-
tudio del diagrama de fases. Si se enfria rapidamente un acero
desde el estado austenitico a temperaturas por debajo de los
723°C se forma ferrita hasta temperaturas tan bajas como 600°C.
Sin embargo existen pronunciados cambios morfolSgicos a medida
que la temperatura de transformacién baja, lo que lleva a una
clasificacibn de la ferrita (debida a Dubé) seglin estos cambios.

Dubé reconoci6é cuatro formas bien definidas:
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FIG. 3.2. -CRECIMIENTO DE FERRITA PRO-EUTECTOIDE Y
CEMENTITA HIPEREUTECTOIDE.

1) ALOTRIOMORFIA DE BORDE DE GRANO: Son cristales que nuclean
en B.G. austenitico y que a altas temperaturas (800°C - 850°C)
tienen bordes curvados. Usualmente tienen forma equlaxiada o
lenticular y al bajar la temperatura de transformacifn desarro
llan facetas a uno o los dos lados del borde (Figura 3.2.a).

2) PLACAS O LISTONES LATERALES DE WIDMANSTATTEN: Estas placas
nuclean en los B.G. austenfiticos, pero crecen a lo largo de

planos de la matriz bien definidos. Pueden crecer directamente
de los bordes o nuclear en la ferrita alotriomérfica preexisten
te. (Figura 3.2.b).

3) IDEOMORFISMO INTERGRANULAR: Comprende cristales aproximada-

mente equiaxiados, que nuclean dentro del grano austenitico y

poseen bordes curvados irregularmente o bordes con caracteris-
ticas cristalogrdficas mejor definidas (Figura 3.2.c).

4) PLACAS INTERGRANULARES: Son placas similares a aguellas que
crecen en los B.G. pero que nuclean enteramente dentro de los
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granos austeniticos (Figura 3.2.d).

La morfologfa alotriomérfica es la primera en apa-
recer en todo el rango de composiciones y temperaturas. Sin
embargo a altas temperaturas (por sobre 800°C) crece a lo lar-
go del B.G. y también dentro de los mismos dando una estructu-
ra bien definida llamada ferrita equiaxiada.

Los cristales alotriom6rficos nuclean teniendo la relacibén de
orientaci6n de Kurdjumov-Sachs con respecto a uno de los gra-

nos auteniticos (Yy;).

{111} v.// {110} @
<110> v,// <111> «

También crecen hacia el interior del otro grano
austenitico adyacente (Y2) con el cual tienen normalmente
una orientacién al azar. Estos nficleos de intercaras de dife
rente coherencia pueden ser consistentes con la anisotropia
de crecimiento comunmente observada. A temperatura de transfor
macién menores, la movilidad de la interfase y/a curvada o
irregular decrece, en tanto que la interfase coherente se vuel
ve mds dominante. I'or ejemplo listones de flerrita crecon desde
protuberancias del lado coherente del B.G. ferritico, asi estos
listones se mueven dentro de la austenita que posee la relacién
de Kurdjumov-Sachs. También es posible que estos listones crez
can desde el B.G. limpio de la austenita; el resultado neto es
una estructura conocida como ferrita Widmanstatten. Esta estruc
tura tiene un mayor desarrollo en granos austenfiticos grandes
donde puede crecer a través de los mismos con suficiente espa

cio.

Si el contenido de C es alto (mayor a 0,4%) la regibn
perlitica es suficientemente grande para impedir el crecimien
to de los listones ferriticos, también si el contenido de C es
menor que 0,2% ¢l choque de los granos alotriombrficos a través
de los granos austeniticos nuevamente minimiza el crecimiento

de la ferrita Widmanstatten.
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Sin embargo el principal factor es la temperatura
de crecimiento de la ferrita que es determinado por el régimen
de enfriamiento del acero o la temperatura de la transformacién

isotérmica.

Resumiendo existen dos caracteristicas importantes

en la ferrita W:

1) Crecimientos laterales ocurren por movimiento de pequeinos

(incoherentes) escalones a lo largo de interfases planas.

2) La formaci6n de listones es generalmente acompanado de efec

tos de relieve de la superficie.

3.2. LA TRANSFORMACION AUSTENITA-CEMENTITA:

La clasificacibén hecha para el caso de la ferrita
es aplicable también a la morfologia de la cementita que se

forma a distintas temperaturas de transformacién.

El desarrollo inicial de los B.G. alotriomb6rficos
es muy similar en ambas fases, y el crecimiento de placas W

gsigue un patr6n similar al de la ferrita.

Sin embargo las placas de cementita tienen una forma
cristalograficamente mAs rigurosa a pesar de que las relaciones

de orientacibén con la austenita son mds complejas:
e
(lOO)c i (354)Y
(010) , // (110)Y
(OOl)C // (225)Y

Otra diferencia con la ferrita es que mientras en
estas placas se originaban en general en los B.G. alotriombr-
ficos, en la cementita estas placas se nuclean en los bordes

de las maclas en los granos austenfiticos.

3.3. LA REACCION AUSTENITA-PERLITA:

La perlita es probablemente la microestructura més
estudiada en toda la metalurgia. Consiste de una mezcla la-

minar de ferrita y cementita y la reaccifn que la origina ocurre
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por nucleacién y crecimiento, por lo tanto esta controlada

por difusién.

Los nucleos se forman principalmente en los B.G.
austeniticos, pero en aceros comerciales también pueden hacer

lo en las inclusiones.

a) MORFOLOGIA DE LA PERLITA:

Un esquema idealizado de la

perlita es un n6dulo hemis-
férico nucleado en un B.G.
JSsS S S s

austenitico y que crece den

tro del mismo (Figura 3.3.)

//////'\—’Fegc

_—t

) s S/ S s

Aparte del examen de los po
« sibles sitios de nucleacién

e8 necesario conocer la si-

guiente informacién:

v s 7 7 7] e

i) Como se incrementa el ngG
nero de léminas.

ii) La relacién cristalogr§

fica entre las fases.
iii) La naturaleza cde la fase

Fig. 3.3. - NODULO DE PERLI- perlita-anstanits.,

TA IDEALIZADO EN BORDE DE
GRANO AUSTENITICO.

iv) La cinética que controla
el proceso.

Si bien todas estas

cuestiones no estan totalmente esclarecidas, existe una idea
bastante clara de como ocurre la reaccién. Seglin han estable-
cido HILLERT, MEHL, etc. la perlita puede nuclear a partir de
la ferrita o la cementita dependiendo de que el acero sea hipo
o hipereutectoide. Se llega a esta conclusién observando la con
tinuidad de la red cristalogradfica entre la ferrita proeutec-
toide y la ferrita en la perlita, la cementita en la perlita

y la cementita hipereutectoide.

También la nucleacibén de la perlita puede ocurrir
en B.G. austenftico limpio. De manera que se pueden dar los

tres tipos de sitios de nucleacifn.lLa predominancia de uno de
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ellos estard determinada fundamentalmente por la composicién.
C.S. SMITH puntualizé que la interfase m6vil perli-
ta-austenita es incoherente a alta energfa y que crece dentro
de un grano, respecto al cual, tanto la ferrita como la cemen
tita no tienen relacibn de orientacibén. Por lo tanto los nédu
los que nuclean en los B.G. preexistentes de cementita y ferri
ta elegir&n las interfases de alta energfa, que no tienen rela

cibén de orientacifn con el grano austenftico adyacente.

Trabajos posteriores confirrman que la perlita nuclea
en esta forma mientras que en las int:rfases de baja energfa
se observa el crecimiento de W de ferrita o cementita.

El espaciamiento de las léminas.en ia perlita fue
medido primeramente por Mehl que demostrd$ que disminuye cuan-
do el grado de sobre-enfriamiento AT, por debajo de 723°C, au
menta. ZENER realizd el primer anflisis teSrico de estas ob
servaciones, considerando un volGmen de perlita (Figura 3.4.)
de profundidad Oy espaciado So creciendo unidireccionalmente

en X.

L
1)
1 |
” |
i =
- Direction of growth
Y
/1 q e L Ly -
i A Low cathon
Fr 7 7 7 concentration i,
L /A/J 7/ Vb
Ferrte - .
_ . C, High carbon

7 concentration i,

”V//ﬁ/////////‘/f//}"’

Austenite

o |

i e SO
|

FIG.3.4.-MODELO DE CRECIMIENTO DE PERLITA.
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Si crece una distancia dx, entonces el volGmen de
Yy transformado por espaciado laminar es s.ddxp, donde P es la den

sidad. La energifa libre para formar ese volGimen de perlita es:

¢ =08 (Fe =~ T) so saxop (3.1.)
,Te
donde T = T de transfbrmacién en equilibrio y+ perlita.
T = Temperatura de transformacién.
AH = Calor latente de transformaci®bn.

La formacibén de este volumen nuevo de perlita cau
sa un incremento en la energfa interfacial. Luego:

incremento en area interfacial = 2 6§ dx

incremento en energfa intefacial = 246dxy (3.2)

donde Y= energia interfacial por unidad de area.
El crecimiento de las l&minas solo puede ocurrir si el incremen
to de energfa superficial es menor que el decrecimiento en la

energfa resultante de la transformacién.

Por lo tanto la condicién para el crecimiento pue
de encontrarse de las ecuaciones: (3.1.) y (3.2.).

T - T

To

Este tratamiento es muy simple y desprecia los

AR ( ) 6So - 2Y (3.3.)

t8rminos de energfia vinculado a tensiones. También el cambio
de energifa libre se calcula del cambio de entalpfa por unidad
de masa y se asume que el calor especifico de la austenita y

la perlita son iguales.

De todos modos la ecuacibén predice tres aspectos

importantes de la transformacién:

i) El espaciamiento perlitico So disminuye con la disminucién

de la T de transformacibn.

ii) El grado de fincza del cspacimiento cstd limitado por la

energia libre disponible de la transformacién.

iii) La relacién lineal que existe entre la reciproca dzl espa

ciamiento y el grado de sobreenfriamiento.
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n la figura 3.5. se puede ver la dependencia del es-
paciamiento con la temperatura de transformacién para diversos

aceros.

P S

8C

8 C 12Co

6 C 1'5Mn

8 C - other data
ocC

80> <€0C

20+

S

|
R |

100 1000 900 800
Transtormation temperature T (X))

FIG. 3.5. INVERSA DEL ESPACIADO ENTRE LAMINAS DE PERLITA PARA
VARIAS ALEACIONES VS. TEMPERATURA.

b) La cinética de la formacién de la perlita: La for
macién de la perlita es un ejemplo de proceso de nucleacién y cre

cimiento. La perlita se nuclea en sitios preferenciales en la
austenita y luego estos nucleos crecen hasta que chocan unos con
otros. Este proceso es dependiente del tiempo y la temperatura

y es controlado por la difusividad de los dtomos que intervienen.

JHONSON y MEHL relizaron el primer anflisis de la nuclea
cibn y crecimiento de la perlita, asumiendo que la fraccién de aus
tenita transformada X puede expresarse en términos del ré&gimen de
nucleacién N, definido como el nfmero de nucleos por unidad de vo
ldmen de y no tranformada por segundo y el régimen de crecimiento

de estos nficleos G expresado en crecimiento radial en cm. aeg_l.
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Realizaron ciertas simplificaciones, de las cuales,

las mas importantes son:

i) La nucleacibn se considera al azar.
ii) N se considera constante con t.
iii) G se considera cte. con t.
iv) Los nGcleos son considerados esféricos y en su desa

1rollo chocan con otras esferas vecinas.

Con estas consideraciones la expresi6n de la Yy trans-

[ormada X con el tiempo es:

3 L
3
x=1-¢/3NGC ¢t (3.4.)
10 El gr&fico de esta relacién se
N 1000cm3s-! 0 i

E0,8_6 3x10%m s, muestra en la figura 3.6. para
é ciertos valores de N y G. &s ti

06|
8 pica de un proceso de nucleacibn
-%04- y crecimiento.
& o2 El uso de la expresién 3.4.

1 1

200 2% 450 500 tiene varios inconvenientes, entre

Time {s) ellos:
Fig. 3.6. CINETICA DE LA i) N no es cte. con t.
REACCION PERLITICA. ii) G pued: variar de n8dulc a nb

dulo y con t.
iii) Los nGicleos est&n no distribuidos al azar.

iv) Los n6dulos no son verdaderas esferas.

CAHAN Y HAGEL realizaron nuevas aproximaciones tefri-
cas considerando la naturaleza inhomogénea de la nucleacién de
la perlita.

Estimaron que no todos los sitios de nucleacién en los
B.G. son equivalentes, por ejemplo, los vértices son més efecti
vos que los bordes y estos m&s que el voldmen del grano. CHAN
supone un régimen de nucleacibn en estos sitios especiales y por
consecuencia existe una saturacibn de sitios en un estado tempra

no de la reaccibén.

En estas circunstancias la recaccién estd controlada
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por una velocidad de crecimiento radial a diferencia de la teoria

anterior en que era considerada cte.

La expresibn para la fraccifn de Y transformada, consi
derando saturacibén de sitios es (se toma como sitios los vértices

de los granos): 3 3
4/31nG™ t
X=1-2 (3.5.)
Donde 11 es ¢l nGmero de vértices de grano por unidad de voldmen.
In la prdctica la saturacibn de sitios ocurre antes que transfor
men el 20% por lo tanto el verdadero régimen de nucleacién no es

importante y no aparece en (3.5.)

El tiempo para gue se complete la reaccidn, tf, se de

fine como:

te = 0,5 d4/G (3.6.)
Donde d = didmetro del grano y d/G es el tiempo para que un n&du
lo absorva un grano, asi si existen algunos nédulos por grano en-
contrarédn el criterio (3.6.) para tf. Solo para pequenos grados
de sobreenfriamiento la velocidad de nucleacién N serd suficien
tamente baja para permitir la saturacién de sitios en el B.G.
austenitico. En estas circunstancias N entrar8 en la expresifn
para la reacci6n general. El régimen de nucleacibn, donde se pue

de medir, parece variar con t seg@in la relacién:
N = k t" (3.7.)

Donde k y n son cte. Sin embargo para la mayoria de las condicio
nes experimentales el régimen de crecimiento G es la cantidad do-

minante.

c) EL PROCESO CONTROLANTE DE LA CINETICA: En los prime

ros trabajos realizados sobre el tema se consideré§ que el creci-

miento de la perlita estd controlado por la difusibén de C en aus

tenia y MEHL propuso la siguiente relacifn para G:
- 1
G = K DC (3.8.)

5o
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Donde DZ es el coeficiente de difusibén de C en austenita, So es
el espaciado interlaminar y K es una cte. La velocidad de cre-
cimiento aumenta con la disminucibén de la temperatura de transfor
macién, puesto que la fuerza que impulsa la reaccibn se incremen-
ta. Sin embargo la reaccibn es afin contronlada por difusibér pero
la distancia de difusibn se reduce para compensar la disminucién
de la difusividad causada por la reducci®in en temperatura. Debi-
do a esto la disminucibén en T trae apare jado un espaciamiento

interlaminar menor.

Los primeros trabajos tebricos debido a BRANDT y ZENER,
consideran este modelo simple de la difusibén de C en austenita
para calcular la velocidad -de crecimiento. Para ello usarcn un
frente plano de perlita avanzando en un grano austenfitico (Figu-
ra 3.4.). Consideraron que la concentracifén de C en austerita es
menor (cl) en el punto medio frente a una l&mina de cementita y

mayor (c2) en el punto medio frente a una ldmina de ferrita.

1000 ¢

Austemin

900

Austenite
+
cementite

800

Austenite
+
ferrite
ol
C1/  Reaction C.
e e

6001

Temperature ( C)

Ferrite + cementite

1 |
0 05 10 15
Carbon concentration weight %

FIG. 3.7. EXTRAPOLACION DE LOS LIMITES DE FASE EN EL DIAGRAMA
Fe-C

Los valores ¢, yc, scn sacados del diagrama de equi-

2
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librio Fe-C usando una extrapolacién de los limites de fases fe
rrita - austenita y cementita - austenita propuesta por HULTGREN
(Figura 3.7.). BRANDT resolviendo la ecuacibn de difusién llega

a una expresi6tn de G de la misma forma que la ecuacién de difu-
5i6n llega a una expresién de G de la misma forma que la ecuacifn
(3.8.) y con ello puede evaluar K en términos de la diferencia

de concentraciones cpYc, de carbono. ZENER deriv® entonces una
expresibn para G de forma similar:

Y
=(_AC ) (_Dc ) (3.9)

Cp-Cy So

Donde cp y cy son el nlimero de &tomos de soluto por unidad de

volGmen en las dos fases y Ac es la diferencia de concentracibn
en la austenita junto al borde que avanza y complestamente aleja-
do de €1, este es el gradiente de soluto que comanda la difusibn.

Estas primeras teorfas fueron suplantadas por otras que
tratan el problema en forma mas sofisticada, considerando también

el rol de los elementos aleantes.

Si bien la difusién de C en austenita se sigue conside
rando el proceso controlante, algunos tratamientos toman ¢n cuen
ta la difusibn por borde de grano como el proceso determinante.

HILLERT, utilizando esto Gltimo y asumiendo que la auste
nita tiene diferencias de composicibn peribdicas a lo largo de la
interfase segfin halla en la vecindad l&minas de ferrita o cemen-

tita, llega a la siguiente expresidn:

G = (12A Db8So>(Cp=C7) (1 ) (1- Sg ) (3.10.)
SusSB (CB-Ca) So2 So
Donde: Db = coeficiente de difusibn en borde de interfase.
§ = espesor del borde de la intefase.
A = cte.
Cl y C2 = Concentraciones calculadas con la extrapolacibn

de HULTGREN.
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CR = Concentracibn de C en cementita.
Ca = Concentracibn de C en ferrita.
G0 = Espaciamiento interlaminar en perlita.

s Fapacliamlento a velocildad cero de crocimiento.

Su y SB = Ancho de las l&minas de cementita y ferrita.

Esta ecuacibn es similar en forma a la que involucra di
fusibén en voldmen, excepto en el térmirno Sg en vez de S,. Tam-
bién este modelo incluye cierta difusibén en voldmen en la austenita
delante de la interfase, para permit:r las diferencias en la compo

sicibn misma, en la interfase que se desarrolla.
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CAPITULO IV

TRATAMIENTOS TERMICOS DE LOS ACEROS

Los tratamientos térmicos tienen por objeto mejorar
las propiedades de los aceros, y consisten en calentar y mantener
por un tiempo, el material que se trata, a una temperatura ade-
cuada y luego enfriarlo en determinadas condiciones. As{ se mo-
difica la estructura con transformaciones fisicas, y por efec
tos de difusibén también pueden haber cambios quimicos en algunos

casos.

El tiempo y la temperatura son los factores princi
pales y estar&n fijados de acuerdo a la composiciér, forma y
tamano de las piezas y de las caracteristicas que se deseen

obtener en el acero.

4.1. TRATAMIENTOS TERMICOS MAS USADOES:

Analizaremos los tratamiertos de recocido, normalizg

do, temple y revenido, tratamientos termogquimicos, etc. Ver Fig.
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MIENTO DE LAS ZONAS DE TRANSFORMACION. Los puntos y zonas negras senalan las

temperaturas_de transformacidn del acero.
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4.1.1. RECOCIDO:

Con este nombre se conocen varios tratamientos cu-
yo objetivo principal es ablandar el acero, regenerar su

estructura, o eliminar tensiones internas.

