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SSs, Aceros avanzados de segunda generación 

RA Retained Austenite, Austenita Retenida 

TTT Time Temperature Transformation diagram, Diagrama de Tiempo-Temperatura-Transformación 

EDS Energy-dispersive X-ray spectroscopy, Fluorescencia de rayos-X por energía dispersiva 

QT Quench Temperature, Temperatura de templado 

RD Rolling Direction, Dirección de laminado 

MEB Scanning Electron Microscopy, Microscopía electrónica de barrido 

MET Transmission Electro Miscrocopy, Miscroscopía electronica de trasmisión 
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HCP Hexagonal Close-Packed Structure, Estructura Hexagonal Compacta 

BCC Body-centered Tetragonal Structure, Estructura Cúbica Centrada en el Cuerpo 
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1. Introducción 
En el dinámico escenario de la industria automotriz, donde las demandas de seguridad, eficiencia de 

combustible y responsabilidad ambiental son imperativas, la búsqueda de materiales avanzados 

representa un novedoso campo de estudio. En respuesta a los rigurosos estándares establecidos por 

ULSAB-AVC, han surgido aceros de alta resistencia que se erigen como pilares esenciales para la 

optimización del diseño mecánico de vehículos. 

En este contexto, surge el acero de temple y partición. Este acero, sometido al tratamiento térmico 

propuesto por Speer y colaboradores [21], exhibe propiedades mecánicas excepcionales, con una 

resistencia mecánica que alcanza hasta 1700 MPa y una ductilidad máxima potencial del 25%. Sin 

embargo, la complejidad inherente a la composición, microestructura y control de parámetros en la 

producción de estos aceros plantea desafíos sustanciales. 

En este trabajo se busca caracterizar un acero AHSS, centrándose en la comparación de variables clave: 

la microaleación de boro, la temperatura experimental de partición vinculada al tratamiento térmico 

y la deformación plástica en relación con condiciones específicas de suministro y tratamiento térmico 

durante la partición. La exploración de estas variables proporcionará una comprensión más nítida de 

cómo se puede mejorar y personalizar el rendimiento del material para cumplir con las exigencias de 

la industria automotriz. 

La estructura de este trabajo abarcará una sección introductoria de antecedentes para contextualizar 

la clasificación de los aceros AHSS, seguida de una revisión exhaustiva de la literatura. Esta revisión 

no solo abordará las transformaciones esperadas en la microestructura, sino que también destacará la 

importancia del control preciso de los parámetros experimentales y sus posibles efectos. Finalmente, 

el trabajo se enfocará en el proceso experimental, abordando la caracterización del material desde su 

estado de suministro, explorando las variantes de aleaciones mediante la aplicación del tratamiento 

térmico propuesto, y culminando con una detallada caracterización mecánica de las muestras.  
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1.1. Justificación 
Debido a requerimientos relacionados con urbanización, movilidad y estilo de vida, las industrias 

de transporte y de construcción requieren desarrollo de materiales económicamente asequibles, 

que cumplan con las disposiciones de diseños estructurales.  Por medio de los aceros AHSS se 

busca cumplir con los estándares internacionales relacionados con seguridad, costo y cuidado del 

medio ambiente. Así, los aceros de tercera generación de fase compleja que aún están en 

investigación son vistos como materiales con gran potencial debido a la combinación de 

propiedades mecánicas tales como su alta resistencia y buena ductilidad. 

 

A nivel experimental se buscará estudiar el efecto del boro en un acero de tercera generación con 

relación a su transformación austenítica durante el tratamiento térmico de temple y partición 

(Q&P), así como la identificación de los posibles precipitados no metálicos formados. 

Adicionalmente, una deformación plástica aplicada durante la etapa de partición tanto de 1 como 

de 2 pasos donde se buscará evaluar su posible incidencia en la migración de especies químicas 

mediante la generación de energía adicional asociada a la multiplicación de defectos cristalinos 

en cada cristal, principalmente a las dislocaciones, para promover la mejora en su resistencia 

mecánica y su ductilidad. 

 

 

1.2. Hipótesis 
Es posible la generación de defectos cristalinos (por ejemplo, dislocaciones y vacancias) mediante 

un procesamiento termo-mecánico de laminado en tibio realizado durante la etapa de partición 

del tratamiento térmico de temple y partición (Q&P) en un acero de fase compleja que facilita la 

migración de especies atómicas desde las fases duras hacia las más blandas en pro de una mejora 

en sus propiedades mecánicas.  

CAPÍTULO 1. INTRODUCCIÓN 

 



11 
 

11 
 

 

1.3. Objetivos 

Objetivo general. 
 

Evaluar el efecto de la deformación plástica durante la operación metalúrgica de partición en un acero 

experimental avanzado de alta resistencia (AHSS) de fase compleja (CP) microaleado con boro al ser 

sometido a procesamiento térmico de temple y partición (Q&P) de 1 y 2 pasos. 

 

Objetivos específicos. 
 

1. Evaluar la influencia del tratamiento termo-mecánico y mecánico del acero CP en estado 

suministro por medio de la caracterización microestructural y estructural.  

 

2. Diseñar las condiciones experimentales requeridas para la aplicación del tratamiento térmico 

Q&P (de 1 y 2 pasos) con deformación plástica, empleando herramientas de simulación 

termodinámica e información especializada reportada en la literatura. 