Consisten en calentamientos a temperaturas adecua-
das seguidos de enfriamientos generalmente lentos. Se purden
clasificar en:

-Recocidos de austenizacién completa.
-Recocidos subcriticos.

-Recocidos con austenizacién incompleta.

RECOCIDO DE AUSTENIZACION COMPLETA O DE REGENERACION:

Se calienta a una temperatura ligeramente més al-
ta que la crftica superior y se enfria muy lentamente. Ablan

da el acero y regenera su estructura.

RECOCIDO SUBCRITICO:

Se calienta por debajo de la temperatura critica
inferior y la velocidad de enfriamiento no es tan importan-
te.

Este tratamiento elimina tensiones y aumenta la duc-

tilidad. Se pueden distinguir:

Recocido Subcritico de ablandamiento: Se calienta el acero

hasta una temperatura inferior a la critica Acl, pero 1lo

m&s elevada posible, se enfrfa en aire.

Sin obtenerse las durezas m&s bajas, son, en gene-
ral suficientes para mecanizar sin dificultad. Solo en aceros

de alto C o aleados la dureza puede permcnecer elevada como para impedir la



mecanizacibn.

Recocido subcritico contra acritud: Se realiza entre

550°C y 650°C en aceros de menos de 0.4% C para restablecer la
ductilidad cuando han sido deformados en frio. Generalmente se
enfrfa al aire.

Recocido subcritico globular: A temperatura inferior

pero muy préxima a la critica durante tiempos mi&s o menos prolon
gados y seguido de enfriamiento al aire, se obtienen estructuras

globulares de baja dureza. Se aplica en aceros de baja aleacibn.

RECOCIDOS DE AUSTENIZACION INCOMPLETA: Se aplican a aceros de
alto C o aleados para ablandarlos y mejorar su maguinabilidad.

Son calentamientos largos a temperatura comprendida entre las
crfticas superior e inferior, y se enfrfan lentamente. Lz cemen
tita y otros carburos se globulizan y resulta una estructura
muy blanda. Si se hace oscilar la temperatura alrededor ce la
critica inferior, el recocido se llama globular oscilante. Si se
mantiene por encima, recocido globular de austenizacifn incomple
ta.

4.1.2. NORMALIZADO:

Es un tratamiento convencional que consiste en calen
tar el acero un poco por arriba de la temperatura critica supe
rior y enfriar en aire calmo. Las estructuras y propiedades re-
sultantes se consideran como normales y caracterfisticas de su
composicién. Se suele usar para aceros que han sufrido trabaja
do en caliente, en frfo, enfriamientos irregulares o sobrecalen
tamientos, o tratamientos térmicos defectuosos. Elimina las ten
siones internas y uniformiza el tamafio de grano. Se emplea funda

mentalmente en aceros al carbono o de baja aleacién.

4.1.3. TEMPLE Y REVENIDO:

Calentado algo por encima de la temperatura critica
superior, y enfriando mis o menos rapidamente se templan los
aceros, con el objeto de endurecerlos y darles m&s resisten-
cia. A continuacién del temple ce aglica el revenido, que con
siste en calentar a temperatura inferior a la crftica, con el
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objeto de eliminar las tensiones creadas en el temple, también
disminuyen la dureza y resistencia, pero se mejora la tenacidad.

Con el revenido se controlan la dureza y reslistencia deseada.

4.1.4. TRATAMIENTOS ISOTERMICOS:

Son aquellos en que el enfriamiento no se hace en forma
regular y progresiva, sino que se interrumpe a diversas tempera-
turas y durante ciertos intervalos en los que el material perma
nece a T constante. La temperatura y el tiempo dependen del ace-
ro, del tamano de las piezas y del resultado que se quiera obte-
ner.

En los temples se obtiene de esta forma gran tenacidad, po-

cas deformaciones y se eliminan grictas y roturas.

4.1.5.AUSTEMPERING:

Consiste en calentar por encima de¢ la temperatura c:ritica
superior y luego enfriar r&pidamente en un bano de Pb o sales,
fundido a una temperatura comprendida entre 250-650°C y dejando
a esta T el tiempo suficiente para que se verifique la transfor-
macibn completa de austenita en otros constituyentes, a tempera-
tura constante. Se obtienen de este modo tenacidad y ductilidad

muy buenas.

4,1.6. MARTEMPERING:

Es un temple escalonado, en donde el material se eniria en
un bano caliente por encima de la temperatura Ms y permanece el
tiempo suficiente para igualar la T en toda la masa, antes que se
inicie la transformacibn de la austenita en ninguna parte de la pie
za, luego se enfria en aire. Asi se logra que transforme toda la
masa casi el mismo tiempo, evitindose las tensiones que producen

los cambios de volfimen por transformaciones diferidas.

4,1.7. RECOCIDO ISOTERMICO:

Después de calentar con austenizacidn completa o incomple-
ta, por encima de la temperatura critica superior o inferior, se
enfria hasta una temperatura entre 690-700°Cy;y se deja transformar

la austenita a T constante. Se obtienen estructuras muy blandas.
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4.1.8. TEMPLE SUPERFICIAL:

Como su nombre lo indica consiste en endurecer s6lo la
superficie de la pieza; se logra con calentamientos por induc
ci6bu de alta frecuencia, o por llama, generalmente se enfria
en agua y se puede regular perfectamente la profundidad de la

capa templada.

4.1.9. TRATAMIENTOS TERMOQUIMICOS:

Son aquellos tratamientos térmicos que incluyen ademés
la modificacién de la composicibén quimica del acero en la su-
perficie. Esto se logra a partir de elementos que son aporta-
dos por la atm6sfera o medio que rocdea al metal durante el tra
tamiento. Estos tratamientos se utilizan generalmente para ob-
tener piezas con gran dureza superficial para resistir el des-
gaste, tener mejor resistencia a la fatiga y a la corrosibn, y

buena tenacidad en el ndcleo. Asf tenemos:

Cementacibn: Se aumenta el contenido de C en la zona periféri

ca y por medio de temples y revenidos se obtiene una gran du-

reza superficial.

Cianuraci6n: Parecido a la cementacibén, el acero incorpora C

y N en la zona superficial, que queda muy dura después de un
temple final.

Nitruracibn: Es un tratamiento de endurecimiento superficial

a baja temperatura, que se aplica a piezas ya templadas y re-
venidas. Alrededor de 500°C en una atmSsfera de amonfaco diso-
ciado, el acero incorpora N en la superficie que resulta muy

dura y resistente al desgaste, fatiga y corrosidn.

Sulfinizacibn: Tratamiento que se realiza a baja temperatura

(565°C) en bano de sales de composicibén tal que permite la in-
corporacibn de azufre, logrdndose superficies que si bizn no
son muy duras, son extraordinariamente resistentes al desgaste.

4,2. CONSTITUYENTES MICROSCOPICOS DE LOS ACEROS:

La estructura microscbdpica de un acero depende dd su
composicibu y del estado en que se encuentre. Dicho de otra
manera, por medio de diversos tratamientos se obtienen distin-

tas estructuras con propiedades diferentes.
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Tomando un acero comin, con 0,35% C y calentandolo
alrededor de 900°C y dejandolo enfriar lentamente en el horno,
se obtiene una estructura tal que una vez pulida y atacada con
venientemente, una probeta extrafida de €1, nos muestra en el

microscopia partes blancas y negras como la Figura 4.2.-

FIG.-4.2.- CRISTALES DE FERRITA Y PERLITA EN UN ACERO DE 0,35%
DE CARBONO RECOCIDO.

Las zonas blancas son granos de ferrita, y las oscu
ras corresponden a granos de perlita. Si el acero es una alea
cién hipereutéctoide de 1,10% de C se ven cristales negros
en una reticula blanca, se trata de perlita circundada de ce-

mentita. Fig. 4.3,
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FIG. 4.3.- CRISTALES NEGROS DE PERLITA Y RETICULA BLANCA DE
CEMENTITA EN UN ACERO DE 1,10% DE CARBONO RECOCIDO.

Ferrita, perlita y cementita son constituyentes caracteristicos
de los aceros recocidos.

4.2.1. FERRITA:

Hierro alfa, casi puro, puede contener en solucién
Si, P, y otras impurezas, y en los aceros ajeados formar solu-
cién con Ni, Mn, Al, etc. Cristales cfibicos|de cuerpo .centra- .
do (becc), con propiedades meclnicas siguienfes: resistencia 28
Kg/mm{ alargamiento 35%, dureza 90HB, ddctiu, maleable y magné
tica. En los aceros puede aparecer cComo:

a) Proeutectoide, acompafiado a la perlita:

19— Como cristales mezclados con los de perlita en aceros recoci
dos de menos de 0,55% C. Fig. 4.2.
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29~ Como red o malla limitando los granos de perlita en ace-

ros de 0,55% a 0,85% de C. Fig. 4.4.

FIG. 4,4. MICROESTRUCTURA DE LOS ACEROS

3°- En forma de agujas o bandas aciculares orientadas en la di-
reccibén de los planos de la austenita.
Es tfpica en acero bruto de colada en los c¢ue parte

de la ferrita proeutectoide se precipita en agujas dirigidas
al interior de los granos, en vez de formar cristales inde-

pendientes o retfculos. Fig. 4.5.
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F1G.4.5. TIPICA ESTRUCTURA DE WI1D~ ACERO DIX 0,42 % DE CARBONO, EN EL

MANSTATTEN I'N UN ACERO DE 0,35% DE QUE SE HA DESTRUIDO PARCTALMENIT
CARBONO EN BRUTO DE QOLADA. POR IA FORJA LA ESTRUCTURA WID-
MANSTATTEN.

b) Elemento eutectoide en la perlita formando l&minas para =
lelas separadas por ldminas de cementita. Figura 4.6.



FIG. 4.6.- PERLITA, FORMADA POR LAMINAS ALTERNADAS DE FERRI-
TA (BLANCA) Y CEMENTITA (NEGRA)

c) En la estructura globular en aceros de alto C (0,9-1,4% C)
recocidos a temperaturas pr6ximas a 721°C, forma la matriz
que rodea los carburos. Fig. 4.7.
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FIG. 4.7. - GLOBULOS DE CEMENTITA SOBRE UN FONDO DE FERRITA

EN ACERO DE 1,15% DE CARBONO.

d) En aceros hipoeutectoides templados, mezclada con marten-
sita u otros elementos de transicién, formando zonas blancas
irreqgulares o agujas finas. Fig. 4.8.; debido a T bajas, T
insuficientes, o interrupciones en el enfriamiento.
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FIG. 4.8.- ACERO DE 0,45% DE CARBONO. TEMPLADO A 775°EN AGUA.
FERRITA Y MARTENSITA.

4.2.2. CEMENTITA:

Carburo de hierro CFe3. Es el constituyente m&s duro
y frdgil de los aceros, tiene una dureza de 68 Rc. Cristales

ortorrémbicos. Puede aparecer en los aceros como:

a) Proeutectoide, en aceros de mds de 0,9% C, formardo una red
que envuelve los granos de perlita Fig. 4.3. ; o agujas finas
que partiendo de la red se dirigen hacia el interior de los cris
tales en las estructuras brutas de colada. Fig. 4.9.
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FIG, 4,9.- RETICULA Y AGUJAS DE CEMENTITA, EN UN ACERO HIPER-
EUTECTOIDE EN BRUTO DE COLADA, (Boylston).

b) Eutectoide, formando parte de la perlita como l&minas para
lelas separadas por l&minas de ferrita. Fig. 4.6.

c) Como cementita globular, se presenta en matriz de ferrita
en los aceros de 0,9 a 1,4% de C, recocidos a temperatura
pr6xima a la crftica. Fig. 4.7.

d) En aceros hipereutectoides templados, junto con la marten
sita u otros constituyentes de transicibn.

e) Cementita terciaria en forma alargada en los limites de

grano en aceros de bajo C.
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4,2.3., PERLITA:

Es el constituyente eutectoide formado por capas
alternadas de ferrita y cementita. Tiene composicidn quimica

definida y constante aproximadamente:

13,5 % C Fe3 86,5 % Ferrita
6 0,9 % C 99,1 % Fe

Su resistencia es aproximadamente de 80 Kg/mm2 y tiene un
alargamiento del 15%. Aparece en general con enfriamientos
lentos y en la desqomposicidn isotérmica de la austenita
entre 650-725°C. Fig. 4.6. Segfin la velocidad de enfriamien
to las l&minas aparecen m8s o menos separadas, y esta sepa-

racién es la que sirve para clasificarla.

4.2.4. AUSTENITA:

Es una solucién s6lida de C en Hierro gamma. Puede
contener hasta 1,7% C y es constituyente de compcsicibn
variable. Todos los aceros se encuentran formados por cris
tales de austenita por encima de la temperatura critica.
Aunque es una estructura inestable se la puede mantener a T
ambiente por enfriamiento muy r&pido de aceros de alto % de
C o de muy alta aleacibén. Por efecto de los aleantes apare-
ce la austenita a T ambiente afin con enfriamiento com@Gn al
aire. Un temple muy enérgico de un acero de alto C da crista-
les de austenita mezclados con agujas de martensita. Fig.
4.10.

Es poco magnética, blanda, muy dfictil y muy tenaz
Su resistencia aproximada de 88 a 105 Kg/mmz, s dureza

300 HB y presenta alargamientos de 30-60 %.
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FIG. 4.10.-AGUJAS DE MARTENSITA SOBRE UN JFONDO BLANCO
DE AUSTENITA.

4.2.5. MARTENSITA:

Es el constituyente tfpico de los aceros templados,
es una solucién sélida sobresaturada de C en hierro. Se obtie
ne por enfriamiento r&pido de los aceros desde alta T. Su con
tenido de C puede variar desde muy poco hasta alrededor de 1%
y afin m&s. Sus propiedades fisicas varian con la composicién,
con el aumento de C aumenta la resistencia, dureza y fragili-
dad. Con valores de 170 a 250 Kg/mmz, 50 a 68 Rc y 2,5 a 0,5%

de alargamiento.
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Se presenta en forma acicular en zig-zag, con &ngulos
de 602 Tmplando desde la T correcta la martensita es fina,
requiriendo altos aumentos en metalograffa &ptica para su
observaci6n. Cristaliza en o1 asistema tetragonal, atribuyen-
dose a los atomos de C la deformaci6n de la red cOQbica de
hierro alfa. TI'ig. 4.11.
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I'1G. 4.11.- ACERO DI 0,45% DE CARBONO. TEMPLADO A 790° EN
AGUA. MARTENSITA,

4.2.6. BAINITA:

Es el constituyente caracteristico del tratamiento
isotérmico "austempering" que se realiza enfriando desde alta
temperatura en un bano de plomo o sales fundidas, a T entre 250
y 600°C y dejando el tiempo suficiente para la transformacién

total de la austenita.

Se diferencian dos tipos de estructura: la bainita
superior, de aspecto arborescente formada a ' de 500°C, difie
re bastante de la inferior (250 - 400°C), acicular, bastante

parecida a la martensita. Fig. 4.12.
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FIG. 4.12.- BAINITA INFERIOR ACICULAR, OBTENIDA POR LA PARCIAL
TRANSFORMACTON DEE UN ACERO DE 0,90% DE C, A 2907. BEL FONDO

BLANCO IS DE MARTENSITA.

La bainita superior esté constitufida por una matriz
ferritica, que contiene carburos discontinuos que tienden a
tener una orientacién paralela a la direccién de las placas.
La bainita inferior est& formada por agujas alargadas de Fe
alfa con delgadas placas de carburos. Estas placas pequenas
forman 60° con el eje de las agujas y son paralelas entre si.

4.2,7. CARBUROS:

Son cuerpos muy duros que se forman al combinarse al-
gunos elementos con el carbono del acero. Hay carburos simples
de un solo elemento por c¢jemplo el méds comGn la cenentita; car
buros dobles de Fe y otro elemento, y otros constituidos por

mezclas de carburos.
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A altas temperaturas pueden disolverse y formar solu-
cibén s6lida con la austenita. Algunos elementos (Cr, W, Mo, V,
etc.) forman carburos tan estables que los aceros que los con-
tienen mantienen su dureza a temperaturas relativamente ele-

vadas. Por ejemplo los aceros para herramientas. Fig. 4.13.

FIG.4.13.-CARBUROS EN UN ACERO RAPIDO

4,2.8. INCLUSIONES NO METALICAS:

Son elementos extranos a la matriz metdlica. En general

muy perjudiciales, ya que desmejoran las propiedades del acero.

Pueden provenir de escorias, refractarios, o produci-
dos por efectos de oxidacibén o desoxidacibn; generalmente son
sulfuros, 6xidos y silicatos, o mezclas de ellos. Aparte de pro
ducir interrupcibn en la matriz met&lica por sif mismos, debili-
t&ndola en mayor o menor medida en funcibén de su forma y tama-
no, generan o favorecen toda una variedad de efectos mas o me-
nos negativos, como pueden ser, concentracibén de tensiones, po

tenciales de oxidacién, adsorcibén de gases, etc.
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4.3. DIAGRAMAS TEMPERATURA-TIEMPO-TRANSFORMACION (TTT) :

Para el estudio de los tratamientos térmicos, son
pradcticos los diagramas o curvas donde se representan las
transformaciones que sufren los aceros a distintas tempera-
turas a través del tiempo. Son llamados diagramas TTT (Tempe
ratura-tiempo-transformacién), o curvas de la "S" por sus
formas caracteristicas., Se determinan estudiando la transfor
macibén de la austenita a T constante, por eso también se

llaman diagramas de transformacién isotérmica de lz austenita.

Se emplean principalmente dos métodos de determinaci6n
el metalogrdfico y el dilatométrico. En el primero se calien-
tan las probetas hasta austenizacidén completa y luego se in-
troducen ripidamente en un bafio a T constante, m&s baja que
la de transformacién superior. De este bano se sacan a tiempos
sucesivos y se enfrfan répidamente. Por observacién metalogré
fica se pueden determinar los porcentajes de transformacibén de
la austenita paracada tiempo. Repitiendo el ensayo por distin

tas temperaturas se completan las curvas.

Utilizando el método dilatométrico lo que se hace es
registrar el cambio de volfimen con la transformacidn. Se pro
cede montando la probeta apropiada para medir su variacién
de longitud, en un aparato en el que se puede cambiar ripida-
mente de temperatura y mantener esta constante, de la misma
forma que en el método anterior. De las curvas dilatométricas

se obtienen el principio y fin de la transformacién. Fig. 4.14.
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FIG. 4.14. DIAGRAMA DILATACIONES -TIEMPOS EMPLEADO PARA LA DE -
TERMINACION DE LAS CURVAS DE LA "S".

Llevando los valores obtenidos a un grafico T vs.
log T. se obticnen dos curvas en forma de S5 donde la de la
izquierda indica el comienzo de la transformacién de la aus
tenita y la otra el final de la misma. Por encima de una T
dada la austenita permanece estable en el tiempo, es decir

sin transformarse. Fig. 4.15.
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4.3.1. TRANSFORMACION ISOTERMICA DE LA AUSTENITA EN UN ACERO
EUTECTOIDE (0,9% C):

La curva de transformacién de este acero muestra que a
temperaturas ligeramente inferiores de Ta la austenita se descom
pone en ferrita y cementita en forma de eutectoide perlita.

Esta transformacibén comienza después de un cierto tiempo de per
manencia en el bano isotérmico y demora un tiempo m&s O menos
largo hasta completarse; cuanto m&s pr6ximo se esta a la Ta la
transformacién es mas lenta y la perlita mas gruesa. Bajando la
T la transformacibén se va haciendo mas r&pida, y aproximadamente
entre 500 y 600° comienza muy r&pido y también se completa en

muy corto tiempo. A temperaturas mas bajas el comienzo y fin de
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TEMPCLRA

la transformacién se retardan nuevamente, y finalmente a més

baja temperatura se hace rapidisimo. Fig. 4.15.

4.3.2. ACEROS HIPO E HIPEREUTECTOIDE:

Para estos aceros, en la parte superior del diagra-
ma TTT existen lfneas de transformacibén que no existen para
los eutectoides, estas transformaciones ocurren antes que la
de la perlita y corresponden a la separacibén de ferrita o ce-
mentita procutectoide. IMig. 4.16. Iin ambos casos la Ta limita
la zona de estabilidad de la austenita y la transformacién de

austenita en perlita se efectfa siempre a T inferiores.
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4.4. CONSTITUYENTES MICROSCOPICOS QUE APARECEN EN LAS TRANS-
FORMACIONES ISOTERMICAS DE LA AUSTENITA:

Podemos sefnalar en los diagramas TTT tres zonas, una
superior inmediatamente debajo de Ta, otra intermedia y otra
inferior. En algunos aceros aleados hay una franja de estabi-
lidad de laY¥ gque separa la superior de las restantes. La zona
inferior corresponde a la formacibn martensita y se realiza
casi instant&neamente, a diferencia de la zona superior o in-
termedia donde la transformacifén resulta de un proceso de nu-
cleacibn y crecimiento de nuevas fases.

En la zona superior la velocidad de nucleacién o ger
minacién es lenta y el crecimiento r&pido, resulta una estruc
tura gruesa. En la zona de la narfz de la curva a mis baja T.
la nucleacibn es mayor y el crecimiento m8s lento, la estruc-
tura resulta mis fina. La separacién de las l&minas de la per
lita resulta asf en funcién de la T de formacibn-Fig. 4.17.
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FIG.4.17.-VARIACION DE LA DISTANCIA INTERLAMINAR DE LA PERLITA
EN FUNCION DE SU TEMPERATURA DE FORMACION.
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4.4.1. ZONA SUPERIOR;

Los constituyentes formados; ademls de la perlita
(mas o menos fina segfin la T), que es el finico producto de la
transformacifn en el caso de los aceros eutectoides; son la
ferrita procutectoide en ol caro de 1o hipocutectoides o 1a

cementita procutectoide para los hipercutectoides.

4.4.2.: ZONA INTERMEDIA:

El constituyente caracteristico de esta zona es la
bainita, distinguiéndose la superior formada en el rango de T
de 600 a 450° y la inferior formada entre 250 a 450°C que tie

ne aspecto acicular m&s marcado y es més fina.

4.4.3.Z0NA INFERIOR:

Cuando la austenita se enfrfa hasta una T suficien-
temente baja que depende de la composicién del acero y que se
encuentra entre 350 y 90°aproximadamente, se inicia la transfor
macién en martensita. il proceso de formacibn de la martensita
es distinto al de los otros constituyentes. Sucede r8pidamente
transformdndose la estructura de caras centradas del hierro y,
en martensita de reticula tetragonal de cuerpo centrado que

contiene C en espacio intersticiales.

4.5. FACTORES QUE MODIFICAN EL DIAGRAMA DE LAS TRANSFORMACIONES
ISOTERMICAS DE LA AUSTENITA:

La composicién gquimica de un acero y principalmente el
contenido de aleantes e¢s ¢l factor que mas influye en la forma
y ubicacién de las curvas *“S". Para la misma compcsicibébn el ta
mafio de grano también ejerce influencia. En general la adicién
de elementos aleantes retrasa el comienzo de las transforma-
ciones y aumenta el tiempo para que se completen, es decir las

curvas se corren hacia la derecha y se separan entre sf las de



comienzo y final de la transformacibén. Dentro de este compor-
tamiento el efecto y magnitud de esta influencia es ciferen-
te en cada caso. Algunos elementos formadores de carburos, Cr
y Mo por ejemplo, son causa de que en algunos diagramas se se-
paren un poco las transformaciones perliticas de las bainfti-

cas apareciendo dos "narices" en la curva. Fig. 4.18.
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FIG. 4.18. CURVA DE LA "S" DE UN ACERO DE: C = 0,41%; Mn =
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En estos aceros se deben considerar dos zoaas de templa
bilidad con dos velocidades criticas. La influencia del Mn en
cambio es similar en toda la curva, desplazando ambas partes, su
perior e inferior en la misma forma. La influencia del Cr pue
de llegar a la presencia de "nariz" en ferrita, ej. Fig. 4.18,

y el Co es la excepcibn que corre la parte superior de la cur-

va de la "S" ligeramente hacia la izquierda.

El efecto del tamano de grano es tal que a mayor tama
no, disminuye la velocidad critica de temple y se retrasa el
comienzo y final de la transformacifn, como se ve en la Fig.
4.19.

Temperaturas de austenizacién:
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Grano grucse, 1,100°
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FIG.4.19.-INFLUENCIA DEL TAMANO DEL GRANO EN
EL DIAGRAMA DE TRANSFORMACIONES ISOTERMICAS ODE
UN ACERO DE: C = 0,37%; Mn = 0,72%; Cr = 1,05%;
Mo = 0,22%.

4.6, DIFERENTES CURVAS DE TRANSFORMACION:

Las curvas de transformacién de los primeros aceros
estudiados tenfan la forma aproximada de una S, pero luego al

estudiar nuevas composiciones aparecieron curvas de formas muy

diversas.
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FIG. 4.20.-DIVERSOS TIPOS DE CURVAS DE LA "S" O CURVAS "TTT"

La Figura 4.20 muestra curvas de formas tfpicas: la
A corresponde a aceros al C de baja aleacibn, las B correspon
den a aceros en que la transformacibn en la zona superior no
se completa en los relativamente cortos tiempos utilizados en
los ensayos. La B2 tiene dos zonas de transformacién relati-
vamente rdpidas. Ej. son aceros al Cr hasta 1,5% y hasta 0,9
$ Mn y 1,75% Si. Curvas del tipo de la C las tienen aceros al
Mn-Mo, Cr-Ni y Cr-Ni-Mo y se caracterizan por tener las trans
formaciones de la austenita en perlita y en bainita muy separa-
das presentando una doble "nariz". Otra forma caracteristica
de las curvas de transformacién es la que presenta una zona
de estabilidad de la austenita que separa las transformaciones
perliticas de las bainfticas, similar al modelo D, aqui se
pueden mencionar los aceros Cr-Mo-Ni de media aleacién. Otro
caso es el de los aceros austeniticos inoxidables y resistentes
al calor que solo presentan como en la Fig. E zona de transfor

macién perlitica.
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4.7. CURVAS DE ENFRIAMIENTO CONTINUO Y SU APLICACION:

Para la aplicacibn pr&ctica de los diagramas de trans-
formaci6n durante los tratamientos térmicos, se debe tener en
cuenta que en la mayorfa de los casos los enfriamientos son
contfinuos y por lo tanto las transformaciones no se corresponden
exactamente con las indicadas en los diagramas de transformaci6n
isotérmica de la austenita. Se ha demostrado sin embargo que en
estos casos las transformaciones suceden en forma parecida siendo
las diferencias pequenas. Determinando con enfriamientos contfnuos
los comienzos y finales de transformacibn, se obtienen diagramas
cuyas curvas en general estén un poco desplazadas hacia abajo
(menores T) y hacia la- derecha, en relacién con los de transfor
macibén isotérmica. Sobre estos diagramas en la pr&ctica se pue-
den superponer transparentes con la curva de enfriamiento de ca-
da tratamiento y las intersecciones de esta curva con las del dia
grama indicar8n en cada caso cuales transformaciones se llevaran
a cabo. La velocidad correspondiente a la curva que resulte tan-
gente a la curva de comienzo de transformaci6én de la austenita en
perlita y/o bainité se define como velocidad critica de temple,
puesto que resultard en transformacibdn martensitica en la parte

inferior del diagrama.

4.8. INFLUENCIA DE DIVERSOS FACTORES EN EL TEMPLE DE 1L.OS ACEROS:

Los factores que afectan el temple de los aceros se pue
den dividir en dos grupos: los que son propios del material (ca
lidad) y que determinan la velocidad critica de temple, y los gque
determinan la velocidad de enfriamiento de cada parte de la pieza

o cuerpo de acero.

Entre el primer grupo los mé&s importantes son la compo-
sicién y el tamarno de grano. En el momento anterior al temple in
fluyen tambi&n la homogeneidad y estado de la estructura, como
por ejemplo el tamano, forma y distribucibén de partfculas que no

estdn disueltas en la austenita.

En el segundo grupo se encuentran la forma y tamano de las

piezas, su estado superficial y el medio de enfriamiento.
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4.8.1. INFLUENCIA DE LA COMPOSICION:

Los distinto elementos aleantes cjercen sobre el temple
una influencia compleja y dificil de explicar brevemente, pero
en general todos disminuyen la velocidad c;itica de temple
(vct), el Mn y Mo son los que actfian mds intensamente luego
lo hacen el Cr, Si, Ni, etc. La Ffgura 4.21. muestra claramente
como las curvas del diagrama I'T'' s desplazan a la derecha al

aumentar los porcentajes del Mn y Cr.
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FIG.4.21.-CURVAS DE LA "S" DE TRES ACEROS DE 0,60% DE CARBONO
Y CONTENIDOS VARIABLES DE MANGANESO, Y DE TRES ACEROS DE 0,37%
DE CARBONO Y CONTENIDOS VARIABLES DE CROMO.
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4.8.2, INFLUENCIA DEL TAMARNO DE GRANO:

El tamano de grano afecta la ubicaci6n y forma de
los diagramas de transformacién. Al aumentar el mismo dismi
nuye la vct. La Figura 4.22 muestra para un mismo acero las
curvas obtenidas con tamano de grano distintos, para lo cual

se utilizaron distintas T de austenizaci®n.
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FIG. 4.22.-CURVAS DE LA "S" CORRESPONDIENTES A LA TRANSFORMACION
DEL 50% DE AUSTENITA, DE UN ACERO DE 0,63% DE ¢, AUSTENIZADO A
DIFERENTES TEMPERATURAS.

4.8.3. INFLUENCIA DEL TAMANO DE LAS PIEZAS:

Es espesor y el volGmen de las piezas tiene mucha
importancia en el temple de los aceros. La superficie del a
cero que estd en contacto con el medio de enfriamiento es la
que se enfria m&s rapidamente, la capa siguiente lo hace con
una velocidad menor, y asi sucesivamente hasta llegar al cen
tro de las piezas. La Figura 4.23 sirve de ejemplo. Asf se
entiende porque en algunos casos las capas superficiales en-
durecen perfectamente mientras en zonas del interior no se
consigue templar el material. La explicacibén de esto es que
el calor del interior no se trasmite directamente al medio de
temple, sino que debe atravesar capas del mismo material hasta

ser eliminado en la superficie.
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FIG.4.23.-VELOCIDADES DE ENFRIAMIENTO QUE

SE CONSIGUEN A 704°EN DIVERSOS PUNTOS DE

UN REDONDO DE ACERO DE 100 mm DE DIAMETRO

TEMPLADO EN AGUA LIGERAMENTE AGITADA.

4.8.4. INFLUENCIA DEL MEDIO DE ENFRIAMIENTO:

Junto con el tamano y forma de las piezas, ¢l medio

de enfriamiento determina la
tratamientos térmicos. Entre
to obtenible con agua salada
dentro del horno se obtienen

do aceite, aire, sales, etc.

velocidad de enfriamiento en los

la mdxima velocidad de enfriamien
muy agitada y la minima, enfriando
velocidades intermedias, utilizan-

La Figura 4.24. muestra las curvas

de enfriamiento de varios puntos de dos redondos de 50 mm de

didmetro templados en agua y

H

en acite.
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EN AGUA AGITADA.

EN ACEITE AGITADO.

En la tabla siguiente se dan velocidades de enfriamien

to en el centro de los redondos de 25, 50 y 75 mm enfriados en

cuatro medios distintos.

Enfriamiento Diametrs mu
25 50 75
Agua agitada 56 15
Aceite agitado °C/seq. 27 10
Corriente de aire 1,8 0,9 0,6
Aire quieto 0,85 0,4 0,3

4.9. CARACTERISTICAS DE LOS PROCESOS DE ENFRIAMIENTO EN EL

TEMPLE DE LOS ACEROS:

Es interesante estudiar los mecanismos de disipacibn

del calor durante los procesos de enfriamien

18

to en el temple de



los aceros, ya que asi se comprende mejor la influencia que

sobre éste ejercen los diferentes medios de enfriamiento.
Se pueden sehalar tres etapas durante el enfriamiento:

Primera etapa: Cuando se introduce el acero en el ligquido de

temple, a causa de la alta T se forma una capa de vapor que ro
dea el metal y la cesi6bn del calor se hace a través de una ca
pa gaseosa ya sea por conduccibn o radiacién. El enfriamiento
on este caso cos relativamente lento, influyendo la temperalu-
ra, el punto de ebullici6én del liquido y la conductibilidad

térmica del vapor.

Segunda etapa: Cuando desciende la temperatura de la superfi-

cie del metal, va desapareciendo la pelicula de vapor pero el
lfquido hierve alrededor de la pieza y se forman burbujas que
rodean el acero y se mueven por corrientes convect:ivas. El va
por que se separa asi de la pieza es reemplazado por liquido.
Esta etapa es la de mds répido enfriamiento y en ella influyen
la viscosidad del liquido, el calor de vaporizacibn y la agita-

cién del bano o pieza.

Tercera etapa: La filtima parte del enfriamiento llega cuando

la T de la superficie de la pieza es mds baja que la tempoera-

tura de ebullici6bn del liquido de temple y entonces el enfria

miento se hace por conduccibn a través de éste, y por convec-

ci6bn del mismo. Esta etapa es de menor velocidad de enfriamien
to, la diferencia de T entre la pieza y el lIquido es menor,

e influyen en este caso la conductibilidad del liquido y su

grado de agitacién.

Por lo dicho las propiedades que mas influyen en el
poder templante de los liquidos son: su temperatura de ebulli-
ci6n, el calor de vaporizacién, el calor especifico, la visco-

sidad y su conductibilidad térmica.

4,9,1. ELECCION DEL MEDIO DE TEMPLE:

Es siempre conveniente utilizar el medio de enfriamien
to menos enérgico pero que permita enfriar el acero con una ve-
locidad de enfriamiento superior a la critica ya que se necesi-

ta lograr una estructura totalmente martensitica. Como siempre
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existe el pelogro de las tensiones creadas durante el temple
y como estas tensiones se deben a la diferencia de velocida-
des de enfriamiento entre peristferia y centro de las piezas,
seran menores a mas bajas velocidades ya que esa diferencia
se hace menor. De alli conviene usar la menor velocidad de en

friamiento posible.

Las vct varfian mucho de unos aceros a otros, las ma-
yores corresponden a los aceros al C. Los aceros aleados tienen
velocidades criticas de enfriamiento, en algunos casos bastan-
tes bajas, esto permite el uso de medios de enfriamiento menos
enérgicos y asi el peligro de aparicibén de grietas o roturas

est8 disminuido.

El espesor o factor tamano debe tenerse en cuenta. Por
ejemplo en general los aceros al C se templan en agua, pero si
el % de C es alto y el espesor muy fino, se puede y conviene
templar en aceite: se alcanza la dureza deseada y se disminuye
el peligro de deformaciones, grietas o roturas. Inversamente
un acero aleado, indicado para templar en aceite, convendra ha
cerlo en agua cuando su espesor supere ciertos valores (Ej.
mayor que 100 mm para un acero de 1% C, 1,5% Cr, 0,2% V y se

necesiten mas de 60 Rc de dureza).

Agua: Debe tratarse que durante el temple la T se mantenta
baja. Cuando sobrepasa los 30°C 1la primera etapa de enfriamien
to se prolonga y disminuye la velocidad de enfriamiento entre
los 750 y 500°C, favoreciendo la formacibén de estructuras blan

das.

Aceite: Un buen aceite debe tener las siguientes propiedades:
la viscosidad debe estar entre cierto limites, ni muy baja para
que no se volatice muy facilmente, ni muy alta porque un acei
te muy viscoso frena las corrientes de conveccibén en la super
ficie del acero y permite el quemado o carbonizaci6n, formando

una capa que disminuye el poder refrigerante. La volatilidad
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no debe ser elevada, porque ademds de la pérdida de liquido,
se modifican las otras propiedades como la viscosidad y la
formaci6bn de una capa de vapor mis abundante alrededor de
las piezas. La temperatura de inflamacién y combustién deben
ser lo m&s alta posible y debe ser estable frente a agentes
que como el oxigeno del aire pueden modificar en el tiempo

la composici6én del aceite.

Bafios de sales o metales fundidos: Se emplean en casos espe-

cificos aprovechando algunas ventajas que presentan como su
posibilidad de uso a altas T y su alta capacidad de transfe-

rencia de calor.

4.10., TEMPLABILIDAD:

La forma tradicional de obtener la m&xima resistencia
en los aceros, es por templado para formar martensita, segui-
do de un revenido a una T intermedia mejorando la tenacidad
sin gran pérdida en la resistencia. Por supuesto que para el
mejor aprovechamiento de la resistencia, el acero debe ser to
talmente transformado en martensita. Para lograr esto debe ser
templado a una velocidad suficientemente répida para evitar la
descomposicifn de la austenita, durante el enfriamiento, en

productos tales como ferrita, perlita o bainita.

La efectividad del templado depender8 primeramente de
dos factores: la geometria de la pieza y la composici6én del a-

cero.

Una barra de gran difmetro, obviamente se enfriar§
m&ds lentamente que una de pequeno didmetro en tratamientos
similares. Por lo tanto a la m&s pequena ser8 mds félcil transfor

marla totalmente en martensita.

Se ha visto que la adicibén de elemento aleantes a un
acero corre las curvas TTT a los tiempos m&s largos, haciendo
mis fdcil evitar la nariz de las curvas durante el temple, o
sea que los aleantes en el acero reducen la velocidad critica
de enfriamiento necesaria para la total transformacibén en mar-

tensita.
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si la velocidad critica no es alcanzada, la barra de
acero presentard una zona exterior que se enfrfo mds r&pido
donde serd totalmente martensitica sequida de una centro donde

la velocidad serd menor y aparecera bainita, ferrita o perlita.

La habilidad de un acero para formar martensita duran

te el templado es conocida como TEMPLABILIDAD.

Esto puede ser expresado para barras de diimetro dado
como la distancia debajo de la superficie donde alcanza 50% de
transformacién en martensita después de un temple dado y es la

medida de la profundidad de temple.

4.11. USO DE LOS TTT y CCT:
Los TTT constituyen un buen punto de partida para es-

tudiar la templabilidad, pero como son el resultado de trans-

formaciones isotérmicas son solo una gufa. Fig. 4.25.a y 4.25.b.
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FIG.4.25.a. DIAGRAMA TTT DE UN ACERO CON Mo: 0,4 C, 0,2 Mo.
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FIG. 4.25 b.-DIAGRAMA TTT DE UN ACERO CON Mo: 0,3 C, 2,0 Mo.

Las limitaciones del uso del diagrama TTT para el
caso de tratamientos que involucran un rango de velocidades
de enfriamiento a través de un rango de temperaturas de trans
formacién, ha llevado al desarrollo de diagramas m&s realistas,
los CCT (diagramas de transformacién por enfriamiento continuo).
Estos diagramas grafican el avance de la transformacibén a través
de la caida de temperatura para una serie de velocidades de en-
friamiento. Se determinan usando barras cilindricas que son so-
metidas a distintas velocidades de enfriamiento y la transfor-
macién es detectada por dilatometrfa, permeabilidad magnética,y

u otra propiedad fisica.
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Los productos de transformaci6n, ferrita, perlita o
bainita, son parcialmente determinados por los diagramas TTT

y confirmados por examinacibén metalogréfica.

El resultado es luego graficado en un diagrama T-velo-
cidad enfriamiento-tiempo, que registra por ejemplo el tiempo
al que aparece el comienzo de la transformacib6n de la austenita
en perlita sobre un rango de velocidades de enfriamiento. Esta
serie de resultados determinard un limite de austenita-perlita
sobre el diagrama e igualmente con las otras transformaciones.

Un ejemplo para un acero hipotético -Figura 4.26.

Una forma c6Hbmoda de usarlo es superponer un transparen
te con velocidades de enfriamiento en la misma escala. Las fa-
ses que se producirdn ser8n las que intercepte la lInea corres-
pondiente a la v usada con el CCT. Ejemplo las lineas punteadas

de la Figura 4.26.
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FIG.4.26.-RELACION ENTRE CURVAS DE ENFRIAMIENTO PARA LA SUPER-
FICIE Y EL VOLUMEN DE UNA BARRA DE 95 mm DE DIAMETRO TEMPLA-
DA EN ACEITE Y LA MICROESTRUCTURA.
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4.12, ENSAYOS DE TEMPLABILIDAD:

La velocidad a la que la austenita se descompone en
ferrita, perlita o bainita, depende de la composicién del
acero, ademis de otros factores como ol Ltamano de grano y ol

grado de homogeneizacibdn en la distribucibén de los aleantes.

Es muy dificil predecir la templabilidad a partir de
principios bésicos y se confifia en alguno de los ensayos préac-
ticos que permiten determinar la templabilidad de cualquier

acero facilmente.

GROSSMAN: Entre los primeros trabajos sistem&ticos sobre la
templabilidad se encuentran los de GROSSMAN y colaboradores,

que desarrollaron un ensayo basado en el temple en un medio

de enfriamiento dado de barras de distinto di&metro del acero

a ensayar. Sobre secciones transversales de &stas se miden la du
reza y asf sc ve el efecto de templabilidad en forma directa.

La Fiqgura 4.27 muestra este efecto sobre una barra de 3140.
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FIG. 4.27.-ACERO 1.1 Ni - 0,75 Cr - 0,4 C- DUREZA PARA SECCION
TRANSVERSAL PARA BARRAS DE DIAMETRO CRECIENTE TEMPLADOS EN
AGUA.
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Las partes mds duras y méds blandas de la barra también
se pueden ver por ataque matalogr4fico y asi se puede determi-
nar la barra que alcanza 50% de martensita en el centro. Al
didmetro de esta barra se lo designa como difmetro critico
Do. Sin embargo este valor no es absoluto como expresibén de tem
plabilidad dado que lo influye obviamente la efectividad del me
dio de temple. Para asegurar esta constancia se recurre al coe-
ficiente "sceveridad del medio de temple” (11). Valores tipicon
de tres medios comunes y varias gpndiciones de agitacitn se mues

tran en la tabla 4.1.

TABLA 4.1. - COEFICIENTES H PARA MEDIOS DE TEMPLADO.

Coouhng medium

Aqgitation Ol Wator Brine
None 025 030 1.0 20
Moderate 03H 040 1213

Violunt 0811 40 50

Se toma como referencia para agua en reposo el valor
H = 1 a efectos de comparar otros medios de enfriamiento. Usan
do los coeficientes H es posible determinar el didmetro critico
ideal Dioen lugar de Do, que ¢s ol que ticene 502% de martensita

en el centro de la barra cuando se templa la superficie H = o

Este valor Di es independiente del medio usado y su

relacién con el Do se puede ver en la Figura 4.28.
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FIG. 4.28-GRAFICO QUE DETERMINA EL DIAMETRO IDEAL Di A PARTIR
DEL DIAMETRO CRITICO Y LA SEVERIDAD DE TEMPLE PARA ACEROS AL
CARBONO Y DE MEDIA ALEACION.

JOMINY: Otro ensayo de templabilidad menos elaborado que el de
GROSSMAN es el JOMINY, en el cual una probeta normalizada es
calentada hanta aunltonizacidn y entfada por un chorro de agqua
en un extremo. bBsto da velocidades de enfriamiento decrecientes
a lo largo de la barra desde ol extremo que recibe el chorro

de agua. Rectificando hasta una profundidad de 4 mm. sobre una
generatriz de la barra se realizan mediciones de dureza. Estos
valores se grafican obteniendose un perfil de dureza en funcibn

de la distancia al extremo templado.



La Figura 4.29 muestra la tipica 'bandd' de templabi-
lidad correspondiente entre los valores mé&ximo y minimo segfn
la composici6n del acero. Otro dato adicional gue se obtiene
de las curvas JOMINY es la dureza del acero templado, en fun-

cib6bn del ¥ de C o del % de martensita en la estruci:ura.

Hardness
- 70
607 - e0}--
513 — 50—
(8]
3
£302- F 4o
302 30f-
238 — 20+
{0l ol bt bbb L)

.| -
02406 81012 16 20 24 28 32 36 A0 44 48
Distance from quenchied end (mm)

FIG. 4.29.-CURVAS DE JOMINY PARA LIMITES SUPERICR E INFERIOR
PARA UN ACERO.

La Figura 4.30. muestra estos datos para temples
con 50-99% de martensita. La dureza para 50% de martensita puede
ser facilmente determinada pra un particular contenido de C y
por examen del resultado JOMINY se puede determinar la profun-

didad a la cual se logra 50% de martensita.

89



Hordness

813~ o ¢ 5
4

¢ 197 -] 5 ok % t”
i 95% Menensite

A
]

302 10 C  90% Mortensite
O B80% Mortensrte
E  50% Martensite

1 ! 4
05 08 07 70

238 20 /| 1 1
01 02 03 [{]

FCorhnn wa %

FIG.4.30.-EFECTO DEL % DE MARTENSITA Y CONTENIDO DE CARBONO
SOBRE LA DUREZA DEBIDA AL TEMPLADO.

El ensayo JOMINY es muy usado para determinar templa
bilidad en el rango Di = 1-6, fuera de este rango es de li-
mitado uso. El resultado se puede convertir f&cilmente al

maximo didmetro de barra que puede ser totalmente templado.

La Figura 4.31 grafica los didmetros de barra y las
posiciones de la probeta JOMINY que alcanzan la misma v de
enfriamiento que en el centro de las barras para varias seve-
ridades de temple. Tomando el enfriamiento ideal H =~ la curva
superior muestra que a 12,5 mm del extremo de la probeta JOMI-
NY da una velocidad de enfriamiento equivalente a la del centro
de una barra de 75 mm de di&metro. Este di&metro se reduce a
50 mm para enfriamiento en agua quieta (H = 1). El diagrama
de la Figura 4.31. puede ser usado para determinar la dureza
en el centro de una barra de acerc del cual se conoce su ensa-
yo JOMINY. De la misma forma se puede conocer las durezas en

otros puntos, por ejemplo (n la superficie.
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FIG.4.31.-POSICIONES DE JOMINY Y DIAMETRO DE BARRA EQUIVALENTE
PARA VELOCIDAD DE ENFRIAMIENTO EN EL CENTRO DE LA BARRA IGUAL
AL DEL PUNTO EN LA MUESTRA DE JOMINY.

4 ,13.EFECTO DEL TAMANO DE GRANO Y DE LA COMPOSICION QUIMICA:

La templabilidad aumenta con el tamano de grano aus-
tenftico porque el area de limites de grano disminuye. Esto
significa que los sitios de nucleaci6bn de ferrita, o perlita
se reducen en nGmero, con el resultado que estas transforma-

ciones se hacen mds lentas y entonces la templabilicad resulta
aumentada.

De la misma manera la mayor parte de los aleantes
disminuyen las transformaciones en perlita o ferrite y también

incrementan la templabilidad.
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Para conocer cuantitativamente el efecto de estos
factores, lo primero que se hace es determinar la influencia
del tamano de grano y del contenido de C. Se obtienen valores
de Di en funcibn de contenidos de C desde 0,2 a 1% y tamanos de
grano austenitico ASTM 4 a 8 como se ven en la Figvra 4.32 y se

tiene como templabilidad base los valores de Dic (mm).
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FI1G.4.32.-EFECTO DEL CONTENIDO DE C Y TAMANO DE GRANO SOBRE LA
TEMPLABILIDAD BASE.

Estos valores deben ser modificados tomando en cuenta
el efecto adicional de los aleantes. Esto se hace multiplican
do por un factor que ha sido experimentalmente determinado
para los aleantes comunes y el Di es hallado por la relacibn

empirica:

Di = Dic x 2.21 (%$ Mn) x 1,4 (% Si) x 2,13 (% Cr) x 3,275
(% Mo) x 1,47 (% Ni) (Porcentajes en peso).

Esta relaci®dn de MOSER y LEGAT, parecc ser mis exacta
en la pr&ctica que los valores adelantados por GROSSMAN. Pos-
teriores correcciones se han hecho para temperaturas de austeni
zacibn distintas, cuando se trata de aceros de altc C, pero en
general la relacibn es bastante efectiva para la prediccién del

comportamiento en templados reales.
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También es posible calcular las curvas JOMINY desde
la composicién quimica, haciendo el andlisis inverso, pero
el ensayo JOMINY es directo y fdcil de realizar y a menudo
es usado como control de calidad. Por lo tanto probablemente
no es de gran necesidad el uso de relaciones empiricas, aunque

todas las variables efectivas sean tenidas en cuenta.

4,14, ENSAYO JOMINY Y DIAGRAMAS CCT:

Puesto que los CCT muestran las fases que se produci-
r&n en un acero en un rango de diferentes v de enfriamiento,
serd posible correlacionar con estos diagramas la informacién
obtenida del ensayo JOMINY. Por ejemplo conocemos las v de en
friamiento caracteristicas de cada punto de una probeta Jy,
de manera que curvas de enfriamientos correspondientes a puntos
elegidos pueden ser superpuestos a un diagrama CCT. Consecuen-
temente podemos identificar las fases que estar&n presentes en
esos puntos de la probeta Jy. Relacionando directamente las
velocidades de enfriamiento de aquellos que existen en puntos
especificos de barras templadas normalmente, la estructura puede

ser predicha en estos.

Igualmente de los datos de dureza JOMINY, la dure:za
de una estructura particular tambié&n puede ser especificada.
La Figura 4.33 muestra un diagrama CCT tipico para un acero
Ni-Cr, junto con las durezas JOMINY para el mismo material, 1la
que muestra que este acero serf solo totalmente martensftico,
para los primeros 2 mm de la probeta, pasando esta distancia

comienzan a aparecer en la estructura ferrita, perlita y bainita.

Estrictamente hablando las velocidades de enfriamiento
en puntos particulares de la probeta JOMINY variar&n en alguna
extensibn seglin se altera la composici6én del acero, debido a
cambios en la conductividad térmica, pero para aceros de baja

aleaci6bn la variacién no es muy grande.
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4.,15. TEMPLABILIDAD Y TRATAMIENTO TERMICO:

Hay un gran n@mero de aceros cuyas composiciones son
usualmente complejas, en muchos casos dadas por especificacifn
que da los rangos de concentracifn de los aleantes importantes
v el limite m&ximo de impurezas tales como P o S. Un acero
particular es seleccionado para una aplicacibdn dada, como re-
sultado de la experiencia acumulada, que evoluciona aceptando
nuevos aceros después de pruebas y ensayos prdcticos durante

un largo periodo de tiempo.

Mientr&s los elementos aleantes son usados por varias
razones, la mis importante es la obtencitn de alta resistencia,
en formas y tamafios requeridos, y a menudo en secciones muy
grandes que pueden ser de 1 m o mds en el caso del didmetro

de &rboles o ejes.

La templabilidad es por lo tanto de la mayor importan
cia y se debe procurar la concentracibn apropiada ce aleantes
necesarios para endurecer totalmente la geccibn del acero en
cuestidén. Como los aleantes son generalmente mucho mis costo-
sos que el hierro, hay una razén adicional para usarlos con el
mejor rendimiento en los tratamientos térmicos, es decir no
usar mas de lo necesario para lograr el temple requerido en ca
da caso. El C tiene una marcada influencia en la templabilidad
pero su uso en altos % estd limitado por la pérdida de tenaci
dad, la que motiva, tanto dificultades en la fabricacién, como
la producci6n de distorsiones y grietas durante los tratamientos
térmicos y la soldadura. La manera més barata de aumantar la tem
plabilidad en los aceros comunes al C es el aumento d4e Mn; pa-
sando de 0,6 a 1,4% de Mn se mejora sustancialmente la templa-

bilidad.

El Cr y el Mo son muy efectivos y entre las adiciones
m&s baratas por unidad de incremento de templabilidad. El B

tiene particularmente un efecto muy grande cuando es agregado
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a un acero de bajo C totalmente desoxidado aln en concentracio
nes de 0,001 %, y serfa mids ampliamente usado si su cistribu-

cibn en el acero pudiera ser mds fd&cilmente controlada.

La influencia del tama:io de grano no debe ser dejada
de lado porque un incremento en tamano de grano de 0,02 mm a
0,125 mm en difmetro puede incrementar la templabilidad en un
50% lo cual es muy aceptable particularmente si la tenacidad

no se ve demasiado afectada.

Existen valores de templabilidad para una anplia
gama de aceros en la forma de curvas médximas y mininas de
valores, conocidas como bandas de templabilidad. Esios datos
son obtenibles para muchos de los aceros listados en las es-
pecificaciones tales como SAE, AISI, BS y otras. La l'igura
4.34. da algunos valores tipicos para un acero con 0,5% Cr,
0,5% Ni, 0,25% Mo con un rango de C 0,2-0,6%. Las curvas en
la Figura 4.34 muestran el limite de templabilidad mInimo. Una
alta templabilidad no es siempre deseable para muchas herramien

tas y partes de mdquinas, donde una superficie dura y resisten-

te al desgaste es combinada con un ndcleo tené&z.
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FIG.4.34.--EFECTO DEL CONTENIDO DE CARBONO SOBRE IA TEMPLABILIDAD DE UN
ACERO 0,5 Cr, 0,5 Ni, 0,25 Mo.
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Tales casos de endurcceimiento superficial son prefe-
ridos porque durante el templado el centro desarrolla tensio-
nes de traccibn mientr&s en la superficie se desarrollan ten-
siones de compresién. Esto es deseable porque cualquier fisu-
ra de fatiga nucleada en una concentracién de tensiones super-
ficiales, se propagar& més dificilmente cuando hay tensiones

de compresién presente.

4,16. TENSIONES Y ROTURAS EN EL TEMPLADO:

El hecho de templar (enfriar bruscamente) desde la zo
na austenftica a la T ambiente es un tratamiento tan brusco
que frecuentemente deja distorsiones y afin serias fisuras. Estos
defectos surgen de tensiones internas desarrolladas durante el

templado por dos origenes:

1) Tensiones térmicas surgidas a partir de las dife-
rentes v de enfriamiento experimentadas por la superficie y

por el interior del acero.

2) Tensiones de transformacidn debidas a los cambios
de volGmen que ocurren cuando la austenita transforma en otras

fases.

Un ejemplo de las tensiones térmicas en una barra de
acero de 10 cm de difmetro templada en agua desde 850°C es

la Figura 4.35.

La mayor rapidéz de temple, las mayores difzrencias
de T entre el centro y la superficie y por lo tanto las mas
altas tensiones resultantes a T ambiente, significan gue evitar
la distorsién involucra el uso de medios de temple m2nos drasti
cos, por ejemplo: aceite en lugar de agua, y consecuentemente
se debe ajustar la templabilidad si se quiere templar totalmente

toda la seccibn (espesor).
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FIG.4.35.-DESARROLLO DE TENSIONES TERMICAS DURANTE EL ENFRIA-
MIENTO DE UNA BARRA DE 10 cm DE DIAMETRO TEMPLADA EN_AGUA
DESDLE 850°C.

Las tensiones de transformacién surgen en cambio del
volGmen asociado con la formacién de nuevas fases. Por ejemplo
cuando la austenita transforma en martensita en un acero de
1% de C hay un incremento de volGmen de 4% mientras que la
transformacifén en perlita resulta en un incremento del 2,4%.
El efecto de estos cambios de vollimen depende de si la trans-
formacién en el centro y en la superficie comienza simultanea-
mente y si la templabilidad es suficiente para permitir un tem
plado total o no.

Si la transformacién martensfitica comienza en la su-
perficie, alll se genera una tensibn de traccifbn mientr&s en el
centro ocurre una de compresibn, situacibn que se acentfa en

la medida que la transformacibén avanza a través del di&metro.
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Ejemplo: en pequenos didmelros O en aceros de alta
templabilidad. La presencia de tensiones de traccién en superfi-
cie no es aconsejable, c¢std claro que en algunos casos una alta
templabilidad puede crear problemas. Esto puede ser evitado por
el uso de aceros que tengan solamente una capa relativamente
delgada en la superficie que pueda ser mantenida en estado de
tensiones de compresibébn. Es el caso de la cementacién y la ni-
truracién en que por difusibn de intersticiales no solo se ob-

tienen capas duras sino que adem8s son resistentes ¢

pad

la propa-
gaci6n de fisuras debido a las tensiones de compresién.

I martengita es una fase (r&qgil, wmis frdgil on 1a me

dida que aumenta el % de C. En martensita de muy alto C, las
que presentan cl fen6meno en el que las placas pueden ser nuclea
das sucesivamente por placas previas, a menudo se observan grie
tas, en los puntos de una placa donde ésta es golpeada por

otra de aparicibn posterior. Estas microfisuras obviamente scn
nticleos para la propagacién de grietas mayores. En términos
amplios, la aparicién de fisuras de temple se alcanza cuando
las tensiones de temple no son relevadas por deformacibn plés-
tica a temperaturas elevadas y alcanzan la tensibn de fractura
del acero. Como en el caso de fisurado por fatiga, Llas condicio
nes mis seguras se tienen cuando en las zonas més sensibles se

logran tensiones de compresién.

llay algunas precauciones obvias que pueden tomarse para
evitar ¢l fisurado, incluyendo el uso de templados mas lentos
compatibles con la adecuada templabilidad. También las concen-
traciones de tensiones debidas a entallas, maquinados bastos
o sGbitos cambios de secci6n tienen que ser evitados en lo po-

sible, pues favorecen la nucleacién de fisuras en el temple.

La composicién del acero es importante porjue las
transformaciones propias influencian sobre el fisurado. Los
efectos del C ya se vieron, pero adiconalmente la Ms baja con

el’ aumento de C. Por lo tanto en aceros de alto C las tensiones
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de temple son menos f&cil de relevar que cuando la martensita
comienza a formarse a T m4s alta, porgue el acero podria
fluir m&s facilmente, relevando las tensiones provocadoras

de roturas.

Por Gltimo a m&s baja Ms y a un cambio mayoxr de vold
men durante la transformacién las tensiones desarrolladas son
mayores. Los aleantes también bajan Ms pero por la mejora sus
tancial de la templabilidad, permiten el uso de templados menos
dr4sticos que reducen notablemente la probabilidad de distor-

siones y fisuras.

4,17. MARTEMPERING:

Una manera muy efectiva de reducir las tensiones de
temple es interrumpir el templado justo por encima de Ms en
la regibn de austenita metaestable del TTT. Figura 4.36,

comunmente en un bano de sales a una T apropilada.
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FIG.4.36.-CURVAS TTT Y CURVAS DE SOBREENFRIAMIENTO COMPARANDO
EL TEMPLADO CONVENCIONAL CON EL MARTEMPERING.
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Cuando toda la pieza ha alcanzado uniformemente la T
del bano y antes de ocurrir transformaciones isotérmicas, el
acero se templa al aire a través del rango martensftico hasta
la T ambiente. Este temple interrumpido se conoce como martem
pering o marquenching ya que igualmente es necesario revenir

la martensita obtenida.

Este proceso puede ser muy efectivo para minimizar las
distorsiones, pero requiere para su aplicaci®én un acero de a-
decuada templabilidad para Que las transformaciones bainfticas
y perlfticas puedan ser evitadas. Un acero aleado se usa comun
mente si puede ser templado en agua o aceite. Sin embargo, pa-
ra su uso cfectivo es esencial conocer exactamente las tempera-
turas de formacibén de la martensita y el efecto del tamano de

grano austenftico,

100



CAPITULO V

ELEMENTOS DE ALEACION EN ACEROS

5.1. EFECTOS DEL TAMANO ATOMICO:

Para tratar de entender las complejas estructuras de
las aleaciones industriales de Fe, es conveniente, en primer
término, efectuar el estudio de las aleaciones binarias con di
ferentes elementos met&licos. No hay hasta el presente una teo
ria formal de las estructuras de las aleaciones de Fe, pero es

posible ver en forma cualitativa como es afectada la estructura

por los diferentes factores:

De ellos el m&s importante es el "tamafo".

0
° ry e
Co Eu .
Yb
° [
N Lo, Pr
9 Aay Sm Ae
Ceda 6 x
a Ngx 4Gd P L] Am
38 Y a0y, b Th
b ‘A‘ YLI ~re
H '
Tm Ly
P
A o [
2 e Sc s In x Pu »
: [] 9 2r Po o
a a
5 e J R ) B c
PR o R I Sttt it & Sl b T D T L e R ik e Y} AL T @
= A Np 2
N] Hg 3
o _-_—-_—._-ﬂ_ ——————— = — — —— . DK - e @ - - — " 5
al b AT LA TTTETEE e e °
] To e wp
$ i B S wea o PPt s
£ oM b || Mor,s . y $
S es Ve St | " § > i
9 28 o oAmCu 5|8
H Cr Fo Ni oA 3|8 1° g
2 ° Ge 8 3
< S Se " ]
a
Be P
T T e e e e e e e e e ]
20 S —oe
x8
C
X3 s o-é

FIG. 5.1. DIAMETROS ATOMICOS DE LOS ELEMENTOS DEFINIDOS
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En la figura 5.1. se muestra el diémetro atbmico de
los elementos en el eje izquierdo y el tamano relativo al Fe en
el eje derecho. HUME-ROTHERY encontré que para que se formen so-
luciones en rango extendido los didmetros atémicos aparentes no

deben diferir en m8s del 15%.

lsta regla puede visualizarse tambi€n en la I"igura 5.1.
(zona favorable). Cuando la relacifn entre radios es menor que
0,7 la solucibn tiende a ser insterticial. Analicemos brevemente
algunos de los elementos m&s importantes a partir de la tabla
peri6dica. Del primer perfodo corto solamente el berilio (por el
tamano) es favorable para formar solucibn s6lida, mientr&s que
C. N y O entran en la zona de soluciones intersticiales. El boro

ocupa una curiosa posici6én limite entre ambos tipos de soluciones.

El segundo perfodo corto tiene también pocos &tomos fa
vorables para la formacién de solucibn sustitucional; el aluminio
se encuentra justo en el limite formando en el Fe una estructura
de super-red. Tl silicio y el f6sforo caen en la zona favorable

mientrds que cl azufre se alc¢ja.

La mayorfa de los elementos del primer perfodo largo
caen en la zona favorable: desde el Ti en el lfmite hasta el Se.
Con respecto al segundo periodo largo los di&émetro atémicos son
sistemdticamente m&s grandes. Descde el Nb que cae en el limite,

todos los otros pertenecen a la zona favorable.

Son bien conocidas las caracteristicas de las fases de
LAVES (AB2) que se forman cuando la relacidén entre los radios
de A y B es menor que 1,2. En el caso de los metales de transicién

esta relacibn se encuentra entre 1,06 vy 1,40.

En la fiqura 5.1. se muestra la lInea que indica los
radios de los dtomos favorecidos. Algunos elementos cuyos radios
atébmicos estdn pr6ximos a esta linea no forman aleaciones con el
hierro (Li, Mg, Cd, Hg) por razones que se discutirin m&s adelante.
Los restantes metales tienen fases de LAVES por ejemplo: TiFez,
NbFeZ, TeFez,

ZrFez, UFe2 similar a MgCuZ.

similares a la estructura del Manz, mientrds qud
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5.2. FACTOR ELECTROQUIMICO:

El factor tamafio es condicibn necesaria pero no sufi
ciente. Dos elementos deben tener también un cardcter electro
quimico semejante, ya que si uno es mucho més electropositivo
que el otro, tenderin a formar fases intermedias o compuestos
intermet&licos. En la Figura 5.2. se representa la electronega

tividad de PAULING para los distintos elementos.

>

3%

Dga
ze
o

ol ]
°

Electroneqativity

FIG. 5.2.ELECTRONEGATIVIDADES DE LOS ELEMENTOS.

La presencia de un elemento con factor elect:roquimico
alto origina una tendencia ibnica en el tipo de unién. El1 efec
to sobre la forma del diagrama de equilibrio depende de la po-
sici6n del elemento electronegativo en la tabla peritdica. Si
el elemento se encuentra al final de la tabla peribdica hay
una tendencia a completar los octetos electbdnicos por transfe-
rencia o por comparticibén, lo cual se traduce en la formacibn
de compuestos estables, cuya existencia reduce la solucibn s6li
da primaria. Este efecto es encontrado en aleaciones de Fe con
P, As, S, Se y Te.
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5.3. CONCENTRACION ELECTRONICA:

HUME-ROTHERY encuentra que el limite de solubilidad
ocurre aproximadamente a la misma concentracion electrdnica de

aprox imadamente 1,4 electrones de Valencia por dtomo de la red.

El caso extremo de solubilidad s6lida extendida se da
cuando ademds de las condiciones expuestas en los puntos anterio

res, ambos metales cristalizan con la misma estructurec.

5.4. EFECTO DE LOS ALEANTES EN ALEACIONES DE HIERRO-CARBONO:

Es imposible en este apunte incluir todos los efectos
que producen los aleantes en las aleaciones de Fe-C. Sin embar-
go puede realizarse una clasificacibn general de acuerdo a las
modificaciones que se realizan sobre el diagrama de fase del Fe-

C con el agregado de aleantes.
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FIG.5.3. CLASIFICACION DE LOS DIAGRAMAS DE FASE DE ALEACIONES DE Fe.
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CLASE 1: CAMPO yABIERTO (Figura 5.3.a)

Aigunos elementos agregados al FFe-c modifican un dia-
grama de fases abriendo la zona correspondiente a la austenita,
suprimiendo en algunos casos totalmente la fase o hasta tempera-
tura ambiente. Los elementos con estas caracteristicas son: Ni,
Mn, Co, To, Rn, Pd, Re, Ir, de los cuales el Ni y Mn son muy

utilizados en la obtencifn de aceros austeniticos.

CLASE 2: CAMPO y EXPANDIDO (Figura 5.3.b).

El C y el N son los dos elementos m&s importantes en
la extensibn de la zonay . El1 Cu, Zn y Au tienen un efecto si-

milar pero su utilidad es limitada.

En estas dos clases , campo abierto y expandido, la
elevacibn del punto A4 (62y ) puede ser suficiente como para
producir una reaccidn peritéctica §+ L 2y caso Fe-C. Para el
campo expandido con solubilidad restringida en puede formar

se un eutéctico ejemplo Fe-C.

Finalmente, en aquellos casos de Yy expand:ido en que
disminuye la solubilidad con la temperatura puede dar lugar a una
descomposicibén eutectoidea y -+ a +yx, donde la naturaleza de la
segunda fase s6lida X, depende del sistema considerado.

CLASE J: CAMPOy CERRADO (Figuza 5.3.0).

Muchos elementos aleantes del Fe restringen la zonavy ,
originando una finica zona (b.c.c.) ferritica hasta temperaturas
elevadas. Aleaciones con estas caracteristica pierden las propie
dades que le confieren los tratamientos térmicos que involucran

transformaciones y /a .

El Ssi, Al, Be, P, son algunos de los elementos que in

fluyen en este sentido, junto al Ti, V, Mo y Cr.

CLASE 4: CAMPO Y RESTRINGIDO (Figura 5.3.d).

El boro es el elemento més significativo en este grupo,
junto con los elementos que forman carburo tales como Ta, Nb, %r,

HE. En este caso el lazo y esti fuertemente contraido.
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Los distintos comportamientos, presentados en las
cuatro clases anteriores, pueden ser descriptos por la expre-
si6n desarrollada por ZENER-ANDREWS. Si Ca y Cy son las concentra
ciones de los elementos en las fases a y y se verifica la siguien
te expresidn:

H

Co _ 5 oRT o 1, Ca. __AH

Donde B es una constante y AH el cambio de entalpia (calor absor
bido por unidad de soluto en fase ymenos calor absorbido por uni-

dad de soluto disuelto en fase o, AH = Hy - Ha)

Para la formacibén de ferrita Ha < Hy. H> O

Para la formacibn de austenita Ha>..H AH< O

Con este simple tratamiento se obtienen dos tipos de

diagrama de equilibrio dependiendo del signo de AH.

Como se observa en la Figura 5.4.

a (6) o"’T B
A‘ —a
I// T
//,’/
H r
\\\1\\\ 4 H negative
Aai i g
| a a+r . _
- P Fe
(a) (b)

FIG. 5.4. DOS DIAGRAMAS DE FASE BASICOS.

Téngase en cuenta que una es la imagen especular de
la otra. En la Figura 5.5. se observan los "histogramas" que
dan los valores de AH para elementos ferritisantes © austenizan

tes.
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FIG. 5.5. CAPACIDAD RELATIVA DE ELEMENTOS ALEANTES COMO:

a) FORMADORES DE FERRITA.

) FORMADORLES DE AUSTENITA.

EFECTOS DE ELEMENTOS DE ALEACICN EN LOS ACEROS:

Para aceros al carboro, que en general contienen impu
rezas y elementos de baja aleacibébn como 0,3 a 1,4 Mn y 0,15 a
50 de Si, se considera como sistema de equilibrio, el sistema
Fe-C adecuadamente modificado. El mismo procedimiento se utiliza
para aceros que contienen otros elementos en baja aleacibén (menos

del 5% total de elementos alear.tes).

La adicién de todo nuevo componente aumenta el grado de
libertad del sistema y multiplica los estados metaestables del

mismo, dando lugar a la existencia de zonas polif&sicas complejas.

En general, excepto cuando se trata de considerar tipos
de carburos, es una simplificaci6n adecuada describir el sistema
por el binario Fe-C modificado. La modificacién en gsneral se

pone en evidencia al efectuar cortes a composicidn constante del
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elementos en adicibn y visualizer como es modificada la zona y .

Veremos a continuacién como se van modificando los
diagramas de equilibrio con las adiciones. Fundamentalmente el

campo Yy la composicibén y temperatura eutectoidea. Figura 5.6.
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1300t/ 1°

Temperature (°C)
53
Temperature (°C)

700 J 700 ! e I J
0 05 10 15 20 0 05 10 15 20
Waeight % C Waight % C
(8) (b)

FIG. 5.6. EFECTO DE LOS ELEMENTOS ALEANTES SOBRE LA FASE Yy
a) TITANIO - b) CROMO.

5.5. EL EFECTO DE LOS ELEMENTOS ALEANTES SOBRE LA CINETICA DE
LA TRANSFORMACION y / a:

EFECTO DE LOS ALEANTES SOBRE LA REACCION FERRITICA:

Dos modos bi&sicos diferentes de crecimiento de la fe
rrita pre-eutectoide en austenita han sido observado en alea-

ciones Fe-c-x. Los modos son:

1) Crecimiento con particibn (separacién) del elemento

aleante x entre las fases oy y en condiciones de equilibrio
local.

2) Crecimiento sin particibn (separacif6n) de x entre

ay Y.
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En el primer caso la ferrita crece a baja velocidad
determinada por la difusividad del elemento aleante x en la
fase y. Este comportamiento es sensible a la composicidn de
la aleaci6bn. La aleacibn Fe-1,3 at % C - 3,2at% Mn muestra una
separacién de Mn a 742°C mientr&s que Fe-1,0 at% C - 1,5 at %
Mn muestra una scparacién del mangancso a 725°C, Alcecaciones en
las cuales x es Ni o Pt también presenta separacibn a tempera-

turags mis clevadas.

El caso que no presenta separacibn es m&s comn. Este
modo involucra una estrecha zona enriquecida o empobrecida

dependiendo de que x sea un estabilizador y o a.

AARONSON y DOMIAN encontraron que este efecto ocurre
en aleaciones en las cuales x es: Si, Mo, Co, Al, Cr y Cu para
todas las temperaturas investigadas. Es importante destacar
que los elementos que producen una fuerte, estabilizacibén de
la fase y Ni, Mn, Pt son los mismos y los finicos que producen

separaci6bn de la fase y .

En el régimen de no scparaci®6n se observa una velo-
cidad de crecimiento relativamente alta determinada por la difu
sividad del carbono que es varios 6rdenes de magnitud mayor que
la de los otros aleantes. Sin embargo se observa que en aleacio
nes de Fe-c-x ferriticas el crecimiento puede ser lento compa-
rando con aleaciones s6lo de Fe-C. Esto es observado en la

Figura 5.7.

La explicacibn de este resultado radica en que la inter
fase a / ycolecta dtomos x durante la transformacién los que re

trasan el crecimiento.
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FIG. 5.7. - EFECTO DEL Mn y Mo SOBRE LA CINETICA DE LA REAC-
CION FERRITICA.

EFECTO DE LOS ALEANTES SOBRE LA REACCION PERLITICA:

La transformacibn perlftica es una reaccidbn tipica de
nucleacibén y crecimientc, que bajo apropiadas condiciones ex-
perimentales puede determinar la velocidad de nucleacibn & y la
velocidad de crecimiento G. Los trabajos de MEHL y colaborado-
res mostraron que muchos aleantes reducen ambas velocidades
Gy &. Por cjemplo el Mo en los aceros de composicitn cutec-
toide reduce ambas velocidades G y ﬁ, el Niguel ejerce un

comportamiento similar.

La velocidad de crecimiento G es una funci6tn de la con
centracibn atémica del elemento aleante en la mayorfa de lcs

aceros como se observa en la Figura 5.8.
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FIG. 5.8.- EFECTO DE LOS ALEANTES SOBRE LA VELOCIDAD DE CRE-
CIMIENTO DE LA PERLITA EN EL RANGO DE 550°c- 700°C.

El cambio en la pendiente del acero al Mo fue expli
cado por la sustitucibn de la cementita por un carburo rico
en Mo. Ciertos elementos notables por ejemplo Co, incrementa
ambas velocidades & y G de la reaccibn perlitica. La velocidad
de crecimiento de la perlita modular a 650°C en aceros al Co

son comparables con otros aceros libres de Co. Figura 5.9.
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FIG. 5.9. - CRECIMIENTO DE LA PERLITA Y EL % Co.

Trabajos recientes en aceros al cromo muestran que la
adicibn de 1% Cr a un acero eutectoide baja la velocidad de
crecimiento de la perlita. Generalmente la curva - C de la
transformacibn perlitica serd desplazada hacia tiempos mayores

con el incremento de aleantes.

=

5.6. CAMBIOS ESTRUCTURALLES PRODUCIDOS POR EL AGREGADO DE ALEAN-
TES:

El agregado de elcmentos aleantes al Fe-C tales como
el niquel, silicio y manganeso, los cuales no forman carburos
y por lo tanto no compiten con la cementita no alteran basica-

mente la microestructura formada después de la transformaci®n.

En cambio cuando se agregan elementos fuertes forma-
dores de carburos como el molibdeno, cromo y tungsteno la cemen
tita puede ser reemplazada por carburos complejos a menudo con
baja concentraci6n de los aleantes. Los elementos mi&s fuertes
formadores de carburos, como el niobio, titanio y vanadio
pueden formar carburos cuando se agregan en concentraciones meno

res que 0,1% en peso.
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Luego es de esperar que el agregado de estos alean-
tes produzca importantes cambios microestructurales en el ace-
ro, sc¢ ha visto como la diferencia de solubilidad  del carbono
en austenita y en ferrita controla la formaci6n de la ferrita/
cementita. Esto se debe a que la solubilidad de la cementita
en austenita es mucho mayor que en la ferrita lo que hace po-
sible.redistribuir la cementita pues entra en solucibn permi-
tiendo que la transformacién que tenga lugar sea la ferrita y

cementita.

Si se examina de la misma manera todos los carburos y
nitruros complejos se encuentra que son mucho menos solubles

en austenita que en cementita.

En la Figura 5.10. se observa la solubilidad de car-
buros y nitruros en funci6én de 1/T. Los carburos de cromo y
molibdeno no fueron incluidos pero su solubilidad es mucho

mayor en la austenita que los otros carburos.

Esta informacién juntamente con el conocimiento préc-
tico sobre aceros aleados, indica que para concentraciones
mayores de 0,25 % en peso se forman carburos en exceso que no
pueden disolverse en la austenita a las mas altas temperaturas

de disoluci6n.

Para el vanadio el limite superior es de 1 o 2 % en
peso y para el molibdeno 5% en peso. El cromo es el que tiene
mis alto limite de solubilidad. En todo este andlisis se supo
ne que el carbono presente es suficiente para combinarse con
los elementos aleantes, sino el exceso de elementos met&licos
entra en soluci6n s6lida tanto en la austenita como en la ferrl

ta.
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5.6.1. FERRITA/CARBUROS COMPLEJOS:

Los aceros que contienen fuertes formadores de car-
buros transforman de austenita a ferrita de la misma forma

que lo hacen los aceros que contienen niquel o solicio.

De cualquier modo, los formadores de carburos res-
tringen substancialmente el bucle y de tal forma que la compo
sicibn eutéctica es deprimida a muy bajos contenidos de carbo

no y a altas temperaturas de transformacifn.
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El resultado de todo esto es que la perlita puede
desaparecer totalmente de la microestructura transformada,
la cual tiene ahora muy diferentes estructuras ferrita/carbu
ros, usualmente con una distribuci6én mucho més fina que la

de la perlita.

Aparte de los carburos complejos-perlita, hallados
particularmente en aceros de alto cromo, hay tres morfologfas
de carburos complejos asociados Intimamente con la fervita en
¢l rango de temperaturas de transformacibébn en el cual el acero

al carbono forma estructuras ferriticas/perliticas.

-Crecimiento continuo de fibras o placas: Los carburos com-

plejos pueden formar finas fibras o placas que crecen norma-
les a la interfase vy / a y continfian creciendo cuando la in-
terface avanza formando agregados fibrosos de carburos y fe-

rrita.

-Nucleacibn repetitiva (precipitacibén en la interface): En

este caso los carburos tienen generalmente forma de placas
o varillas nucleando en la interfase y /a cuando esta se mueve
a una nueva posicibn donde el ciclo de nucleacibn se repite,

esta repeticibn puede tener lugar muchos cientos de veces.

~Nucleaci6bn en errita sobresatudada: In aceros microaleados,

donde estdn presentes fuertes formadores de carburos, en con-
centraciones menores que 0,1% en peso, es posible obtener a me
nudo ferrita en una condicibn sobresaturada con muy pocos o

sin carburos precipitados durante la transformacibn v/a .

Durante la transformacién los posibles carburos pre-
cipitados en los nuevos granos de ferrita lo hacen usualmente

en dislocaciones.

Por lo tanto la microestructura de estos aceros puede
ser muy compleja y la completa observacidn de la misma se rea-
liza utilizando técnicas de microscopfa electr6nica de trans-

misién.
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Iin general la morfologfa fibrosa representa una aproxi
macibn cercana a la estructura de equilibrio, esto ocurre fun-
damentalmente en los aceros transformados lentamente.

En cambio la precipitacién en interfaces y en dislo-
caciones ocurre con menos frecuencia y en los aceros transfor

mados rapidamente, donde hay una alta energfa de activacién,

como por ejemplo los microaledos.

5.6.2. FIBRAS Y PLACAS DE CARBUROS COMPLEJOS:

Una clara analegia con la perlita se encuentra cuando
los carburos complejo en forma de placas, forman mdulos asocia

dos con la ferrita.

stos mOdulos perlfticos son hallados a  menudo a tem
peraturas justo por debajo de la temperatura Ael en aceros gque
son transformados lentamente. Por ejemplo esta estructura se
encuentra en aceros al cromo con cromo entre 4 y 12 % con una
cristalograffa andloga a la de la cementita/perlita. Sin embargo
hay diferencia en los detalles, pues la estructura cristalina
de los carburos, por ejemplo Cr7C3 es hexagonal y el cxé§%
es cGbico complejo.

La estructura formada en este caso es relativamente
gruesa, pero fina comparada con la perlita formada en las mis
mas condiciones, pues esta depende de la particidén de los ele-
mentos, por ejemplo el cromo entre los carburos y la ferrita.
Para que esto ocurra el espacio interlaminar debe ser mucho

menor que el existente en el caso del Fe-C.

A baja temperatura la morfologia de placas es reempla
zada por agregados fibrosos, en aceros con alto cromo las pla-
cas de Cr23C6 pueden ser reemplazados por finas fibras de carbu-

(]

ros de usualmente 500 A de di&metro.

En aceros con 4% de molibdeno, transformados en el ran
go de 850 - 600°C, la morfologia dominante son agregados de car

buros fibrosos y ferrita en la cual las fibras Mo2 C varian en
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tre 100 y 300 R de di&metro.

La longitud de estas fibras est& determinada por el
tamano de las colonias que pueden llegar a tener hasta 10 mi-

crones, sin ramificaciones o con muy pocas.

Una morfologfa similar, aunquce con menor importancia,
se observa en los aceros con tungsteno, titanio, vanadio y
niobio.

Es de destacar que los carburos fibrosos est&n en ge-

neral asociados a interfaces planas.

5.6.3. PRECIPITACION EN INTERFASES:

Hemos visto que esta precipitacibn se produce perio-

dicamente en la interfase durante la transformaciOn.

Las particulas precipitadas forman bandas casi para-
lelas a la intefase y siguen la direccibn de esta ain cuando
cambia bruscamente de direcci6n. Una de las caracteristicas
mds frecuentes es el desarrollo de una de las variantes W.,
por ejemplo placas de VC en una regi6n particular con solo
una variante de plano de h&bito, por ejemplo paralelo a la
interfase. La nucleacién de carburos ocurre normalmente en
zonas de baja energia interfacial, antes que en zonas de ra-

pido movimiento y alta energia.

La necesidad del movimiento de escalones en la inter-
fase y/a estd en contraposiciébn con el crecimiento de carburos
en forma de fibras. Si los escalones se mueven a lo largo de
la interfase se detiene el crecimiento de los carburos fibro-
sos y son reemplazados por una precipitaci6én interfacial, donde
¢l cspaciado entre estas bandas depende de la temperatura y la
composicifn, cuando la temperatura disminuye el espaciado entre

bandas es menor.

En aceros al Ti y Nb, donde la transformacibn es muy

répida, la separacibdn entre las bandas es muy fina.
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Si la transformaci6bn es mis lenta como en el caso
de los aceros con Ni y Mn, hay una mayor dispersién en la

precipitacién.

5.6.4. NUCLEACION EN FERRITA SOBRESATURADA:

Hemos visto que la ferrita puede tener diferentes
morfologias dependiendo de la temperatura de transformacidn.
A alta temperatura se forman granos equiaxiados en los bordes

de la austenita y el carbono difunde desde la austenita.

Ikn aceros aleados, por ejemplo de bajo vanadio, hay
evidencias de partici6bn de los elementos de aleacifn, como re-
sultado de esto no se forman carburos aleados en la ferrita,

la cual es pre-eutectoide.

A bajas temperaturas la ferrita es todavia equiaxiada
pero los carburos se forman al mismo tiempo como precipitacibn
en interfases o como fibras. Si la temperatura es md&s baja afn
la ferrita adopta la forma de W, como en el caso del Fe-C. Por
lo tanto esta ferrita puede estar sobresaturada y se coloca
un corto tiempo a la temperatura de transformacién se produce

la precipitaci6ébn de los carburos en dislocaciones.
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CAPITULO_VI

TRANSPORMACTON MARTENS 111 CA

6.1. INTRODUCCION:

Si una pieza de acero es calentada hasta la temperatu
ra de austenitizacidbn y luego enfriada rapidamente se produce
la formacidén de martensita, una estructura mds dura que la per-
lita en la cual el carbono, en solucidn sdlida en la austenita,

permanece en solucidn en la nueva fase.

En general, cuando un acero al carbono llevado a la
temperatura de austenitizacidn, es sometido por brusco enfria-
miento  a transformaciones isotérmicas a temperaturas sucesiva-
mente mds bajas, los productos de reaccibn son conocidos con

los nombres des

pPerlita »Bainita Superior - Bainita Inferior » Marten-

sita * Austenita Retenida.

De estas estructuras, la bainita superior e inferior
son mezclas de ferrita y carburo de hierro cuya formacibn seré
discutida en el Capitulo VII. Respecto a la austenita cretenida,
su contenido se incrementa con la concentracién de carbono en
los aceros no aleados. El niquel o el manganeso aumentan rapida
mente la proporcidn de austenita retenida, llegando a obtenerse
estructuras totalmente austeniticas al temple, en algunos aceros

aleados.

G.2. CARACTERISTICAS DE LA REACCION MARTENSITICA:

La transformacibn martensitica se encuentra tanto en
aleaciones ferrosas como no ferrosas y en general, una defini-
cién de tal transformacibén puede hacerse como aquella que satis

face las siguientes condiciones:
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l.- La transformacidn ocurre sin cambio en la composicidn:
un tomo individual no se mueve mis de una distancia
atémica. Esto implica que la transformacibén es sin difu-

sidn.

2.- La transformacibn se realiza mediante una deformacibn de
corte en un vol@imen discreto de material. Para una dada
composicidén existe una definida y constante relacibn de
orientacibn entre las fases madre y producto. Esta defor-
macidén homogénea deja una interfase aproximadamente in--
variante sin rotacibn ni distorsibn. Este plano invarian

te de transformacidn es llamado plano de h&bito. La Figu-

ra 6.1. muestra algunas placas de martensita bien definidas

entre los trazos de los planos de hdbito de la transformacidn.

FIG. 6.1. MICROGRAFIAS DE PLACAS MARTENSITICA EN ACERO. a) PLA-
CAS INICIALES EN UN ACERO 7.97 Cr - 1.17 C . 200 X b) MUESTRA
EN GRAN PARTE TRANSFORMADA A MARTENSITA. ALEACION Fe-Ni 500 X.

La caracteristica de transformacién de corte queda en e
videncia al realizarse la misma en una probeta con la superficie

previamente rayada, como se aprecia en la Figura 6.2.
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PIG. 6.2. Fe-30.5 Ni-0.3 C. CONTRASTE DE INTERFERENCIA NOMANSKI

650 X.

Esto puede ser interpretado segflin el esquema de la

Figura 6.3.: ABCDLMNO representa una placa de martensita que

encuentra en su transformacibn

6.3. DEFORMACION PRODUCIDA DU-
RANTE LA FORMACION DE UNA PLA-
CA DE MARTENSITA.

la superficie plana EFGH de la

muestra y produce una super-
ficie plana sesgada entre las
lfneas AB y CD: una lfnea recta
5S8'  trazada previamente en

EFGH, es quebrada en tres sec-
ciones rectilfneas: ST, TT' y
T'S'. La transformacién es de
corte en el plano invariante

ABML (o el plano paralelo DCNO)
junto con una expansién o contrac

cién normal a ese plano.



3.- La interfase martensita-matriz es de deslizamiento y proba
blemente consiste en un arreglo de dislocaciones. Esto es con-
sistente con el hecho de que estén involucradas deformaciones
de corte. lLa interfase se puede mover a gran velocidad en un
amplio rango de temperaturas y su movimiento puede ser ayuda-

do o inhibido por deformaciones el&sticas o pl&sticas.

4.- La martensita comienza su formacidn a una temperatura parti-
cular Mg de enfriamiento y la cantidad formada depende de cuan-
to desciende la temperatura respecto de Mg. Un esquema como se

muestra en la Figura 6.4. puede ser obtenido si se representa
X

e ——
M, M,
Temperature

FIG. 6.4. FRACCION TRANSFORMADA, X, Vs. T. TAMBIEN ESTAN DEFI-
NIDAS Mg Y Mf.

la fraccidn transformada X en funcidén de la temperatura de tem
ple. Debajo de la temperatura Mg , no se forma mé&s mertensita,
aGn cuando la matriz austenitica no halla sido totalmente trans

formada.

5.- La deformacibn pléstica a cnalquier temperatura debajo de

Mg , incrementa la cantidad de martensita formada. La deforma-
c16n de una fase inestable a temperaturas mayores pel o cercanas

a Mg , puede ocasionar la nucleicibn y crecimiento de una fase
martensitica. Esto ocurre hasta una temperatura llamcda Mg, la m&s

elevada en la que la transformacién por deformacibdn puede ocurrir.

6.- La fase martensitica formada a bajas temperaturas por enfria
miento es reversible a la fase de alta temperatura cvando se ca

lienta bien por encima de Mg, siempre que no exista una reaccibn
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de precipitacidén que cambie su composicién. La TFigura €.5.

4
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FIG. 6.5, RESISTENCIA Vg T PARA UNA ALEACION Fe 29% Ni ENFFRIA-
DA Y CALENTADA SEGUN EL CICLO INDICADO A UNA VELOCIDAD DE 5° C/
MIN.

muestra la variacidn de la resistencia de una aleacibn Fe-29%
Ni enfriada desde la temperatura elevada de austenitizacibn
hasta una temperatura bien por debajo de M, que es -30°C,

y lTucqgo vuclta a calentar. A 3907 ¢, la martensita bee comien
za o retranstormar on austenita fee. lsta temperatura de reapa
ricién de la austenita es designada como Ag. La deformacidn
pldstica de la martensita induce la reaccidn martensita > auste

nita a una temperatura Ad inferior a Ag.

La I"igura 6.5. muestra que la transformacibén austenita
? martensita para esa aleacidn, se produce en una u otra di-
reccibn enfriando o calentando respecto a una temperatura de al
rededor de 210°C. Esto implica que las fases fcc-yy bhcc- aestén

en equilibrio a una temperatura aproximada de 210°C.

6.3. CINETICA DE NUCLEACION Y CRECTMIENTO:

Como la transformacibdn martensitica es sin difusibn

la composicidén de ambas fases es fija y la energia libre de
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cada una depende s6lo de la temperatura. La Figura 6.6. repre
senta la energia libre de las fases y para la aleacidn Fe-29

% Ni, en funcibén de la temperatura. T, es la temperatura de

2000 |-
G’

1000 -

T,
(]

!
1

AGT™ at M,
T, '

- 1000

T

-2000 —

- 3000 |

~4000 |-

ergy, cai/mole

- 5000 |- i
6000 |— AG"™ at A,

- 7000 T T (e

~ 8000 - T,

“lu

rree en

-9000 |-

-1),000 {—

‘ A J i l A J I | .
200 400 600 800 1000

-11,000 -

Temperature, °K

FIG. 6.6. GRAFICO DE G* y G’ Vs T PARA UNA ALEACION Fe 29% Ni

equilibrio en la cual Ga'= GY (la prima utilizada en o pone
énfasis en el hecho de que esta fase tiene la misma composicidbn
que Y, distintaalafase ade equilibrio). Tg - Ms e¢s el sobre-
enfriamiento necesario para una transformacibn esporntinea yr>a'.
mientras que Ag - T, e¢s el sobre calentamiento requerido para

la transformacidn esponténea o“»y .

Para relacionar Ja transformacidén martensitica y-o'
de esta aleacibn Fe-Ni, a las reacciones que involucran difu-
sién de largo alcance, que~ ocurren a pequenas AT, consideremos
la porcién del diagrama dc fase Fe-Ni ilustrada en ‘'a I'igura
6.l
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FIG. 6.7. LAS LINEAS PUNTEADAS MUESTRAN EIL CAMPO X + Y DEL

ANGULO RICO EN Fe DEL DIAGRAMA Fe-Ni. LAS LINEAS SOLIDAS MUES
TRAN Ag Y Mg.

Cuatro temperaturas estdn indicadas a la derecha
del diagrama. Las energias libre de las fases ay vy esi&n dadas

como una funcibn de la composicibn para esas temperaturas en
la Figura 6.8.
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'
A Ty = Ty es ¢ =g (punto C.
La transformacibén y-a puede ocurrir
martensiticamente solo por debajo

de To - A la temperatura T:, el des

censo de la energia libre que acompa
na la transformacidén martensitica,

es proporcional a D-D'.

A la temperatura T3 la austenita

puede transformar en ferrita de una

energy. ca! —:

composicibén muy diferente. Esto re-

rree

quiere una difusibn de largo alcance

del niquel

Las temperaturas Mg y Ag esté&n dibu

jadas en el diagrama de fase de la Fi

' gura 6.7. para mostrar su variacibn
) - . . 1

D20 i A A con la composicién. La 1lfnea 5w (Mg +
Fe D" X a/oNi Ni

Ag) es una buena aproximacibn de la

FIG. 6.8. GRAFICOS ESQUE - temperatura de equilibrio Tg,

MATICOS DE Gcc) PARA UNA Una discusién similar puede ser esta
ALEACION Fe 29% Ni Tj... blecida en principio, para cualquier
14 BESTAN INDICADAS EN LA sistema de multicomponenies que trans
FIGURA 6.7. forme martensfiticamente.

La Figura 6.9. muestra el campo de la fase %?Ydel sistema Fe - C.

La linea que indica la temperatura Mg se encuentra por
debajo y aproximadamente paralela a la linea de T,, en la cual
y-a!
AG = 0.

Debido a la relativamente rdpida difusién del carbono en
la austenita a la temperatura Mg, el carburo comienza a preci-

pitar tan pronto como la austenita transforma en martensita.

Este hecho cambia la composicifbn de o y es luego
imposible observar una Ag para la transformacibn inversa o'-y

en calentamiento, ya que la fase metaestable o' se descompone
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FIG. 6.9. CAMPO a+y DEL DIAGRAMA Fe-C

en o+ carburo.

Las teorias sobre la nucleacibn martensftica se funda-
mentan en el crecimiento inicial de un embrifn martensitico.
Estos embriones se postula que tienen una interfase semicohe-
rente con la austenita, consistente en un arreglo de lazos de
dislocaciones paralelas, como se muestra en la Figura 6.10.

Estos lazos consisten principalmente en dislocaciones

de hélice que se cierran mediante pequefios tramos de disloca-
ciones de borde.

El crecimiento tiene lugar mediante la expansién de los
lazos en las direcciones <110> vy <225> y la nucleacibén de nue-
vos lazos en la direccidn <554>.
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FIG. 6.10. MODELO DE KNAPP Y DEHLINGER DE LOS EMBRIONES
DE MARTENSITA.

La generacién en el material de un embribén de estas
caracterfsticas es motivo de discusidn. Algunas teorias han
supuesto que los embriones se encuentran "condensados" desde
una elevada temperatura, previa a la transformacidn, donde
la activacibn té&rmica es més efectiva. Reclentemente OLSON
y COHEN desarrollaron una nueva teorfa de nucleacifén donde
se postula que los embriones se forman a la temperatura de trans
formacidn, como una secuencia de fases. En el primero de ellos,
para una muy pedquefia particula, no se requiere la condicién de
plano invariante y est& dominado por el campo de deformacidbn
de un defecto existente. Un razonable orden para estos pasos,
por analogia con otras transformaciones de fase, son aquellos
que conducen a la particula de un estado de méxima a minima
coherencia. El primer paso para la nucleacién (el m8s coherente)
es entonces el de falla en los planos compactos de la matriz
a partir de un defecto existente. Las fases subsiguientes tie-
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nen lugar de modo tal de dejar el plano fallado sin rotar.

Una descripcién de esta teorfa para el caso mis simple
de una transformaci6n martensitica fcc »hcp (martensita e) se
realiza a continuacibén. Otras transformaciones, como fcc-+ bcc
gue, desde un punto de vista cristalogrdfico son mis compleijas,
conducen a resultados similares aplicando el mecanismo general

que se detalla.

Identificamos la estructura constituida por una falla
particular utilizando la siguiente regla: si el movimiento de
una dislocacién por un n@mero x de planos produce una estruc-
tura de volimen, luego m de tales dislocaciones con su propio
espaciado, produce un embrifn de la misma estructura con un

espesor n = mx planos.

C A 8
B C A
A 8 c
¢ A o088
8 TP N T R
A A e ]
c c c
2] 3] B
A A A
(a) (b) (c!
Normal FCC Intrinsic Extrinsic
Stacking Fault Fault

FIG. 6.11. SECUENCIA DE APILAMIENTO DE LOS PLANOS COMPACTOS
EN UNA ESTRUCTURA fcc FALLADA.

La Figura 6.11. esquematiza una falla de apilamiento
en la red fcc: (a) representa el apilamiento normal ABC de los
planos compactos, (b) y (c) indican la secuencia de apilamiento
para las fallas intrinseca y extrinseca respectivamente. La
falla intrinseca puede ser formada por el movimiento de una
dislocacibn parcial de SHOCKLEY sobre el plano compacto, mien

1249



trés que el movimiento de tal dislocacibn sobre los segundos
planos produce un cristal hcp en volGmen. Asf una falla in-
trinseca es un embrién hcp, con dos planos de espesor (n = 2).
De la misma forma una falla extrinseca puede ser generada por
el movimiento de dislocaciones parciales de SHOCKLEY sobre dos
planos compactos consecutivos. £l movimiento de tales disloca-
ciones sobre todos los planos compactos produce una macla fcc.
Se puede concluir que una falla extrfnseca es un embribn de

macla de dos planos de espesor (n = 2).

Como en la teorfa de nucleacidn clé&sica, la energia
libre de tales embriones debe ser expresada en términos de la
diferencia de nergia libre gquimica entre la fase madre y pro-
ducto (8GY), una energia de deformacién (Ed) y una cierta ener
gia de superficie (o). La energfa de falla (y) expresada por
unidad de 4rea de la falla (en los planos fallados), para una
falla de n planos de espesor, puede ser escrita como:

y=no, (ac®+ %) + 2 o(n) [6.1.]

donde pp €8 la densidad de &tomos en un plano compacto, en moles
por unidad de &rea; ek Y Ed estin aquf definidos como cantida-
des molares y o(n) es la energia libre por unidad de &rea de la
interfase particula - matriz. En concordancia con la definicibn
de GIBBS, las cantidades molares ¢4 y Ed estdn referidas a
propiedades del voldmen y son independientes del tamano del

embribn (Ed debe depender de la forma pero no del tamano).

La ecuacibn [6.1.] predice luego que, bajo condiciones
donde lavariaci6én de energia en volGmen (ncd + Ed) es negativa,
la energfa de falla (y) decrecc con el crecimiento del espesor
de fallado (n). La variacién de energfa en voldmen ser& negati
va cuando la fuerza impulsora quimica ( —-AGq) sea mayor dque
la energfa de deformacidn (Ed); esto ocurrird debajo de TSOh
temperatura a la cual las estructuras madre y producto coheren

te tienen igual energia libre en voldmen.
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N3 >N2>ny

FIG. 6.12. REPRESENTACION ESQUEMATICA DE LA DEPENDENCIA
DE LA ENERGIA DE FALLA (y) CON LA TEMPERATURA, PARA TRES
EMBRIONES DE ESPESORES n3 >ns >nj.

La Figura 6.12. es una representacibén esquemitica
de la dependencia de la energia de falla con la temeperatu-
ra, para defectos de falla de varios espesores (n). A TCOh
todas las fallas tienen energia 20, pero las energias diver
gen cuando baja la temperatura, porque la energia de fallas de

mayor espesor decrece mis réipidamente.

OLSON y COHEN proponen la existencia de una situacién
de equilibrio entre 1la repulsibén de las dislocaciones parcia
les y una fuerza "atractiva" asociada con la energia de falla.
Cuando la temperatura desciende hasta hacer vy= 0, la repulsién
actuante entre dislocaciones causa que la separacién de equi-
librio crezca indefinidamente Yy el defecto se transforme en
inestable. Con un posterior descenso de la temperatura, la ener
gia de falla es negativa (y <0), contribuyendo con una fuerza
adicional a la separacién de las dislocaciones. Luego, para que
la transformacién se produzca, la energfa de falla debe ser
cero o negativa.
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La temperatura Mg seri determinada operacionalmente
por el defecto m&s grande que sea capaz de producir, en nGime
ro suficiente, una cantidad detectable de transformacién.

En este sentido, el tamafio del defecto, puede ser definido por
el pardmetro (n), es decir el n@mero de planos compactos en el
espesor de falla producido por la dislocacién del defecto. La
temperatura Mg asi definida, se muestra en la Figura 6.12: nj
corresponde al tamafio del defecto existente que produce una
cantidad dctectable de transformaci6n.

Cuando se aplica una deformaci6n pldstica mediante un
trabajo mecé&nico W, -la energfa libre quimica de la transforma-
cibn se modifica como

2G6* = 269 + w.
donde W = (1y,+ ¢e,) Vm

Vm es el voldmen molar de la aleacibn, 1 y ¢ las tensiones resuel
tas de corte y nommal al plano de h&bito Y Y Y eo.las componentes re
sueltas de deformacién de corte Yy normal, intrinseca a la trans
formacién.

T estimula en todos los casos la transformacién marten-
sitica, mientras que ¢ , adoptada como positiva en traccién, es
timula las transformaciones que expanden la red, e inhibe aque
llas que la contraen. Lo inverso ocurre cuando ¢ es de compre-

sién (negativa).

La expresibn [6.1.]queda entonces modificada con la apli

cacibn de un esfuerzo mecinico como:
* d
y=npA(AG + E) + 26 (n)

Cuando y= 0, esta expresién define la temperatura Md
como aquella que produce una cantidad detectable de martensita,

bajo un esfuerzo mec&nico determinado.
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6.4. ESTRUCTURA CRISTALINA DE LA MARTENSITA:

La martensita en los aceros al carbono, es una so-
lucidn sblida supersaturada de carbono en hierro, con una
estructura clGbica centrada tetragonal (bct), una forma dis
torcfonada de 1a bee del hioerro. La tetraqgonal idad, medfda
mediante la relacibn entre ejes cristalogrificos g, se incre

menta con el contenido en carbono:

g =1+ 0,045 % en peso de C.

El efecto del carbono intersticial en el parémetro
de red de la austenita y la martensita se muestra en la Figu-
ra 6.13.

st % C
0 095 190 2-85 380 475 570 6865
I T 1 I I |
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FIG. 6.13. EFECTO DEL C SOBRE LOS PARAMETROS DE LA AUSTENI-
TA Y LA MARTENSITA.
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Mientr&s el carbono intersticial expande la red fcc unifor-
memente, la red bcc sufre una expansién del pardmetro ¢ y una
contraccién del par&metro a, dando origen a una distorsibn te
tragonal. El carbono ocupa en ambas redes los intersticios
octaédrico que tienen 6 &tomos de hierro como prbximos ve
cinos. Estos &tomos forman, en la red fcc, un octaedro regu
lar que se distorsiona de manera completamente simétrica,
cuando el sitio intersticial es ocupado por un &tomo de car

pono. El caso de la red bct se ilustra en la Figura 6.14.

Fe stoms

C atoms

e 90

Octahedral
interstices

FIG. 6.14. MARTENSITA TETRAGONAL CENTRADA EN EL CUERPO.

Los &tomos de hierro no forman en este caso un octa-
edro regular siendo, en el diagrama que se ilustra, la dis
tancia entre &tomos de Fe, menor en la direccibn z que en
las direcciones X e y: un 4tomo de C alojado en un sitio
intersticial z produce una expansién de la red en la direc

ciébn 2, medida por el par8metro c paralelo a z.

La correspondencia entre las redes de la austenita
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y la martensita fue puesta en evidencia por BAIN, mostrando
que la celda unitaria tetragonal puede ser inscripta a par-

tir de dos celdas fcc, figura 6.15 a.

[001), [00%)4

t
|
|
|
I

(010) .-
| o~

/6_-_ ,}&/—-—-——— = [010),
L/// M 4\/)‘

(b)

FIG. 6.15 CORRESPONDENCIA ENTRE REDES PARA FORMACION DE MAR-
TENSITA A PARTIR DE AUSTENITA.

La Figura 6.15 b muestra la celda bct de la austenita
y la celda bct de la martensita. La distorcién o deformacibn
cristalina, involucrada en pasar de la austenita a la marten
sita, es la diferencia entre las dos celdas de la Figura 6.15
b (deformacibén de BAIN): una contraccibén de un 17% a lo largo
de [OOI]Y, correspondiente al eje c [001] , de la martensita
y una expansidén uniforme de un 12% en el plano (001)Y . Esta
correspondencia no implica un mecanismo para la transforma-

cibn de fase, ni predice un plano de h&bito o relacidbn de
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orientacibn: las deformaciones requeridas por la distorsibn
de BAIN son inconsistentes con los experimentos, que revelan
que el plano de hf&bito entre la austenita y la martensita,
permanece sin distorsibn durante la transformacién. Se hace
necesario entonces, postular un mecanismo que, teniendo en
cuenta la deformacién inhomogénea a la escala atémica (inva-
riante cristalina), explique la deformacidn homogénea con

plano invariante a la escala macroscdpica.

3

La deformacibn invariante cristalina inhomogénea se
supone, como se ha visto en 6.3., como el resultado del movi
miento de dislocaciones que produce una deformaci6n por des
lizamiento o maclado. Cualquiera de estos dos procesos efec
tuados a pequena escala pueden ser correspondido a deformacio

nes homogénea de plano invariante a escala macroscépica.

La Figura 6.16. muestra esquemiticamente los dos
tipos de deformacidn invariante cristalina que ocurren den-

tro de una placa de martensita.

Es de notar que el bloque de martensita formada ha
producido un plano sesgado en la superficie y que el plano de
h&bito se preserva mediante la acomodacién de finas placas
microscbébpicas generadas, ya sea por deslizamientc (Figura

6.16 a) o por maclado (Figura 6.16 b.)

Esta teoria ha sido confirmada en principio mediante
medidas cristalogr&ficas en las dos fase, pero la existencia
de una deformacién inhomogénea cristalina puede ser solamen

te establecida mediante la examinacién microscbdpica.
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FIG. 6.16. FORMACION DE MARTENSITA.

Observaciones efectuadas mediante microscopia 6Sptica
han revelado la existencia de l&minas de martensita que contienen
numerosas maclas muy finas (inferior a 1003) ordenadas en forma
paralela. La Figura 6.17. es un ejemplo de lo apuntado para el
caso de una aleacibn Fe - 32% Ni.
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FIG. 6.17. PLACAS DE MARTENSITA EN UNA ALEACION Fe 32% Ni.

En la misma se senalan dos placas de martensita
dentro de las cuales se pueden distinguir, en una zona central
el antiguo borde de grano austenitico y el relieve de una estruc
tura fina y uniforme constituida por maclas. FIxterior a este mi-
crocomponente la deformacibén cristalina invariante de la trans
formaci6n ocurre por deslizamicnto, seqgn pudo ser comprobado.
mediante microscopia electrbénica, en la que se midié una alta

densidad de dislocaciones (1012 a 1013 cm"z).

6.5. MORFOLOGIA DE LA MARTENSITA EN LOS ACEROS:

Las placas de martensita en los aceros no tienen ge-
neralmente lados paralelos, adoptando una forma lenticular como
resultado de restricciones en la matrfz, que se oponen al cam-
bio de forma asociada a la transformacién. Esta es una de las
razones que hacen dificil la identificacién de los planos de h&

bito en martensitas ferrosas.

La deformacibén por dislocaciones y por maclas son

los métodos alternativos mediante los cuales ocurre la deformaci6bn
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de corte (invariante cristalina) de la transformacibn. De estos
dos procesos de deformacibn, la tensibn critica resvelta de cor-
te para maclado es siempre mucho m&s alta que aquella necesaria

para el deslizamiento.

Luego debe esperarse que aquellos factores que ele-
van la tensibén de fluencia de la austenita y la martensita, in-
crementen el modo de deformacién por maclado. Las variables
m&s importantes son entonces: la concentracién de carbono; la
concentracién de elementos aleantes; la temperatura de la trans

formacidn; la velocidad de deformacibn.

Il aumento en la concentraci6tn de carbono vy aolutos
intersticiales, tanto como el descenso de Mg (provocado direc-
tamente por esos incrementos) y el incremento en la velocidad

de deformacibn, estimulan la transformacibn por maclado.

Asi la transicibn de deformacibén invariante de corte
por macla a aquella por deslizamiento que se muestra en las pla
cas de martensita de la Figura 6.17, puede ser razonada de la
manera siguiente: una aleacibn estable ferritica deformada a
baja velocidad y a temperatura ambiente por deslizamiento; a
baja temperatura y/o a mayores velocidades de deformacibn, esta
tiende cada vez mds a una deformacidn por maclado. La martensita
(ferrita) mostrada en la Figura 6.17. ha sido formada por un en
friamiento a muy bajas temperaturas. Toda primer placa de marten
sita es formada a alta velocidad y la deformacibn cristalina inva
riante ocurre por maclado. Luego la placa sigue creciendo, en
forma m&s lenta, cuando la aleacibn es llevada a la temperatura
ambiente y la deformacidén cristalina invariante es entonces gene

rada por deslizamiento.

De acuerdo a la concentracibén en carbono de los ace-
ros, se pueden distinguir tres grupos morfol6gicos de estructuras

martensiticas.
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6.5.1. MARTENSITA DE BAJO CARBONO (C <0,5 %)

Plano de hébito Il]]]v
Relacidn de orientacidn de KURDJUMOV SACHS:
[111]Y // [llOJa ; <0ll» /7 <11l>

Es referida como martensita de placa o listones

(lath martensite).

Este tipo de martensita se encuentra también en
. aceros de baja aleacibn. La morfologia es de listones alarga
dos no estrictamente planares, con un espesor de 0,5 pm (Fiqg
ra 6.18.a).

FIG. 6.18. ALEACION Fe 0,16 C - MARTENSITA FORMADA POR TEMPLA-
DO DESDE 1050°C. a) MICROGRAFIA OPTICA 95 X. b) MICROGRAFIA TEM.

Estidn agrupadas en paquetes con muy pequeno dngulo
. entre listones, si bien una minoria de ellos se separan en alto
i dngulo (Figura 5.10 b) En aceros al carbono los listones inter®
namente no estdn compuestos por micro maclas, mientras que estas
son frecuentes en aleaciones Fe-Ni. En estos aceros lo que se

encuentra es una alta densidad de madejas de dislocaciones.

6.5.2. MARTENSITA DE MEDIO CARBONO (0,5% <C <1,2%):

Plano de h&bito lZZSLY
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Relacidén de orientacidn de KURDJUMOV - SACHS.

Es referida como acicular o lenticular.

Su morfologia, mal llamada acicular, consiste en placas
lenticulares (Figura 6.19.), hecho que puede ser demostrado median
te la examinacibn de placas que interceptan dos superficies en
dngulo recto. En el rango de 0,5 - 1% de carbono, las agujas
pueden ser concurrentes con los listones martensiticos, pero a di
ferencia de estas, se forman de manera aislada en planos aproxi
mados a IZZS]Y y en distintas variantes dentro de una pequena re-
qibn del grano, dando como resultado una estructura muy compleja

(Figura 6.19.).

FFIG. 6.19. ALEACION Fe 0.8 C TEMPLADO DESDE 1100°C. a) MICROGRA-
FIA OPTICA 200 X . b) MICROGRAFIA TEM.

El fenbmeno de transformacibén repentina o por estalli
do (BURST), probablemente juega un rol importante en propagar
la transformacibén y la austenita retenida no es uniforme ni tan
eficientemente eliminada como en la martensita listonada de los

aceros de bajo carbono.

Los micro componentes de maclas se encuentran de manera
predominante en este tipo de martensita (Figura 6.19 b), las que
se forman a m&s bajas temperaturas M., en la medida de que el con

tenido en carbono aumente.
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6.5.3. MARTENSITA DE ALTO CARBONO (C >1,4%):

Plano de hébito [259WY
Relacidn de orientacidn de NISHIYAMA:
[111]Y /7 L110] i <112>  // <011,

Es referida como acicular o lenticular.

E1l cambio de plano de h&bito y de relacidn de orien
tacidn cuando el contenido en carbono es >1A4%, no es detecta-
ble por microscopia éptica ya que la morfologia permanece en pla
can lenticulares (ndividualen, que poscen una miclroestbruclura
densa de maclas. Las placas se forman por estallido que es, mu-
chas veces audible. La adicidén de elementos aleantes hace que
este tipo de transformacidn se observe para menores cantidades
de carbono, llegando en casos extremos a producirse, cOmo en la
aleacidn Fe 32% Ni de la Figura 6.17, en aleaciones libres de

carbono.

6.6. EFECTO DE LOS ELEMENTOS DE ALEACION:

Con excepcidén del cobalto y el aluminio, los elementos
aleantes en los aceros, bajan la temperatura Mg, siendo el carbo-
no y el nitrégeno largamente los mds activos. La Figura 6.20.
muestra el efecto del carbono en las temperaturas Mg y Mf. &e

puede ver que 1% de carbono baja Mg en mis de 300°C.

A 0,7 % C, la temperatura Mg es inferior a la tem-
peratura ambiente, por lo que aceros a partir de ese alto tenor
en carbono, templados en agua, contienen cantidades sustancia-
les de austenita retenida.

Existen diferentes ecuaciones empiricas que relacio
nan la influencia de los aleantes en la temperatura de transfor

macién Mg. Citaremos la de ANDREWS:

Mg (°C) = 539 - 423 (8 C) - 30,4 (¥Mn) - 17,7 (% Ni) - 12,1 (%Cr)
- 7,5 (% Mo).
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Temperature { °C)

FIG. 6.20. EFECTO DEL CARBONO SOBRE M. y M¢.

El nitrégeno, que no figura en esta férmula, tiene

un efecto similar al del carbono.

Los efectos de los elementos de aleacin en la
transformacibén austenita-martensita, ha sido originalmente desa
rrollada por ZENER mediante an§lisis termodindmico. La energia
libre para la austenita GY, en un sistema binario Fe-X puede
ser escrita como:

¢V = -x)6) +scl +qf [6.2.]
donde x es la fraccidn atbmica del elemento de aleacibn; Gge ’
Gl , las energias libres del Fe y el elemento M en fase y (dedu
cida para x si no existe en fcc); G& , la energia libre de la

mezcla.

Una ecuacidn similar se puede escribir para la e-
]
nergia libre de la martensita g% g, sustrayéndola de la ecua-
cibn [6.2.}, se obtiene el cambio de energia libre (fuerza impul

sora) para la reaccidn martensitica:
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y>ao o _ _ Y=o Yo y-o! "
AG (1 - %) AGEZ® + x AGY™%+ AGY 16.3.]
Suponiendo una solucibén sblida suficientemente diluida

]
es AG&+Q = 0. Ademé&s

Yo - gYro_ Yo
sG) AHY T S

donde AS es el cambio de entropia entre g Yv Y AH el cambio

de entalpia. También es:

AG1+G = RT en x g

donde x“ Y XY son las composiciones de o y y en equilibrio a ca
da temperatura. ZENER supone que esta Gltima expresibn se mantie
ne constante y que As;*a = 0. Por lo tanto, para un solucidn

ideal es:

'Y_’(X = == .Y—)O"
AHx RT en X o AHX

Y
De aqui, la fuerza impulsora de la reaccibn, expresa

da en la ecuacidn [6.3.] , puede ser escrita como:

] ]
yoa' o _ - Y=o Y>a |
AG (1 x) AGFe + x AHX [6.4.]

que puede ser calculada a partir de la determinacibn de AH;*“

y reemplazada en la f6rmula [6.1.] » en la cual, haciendo y = 0,
se obtiene la temperatura de transformacibén Mg. El valor de la
temperatura Tp, en la cual las fases gyy' tienen la misma energia .
libre: puede ser calculado igualmente en esta fdrmula haciendo
AGY7Y = 0,

Como se ha visto en el Capitulo V, los elementos de a
leacidén pueden expandir el lazo y(estabilizadores y), o contraer-
lo estimulando la formacién de o, lo que producird diferentes e-
fectos en AHXY+a' . Elementos que expanden el lazo Yy, hacen negati
vo este término bajando To’ mientras que los que estimulan la for

macidén de o, lo hacen positivo incrementando en consecuencia To-
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La Tabla 6.I. da los valores de AHl+a para algunos

elementos comunes de aleacibn.

X Cc N Mn Ni Cu Cr W Mo V Ti
AHL=Y

O mol=1) =339 —22.4 ~107 —84 —54 -50 +57 +57 +118 +377

TABLA 6.I. VALORES DE DIFERENCIA EN ENTOLPIA DEL ELEMENTO XEN
AUSTENITA (y) Y EN MARTENSITA (a') .

En ella hay algunas anomalias a lo senalado, por ejem
plo el cromo, que contrae el lazo vy, tiene un valor negativo,
sugiriendo que AH ha sido computado a partir de datos tomados

a muy baja temperatura.

COHEN y colaboradores, han obtenido datos sobre la
]
dependencia de A7cY7% con la temperatura para diversas aleacio-

nes Fe-C entre 0 y 1,1% de C, Figura 6.21.

To queda determinado por AG = 0. Se encontrd que la
AG a la temperatura de transformacién Mg cs, para estas alea-

ciones aproximadamente constante e igual a 1.250 J mol_l "

Sin embargo en aleaciones Fe-Ni, la fuerza impulsora

AG se incrementa con el contenido de Ni.
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FIG. 6.21. CAMBIO DE ENERGIA LIBRE PARA LA REACCION AUSTENITA-
MARTENSITA COMO FUNCION DE LA TEMPERATURA Y DEL CONTENIDO DE
CARBONO.

6.7. ESTABILIZACION DE LA AUSTENITA:

Una de las caracteristicas de la transformacibén marten
sitica en aceros comerciales es su carlcter atérmico. Esto sig
nifica que la fraccidén de martensita obtenida depende de la tem
peratura de transformacidén y no del tiempo. Cuando esa tempera-
tura se encuentra dentro del rango Mg a Mg, la fraccidn transforma
da quedard estabilizada y frente a nucvos descensos de la tempera
tura, serd necesario un nuevo incremento significativo de la

- . -+ g ;
fuerza impulsora AGY para que la transformacibn continfie, me
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diante el proceso habitual de germinacidén y crecimiento.

El grado de estabilizacibén de la austenita frente a
nuevas transformaciones isotérmicas puede ser estudiado de la

manera indicada en la Figura 6.22.

e o Direct transformation

70
o [ran<tormalion following:
\ stabihization

Mariensie,

60 |-

=50 -A40 - 30 -20 -10 0

Temparature, °C

6.22. PORCENTAJE DE MARTENSTTA FEN _UN _ACERO 0.96% C, 3% Mn,

0,5% Cr, 0,4% Si.

La curva A representa la fraccibén transformada por en
friamiento contfnuo. Si por el contrario, el enfriamiento es de
tenido por alglin periodo de tiempo tT y luego continuado, no
se forma mi&s martensita hasta que la austenita halla sido en-
friada una cantidad adicional de O grados. El par@metro O es una
indicacién del grado de estabilizacidén de la austenita. Se en-
cuentra que O se incrementa con el tiempo tT de mantenimiento
a la temperatura de transformacibén. Equivalentemente la cantidad

de martensita formada depende de la velocidad de enfriamiento.
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Cuando la martensita comienza a formarse nuevamente,
la Figura 6.22. indica que un 10% lo hace de manera instantanea
mediante un crecimiento cooperativo de placas y nucleacibn de

embriones por deformacidn.

En aceros de baja aleacidén, con Mg cercana a la tempe
ratura ambiente, la estabilizacién de la austenita ocurre solo
si contienen carbono y nitrb6geno.. Si no se encuentra alguno de
culons elementon intersticiales, Lo Formae ion de nuevon nucleos
de martensita es contfnua con el descenso de la temperatura

de transformacibn.

Este resultado sugiere la siguiente interpretacidn
del fendmeno de estabilizacibén: Al mantener la aleacibn duran-
te un cierto tiempo (en casos, tan breve como segundos), a una
temperatura en el rango Mg a Mg, se produce una relajacibn plés
tica (movimiento de dislocaciones) seguida de un anclado de las
dislocaciones interfaciales por 4tomos intersticiales, que fijan
l1a transformacidn. Para continuar el proceso, es necesario en-—
tonces un enfriamiento significativo O, que provea un A G adicio
nal, para desanclar las dislocaciones interfaciales o para pro

ducir nucvos cmbriones do transformacibn.

6.8. ENDURECIMIENTO MARTENS1TICO:

Comercialmente el mayor volimen de aceros tratados
termicamente son los aceros de baja aleacibn. Estos aceros
son apreciados por poseer una alta resistencia con un costo
relativo bajo y se aplican extensamente en componentes de auto

motores como ejes, engranajes de transmisidén, rb6tulas, etc.

Los m4s empleados de estos aceros figuran segin compo

sicidén, en la Tabla 6.II.
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c Mn Si Ni Cr Mo M, (°C) M, (°C)

Low-ulloy Steels

AISI—1340 0.43 1.6 0.30 325 260
—5140 042 0.7 0.16 0.93 330 270
—4140 0.37 0.77 0.15 0.98 0.21 340 270
—4340 042 0.78 0.24 1.80 0.8 0.33 280 210

Tool Sleels

AlISI—232 065 0.40 0.20 2.0 1.00 0.30 0.15v 220 40
—410 1.00 125 0.25 0.50 0.15v 0.5wW 190 40
—610 0.75 0.40 0.40 4.0 0.7 1.0v 18.0W 220 —-170

Maraging Sleels Co Mo Ti Al

18Ni(280) 003 0.10 0.10 18.5 9 5 0.7 0.1 300 230

1BNI(250) 003 010 0.10 18 8 5 0.4 0.1 300 230

18NI(200) 003 010 0.10 18 8.5 32 0.2 0.1 300 230

TABLA 6.II. PROPIEDADES DE ACEROS TRATABLES TERMICAMENTE.

La resistencia de la martensita formada en estos ace-
ros depende del contenido de carbono y nitr6geno. La Figura

6.23. muestra la notable variacién de la dureza o la resisten-

1,100 -
1.000 |-
Martensitic structure 65
900 - (quenched)
800
=160 4 -250
» 700 (&) £
- — -
: ? 3
£ 600 3 3
u ~50 & X
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°
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FIG. 6.23. DUREZA DE VARIOS PRODUCTOS DE TRANSFORMACION EN

ACEROS.
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cia a la traccién de la estructura martensitica con el conteni
do de carbono, y la gran diferencia respecto a la estructura
perlitica o de carburos esferoidizados, para el mismo conteni-
do en carbono. La dureza de la martensita es independiente de
la concentracidén de elementos sustitucionales de aleacidn. La
decitn de eston elementos reviste importancia sdlo en ol co-
rrimiento de la curva TTT, de la reaccibn perlfitica y bainiti-

ca hacia mayores tiempos.

La alta resistencia de la estructura martensitica debe
ser atribuida a las barreras creadas al movimiento de disloca-
ciones: la disposicidn de los listones martensiticos y la alta
densidad de madeja de dislocaciones O micro maclas con que estdn
compuestos, resultan formidables barreras al movimiento de dis-

locaciones.

por otro lado, el mecanismo por el cual el carbono en
solucidn en la martensita contribuye eficazmente al endurecimien
to, debe interpretarse a partir del hecho que los &tomos de car-
bono deforman ol cristal de la ferrita y csta deformacion pucde
sor aliviada por la redistribucibn de los 4tomos de carbono en el
campo de deformacibn de las dislocaciones. Esta redistribucibn
del carbono, reduce la energla de deformacibébn del sistema y pro-
duce por lo tanto, un vinculo entre dislocaciones y &tomos de
carbono, que requiere de mayores tensiones para deformar la es-

tructura.

Ademids de esta interaccidén con las dislocaciones, los
dtomos de carbono pueden formar colonias ordenadas (CLUSTERS)
o zonas de GUINIER-PRESTON, que endurecen de manera adicional

la estructura martensitica.

et os dos fendmenos que producen el endurecimiento mar
LonsTlico son los principales o senalar. Il primero ¢s o prepon
derante en aceros de baja aleacidén por poseer estos una estruc-
tura de madejas de dislocaciones. El seqgundo mecanismo, de orden

a gran distancia, es el principal en aceros de media aleacidn.



La Tabla 6.II. muestra igualmente algunos aceros para
herramientas (TOOL STEELS) y aceros MARAGING. Los aceros para
herramientas estdn altamente aleados y su precio es mucho ma-
yor que el de los aceros de baja aleacidén. La Mg estd por en-
cima de la temperatura ambiente, pero mg, a diferencia de los
aceros de baja aleacidén donde Mf es mayor que 200°C, puede lle
gar a temperaturas muy por debajo ce la ambiente, como en el caso
de la AISI-610. Esto significa que, en el templado a temperatu
ra ambiente, quedar&n fracciones importantes de austenita rete-
nida. Es practica en csos casos, relrigerar estas aleacionea

después del temple, con el fin de estabilizarlas.

Los aceros MARAGING no dependen del carbono para su
endurecimiento. Este ocurre, por la precipitacidn de NiBTi o)
NiaMo en la martensita durante el subsiguiente revenido o trata

miento de envejecimiento.

Asi, en estas aleaciones, no es necesario realizar en
friamientos rdpidos ya que Mg estd por encima de 300°C y Mg
estd en el orden de 200°C. Como no existen solutos intersticia
les la martensita es dlictil y puede ser maquinada sin dificul-
tad. Elevando luego la temperatura de 450°C a 500°C se forman
los precipitados y se nuclean a lo largo de las dislocaciones

producidas por la transformacidn martensftica.
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CAPITULO VII

TRANSFORMACION BAINITICA

7.1. INTRODUCCION:

La reaccibn bainitica ocurre en general en transfor
maciones isotérmicas, dentro del rango de 250 a 550°C, en la
que no se forma ni perlita, que ocurre a temperaturas méis ele
vadas, ni martensita, que se manifiesta a temperaturas mas
bajas. Pero, es de destacar que la bainita redne las propie-
dades de estas dos estructuras, presentando un aspecto de £1
nos listones de ferrita y cementita que le otorgan una dure

za intermedia a las otras dos fases.

La bainita se presenta frecuentemente en aceros alea
dos al ser templados para formar la reaccidn martensitica.
La velocidad de enfriamiento hacia el centro de una barra de
acero es mas lenta que en la superficie pudiendo dar origen a
reacciones bainiticas. Sin embargo, aceros de bajo carbono to
talmente bainiticos se han desarrollado con el empleo de 1/2%
Mo y pequenas concentraciones de boro, que permiten que la
bainita se forme sobre un amplio rango de temperaturas de en
friamiento. Otros controles de la reaccibn se obtienen median
te el uso de Ni, Cr y Mn que descienden la temperatura en la

que se produce la méxima velocidad de la reaccibén bainitica.

A medida que desciende la temperatura de transforma
cibn, para una velocidad de enfriamiento constante, la resis-
tencia del acero se incrementa de manera sustancial. Para una
serie de aceros con 0,2% C, la resistencia a la traccibn puede
variar entre 600 y 1200 MPa. Sin embargo este incremento es

acompanado por una pérdida en la ductilidad.

La ventaja préctica de estos aceros es que,con su re
lativo alto valor de resistencia y adecuada ductilidad, no ne
cesitan de tratamientos térmicos a posteriori. Estos aceros son
realmente soldables porque la bainita, a diferencia de la mar-

tensita, se forma en la zona afectada termicamente adyacente
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al metal soldado, reduciendo la posibilidad de fisuracibn
en caliente. Por otro lado estos aceros son de bajo conte-
nido en carbono, lo que incrementa su soldabilidad y redu-

ce las tensiones creadas por la transformacidn.

La naturaleza de la transformacidn bainitica cambia
con el descenso de la temperatura de reaccidn. Esto permite
identificar las estructuras bainiticas: superior, a alta tem

peratura e inferior, a menor temperatura de transformacibn.

7.2. BAINITAS SUPERIOR (550 a 450°C):

Su morfologfa guarda similitud con la ferrita
Widmanstatten, ya que est§ formada por largos listones de fe

rrita libres de precipitados internos. La Figura 7.l1. muestra

FIG. 7.1. MICROESTRUCTURA DE BAINITA SUPERIOR

la bainita superior en un acero de 0,8C, a bajo aumento. Para
¢l mismo acero, la Figura 7.1.b. revela que la ferrita estd

compuesta de grupos de listones delgados paralelos, con pla-

nos cristalogr&ficos definidos. Estos cxhiben, como en la es
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tructura Widmanstatten, relaciones de KURDJUMOV-SACHS con
la austenita madre, pero la relacidn se hace menos precisa

con el descenso de la temperatura.

Si bien la morfologia de la bainita superior puede
ser asociada con los listones martens{ticosde los aceros
de bajo carbono, su formacibn no puede ser entendida desde un

mismo punto de vista cristalogr&fico.

Mediante microscopia electrbnica, se muestra en la
Figura 7.l.c. , que los listones de la bainita superior,
tienen una estructura fina de 0,5 um de espesor. Estos tienen
mucho menos concentracibn de carbono (< 0,003% C) que la aus-
tenita madre. Es decir, en la medida que crecen los listones
bainiticos, la austenita se enriquece en carbono. Este es un
comportamiento caracteristico de la bainita superior, ya que
en el rango de 550 a 400°C la difusividad del carbono es alta
como para permitir la participacibén entre ferrita v austeni-
ta. En consecuencia la precipitacibn de carburos, como se ha
senalado, no ocurre en el interior de los listones, pero si
en sus limites con la austenita al alcanzarse una concentra-

cibn critica.

La morfologfa de la cementita formada en los bordes
de los listones bainiticos, depende del contenido nominal de
carbono en la aleacibén. En aceros de bajo carbono, la cemen-
tita forma hileras continuas (Fig. 7.1.d). En algunos aceros,
la austenita enriquecida no precipita carburos, permanecien
do el carbono como una pelicula en la austenita retenida. En
enfriamiento puede transformar como martensita de alto carbo
no, con efectos adversos en la ductilidad. Este tipo de baini

ta es referida como bainita granular.

7.3. BAINITA INFERIOR (400 a 250°C):

Aparece mds acicular que la bainita superior, Figu
ra 7.2.a., con placas individuales definidas, que adoptanla for
ma lenticular, similar a las placas martensfiticas (Figura

7.2.b.). Mientras estas placas se nuclean en los limites del
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grano austenitico, hay también mucha nucleacibén dentro del

grano y placas secundarias se forman de las primitivas.

FIG. 7.2. MICROESTRUCTURA DE BAINITA INFERIOR

El microscopio electrb6nico muestra que las placas
tienen una estructura similar a la de la bainita superior
con una mayor densidad de dislocaciones pero no tan densa

como en la martensita de composicibn similar.

Una caracteristica microscbdpica destacada de 1la
bainita inferior es el crecimiento de varillas de carburos
dentro de las placas de ferrita. El carburo puede ser cemen
tita o carburo ¢, dependiendo de la temperatura de transfor
macibén y de la composicién del acero. Por ejemplo, el sili-
cio favorece la formacibn de carburos € mediante el retardo
de la nucleacibn de cementita. Las varillas o listones de
cementita crecen en la direccibn <1ll>a Yy poseen una orienta
cibn con la ferrita idéntica a la encontrada para la martensita
revenida, pero, a diferencia de ésta, su orientacibn se man
tiene siempre constante, en un arreglo paralelo de aproxima
damente 60° respecto al eje de la placa bainitica (Fig. 7.2.
c.d.).

Este comportamiento observado en la precipitacibn

de carburos, afirman la interpretacién de que éstos no se

forman en el interior de placas bainiticas sobresaturadas
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en C, sino que se nuclean en la interfase y/a y crecen si-
multineos a la evolucibn de la interfase. Luego, la reaccidn
bainftica es, bdsicamente, un proceso controlado por la in-
terfase, que conduce a la precipitacién de cementita, la
cual disminuye el contenido en C de la austenita y aumenta

la fuerza impulsora, induciendo mayor transformacifn.

7.4. FORMACION DE LA BAINITA:

En los aceros al carbono, es a menudo diffcil sepa-
rar la reaccibén bainftica de la reaccibn perlftica. Donde se
superponen las narices de las transformaciones, puede ocurrir

que se forme primero perlita seguida de banitita superior

O viceversa.

La Figura 7.3. representa el diagrama TTT de un

acero con 3% Cr y 0,5% C. En ella se aprecian las narices
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FIG. 7.3. CURVAS TTT PARA ACERO 3% Cr. 0.5 % C .

de comienzo, 50% y final de la transformacién de las reaccio

nes perlitica y bainitica, las que se encuentran completa-
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mente separadas. También se senala la temperatura Bg, que
es aquella que, por encima de la cual, no ocurre la transfor

macibn bainitica.

A una dada temperatura, el crecimiento longitudi-
nal de las placas bainiticas (observadas como un crecimien
to de agujas en el microscopio), ocurre a velocidad constan
te y se incrementa con el aumento de la temperatura. El au
mento de la concentracibn de carbono del acero, disminuye
por otro lado, su velocidad de crecimiento. Es lo que se

aprecia en la Figura 7.4. con un acero 9% Ni, en la que se
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FIG. 7.4. EFECTO DEL CONTENIDO DE C SOBRE LA VELOCIDAD DE
CRECIMIENTO DE AGUJAS DE BAINITA A 400°C.

midi6 la velocidad de crecimiento longitudinal de las pla-

cas bainiticas en funcibn de diferentes tenores de C.

En el espesor, las placas bainiticas crecen igual-
mente con el avance de la transformacidn pero, su velocidad

de crecimiento es muy dificil de determinar.

7.5. INFLUENCIA DE LOS ELEMENTOS DE ALEACION:

La temperatura de transformacién bainitica Bsg es
disminuida por muchos elementos de aleaci6n, pero el de ma
yor influencia es el carbono. Se pudieron establecer las

siguientes relaciones empiricas:

Bg (°C) = 830 - 270 (% °C) = 90($Mn) - 37 (8Ni) - 70 (%Cr)
- 83 (%Mo)



- - )
B50 BS 60°C.

By = B, - 120° C.
X

La concentracién en carbono también influye en la
temperatura de transicibn de bainita superior a inferior de una

manera compleja (Figura 7.5.). Esta temperatura de transicibn
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FIG. 7.5%. EFECTO DEL CONTENTDO DE CARBONO SOBRE LA TEMPERATURA
DE TRANSICION DE BAINITA SUPERIOR A BAINITA INFERIOR.

puede ser definida como la temperatura en la cual la difusivi
dad de carbono en la austenita se vuelve tan baja como para
permitir la difusién de C en la interfase y/a, creciendo la bai

nita como carburos en la interfase mbévil.



Otros elementos de aleacibén no s6lo descienden la temperatura

B,, como el C, 8ino que corren las narices deo tranaformaci6n fe
rritica y perlitica hacia mayores tiempos. La Figura 7.6. repre
senta las curvas de transformacibén isotérmica TTT para un acero
de bajo carbono, en la que se observa que las reacciones ferriti

cas, perlitica y bainftica est&n superpuestas.
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FIG. 7.6. EFECTO DE LOS ELEMENTOS ALEANTES EN LAS CURVAS TTT
PARA LA REACCION BAINITICA. ACERO DE BAJO CARBONO.

Una manera efectiva de aislar la reaccibn bainitica en este acero
consiste en agregar 0,002% B y 1/2 % Mo, Figura 7.7. Mientrés

el Mo corre la reaccibn bainftica a menores tiempos y tempera-
turas, el boro retarda la reaccibn ferritica probablemente por
segregacibn preferencial en los primitivos bordes de grano aus-

teniticos.
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