 

3. Determinar la naturaleza microestructural, estructural y el efecto de la microadición de boro 

en el acero CP tras el tratamiento térmico Q&P (de 1 y 2 pasos) con deformación plástica. 

 

4. Medir la resistencia mecánica del acero CP posterior al tratamiento térmico con deformación 

plástica mediante ensayos de tracción uniaxial, microdureza y nanodureza.  

 

 

 

 

CAPÍTULO 1. INTRODUCCIÓN 
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2. Antecedentes 
En las últimas décadas debido a los exigentes estándares de la industria automotriz, se ha generado 

una fuerte competencia entre los productores de materia prima como lo son la industria siderúrgica y 

metalúrgica para producir materiales de baja densidad con alta resistencia a los choques [1,2]. Una de 

las respuestas de la industria siderúrgica a los requerimientos de dicho mercado, ha sido crear ULSAB-

AVC (UltraLight Steel Auto Body- Advanced Vehicle Concepts) para promover en el diseño de 

materiales la seguridad de los pasajeros, el bajo costo, la eficiencia del combustible y la 

responsabilidad ambiental [3,4]. Los aceros avanzados de alta resistencia AHSS (Advanced High 

Strengh Steel) surgen de este proceso de innovación que combinan la alta resistencia mecánica, la 

capacidad de conformado y la ductilidad que facilitan la producción de piezas como placas, vigas de 

parachoques y vigas de refuerzo como se evidencia en la simulación reportada por V. Sanic [5-7] (ver 

Figura 1.) 

 
Figura 1. Estimación de cargas en carrocería experimental mediante análisis de elementos finitos en parabrisas 

delantero y vigas de parachoques: (a) Sección de refuerzo de pilar B, (b) Sección de refuerzo pilar A y (c) Sección 

de balancín [6].  
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Los aceros AHSS son aleaciones sofisticadas que se diferencian del resto por su microestructura 

multifásica que incluye la presencia de microconstituyentes como lo son la martensita, la bainita, la 

ferrita de grano ultrafino y la austenita retenida [8] generada a partir de composiciones químicas 

cuidadosamente seleccionadas, y de procesamientos termo-mecánicos, térmicos y/o mecánicos que 

permiten alcanzar esfuerzos de cedencia superiores a 400 MPa y un esfuerzo máximo a tracción mayor 

a 600 MPa, de ahí que se posibiliten diseños que soporten mayores cargas en secciones transversales 

de menores espesores [9-15]. 

 

Tal como se evidencia en la Figura 2, los AHSS están clasificados por generaciones: la primera, la 

segunda y la tercera. La primera generación incluye aceros como lo son los martensíticos (MS, 

Martensitic Steels), los aceros de fase compleja (CP, Complex Phase) y los aceros de plasticidad 

inducida por transformación (TRIP, Transformation Induced Plasticity), al ser de baja aleación, tienen 

limitado su costo de producción lo que hace que sea atractivo para los fabricantes de automóviles. La 

baja ductilidad de los aceros de la primera generación representa su principal desventaja y es una de 

las razones por las que se desarrollaron los aceros de segunda generación (SSs). 

 

Figura 2. Contraste de propiedades mecánicas obtenidas para aceros avanzados AHSS [15]. 

 

Los SSs partieron de la adición de aleantes como el manganeso (12-30% en peso) para estabilizar la 

austenita a temperatura ambiente [16]. Así, se promovió la plasticidad inducida por maclaje (TWIP, 

CAPÍTULO 2. ANTECEDENTES 
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Twinning Induced Plasticity) y diferentes grados de aceros inoxidables austeníticos. Aunque los aceros 

de la segunda generación sobresalen por tener excelentes propiedades mecánicas y de resistencia a la 

corrosión (para el caso de los inoxidables), su uso en la industria automotriz es condicionado por su 

alto costo [10,16]. Finalmente, mediante la mejora por tratamientos térmicos de la primera generación, 

se produjo la tercera generación buscándose combinar las ventajas de las generaciones anteriores [17-

19]. Como se evidencia en la Tabla 1, la tercera generación tiene típicamente 2 o 3 fases en su 

microestructura y una aleación limitada. Entre los materiales prometedores, se encuentran los aceros 

de medio Manganeso y los aceros de temple y partición, que específicamente se estudiarán en este 

proyecto de investigación. 

 

Tabla 1. Composición y microestructuras de aceros avanzados de tercera generación reportados en la literatura 

(A: Austenita, F: Ferrita, M: Martensita, M1: Martensita primaria, y RA: Austenita retenida) [20]. 

 

Acero Microestructuras Composición química (% en peso) 

 

 

Q&P 

M1+RA 
Fe- (0.25-0.28) C-(2.5-3.0) Mn-(1.5-2.0) Si-(0.02-0.15) Cr. 

Fe-0.21 C-0.29 Mn-1.75 Si- 1.03 Cr- 2.86 Ni-0.31 Mo-0.05 Nb. 

M+ RA+ carburo 
Fe- (0.20-0.30) C- (3.0-5.0) Mn- 1.6 Si. 

Fe- (0.20-0.30) C -4.0 Mn- 1-6 Si- 1.0 Cr. 

M+F+RA Fe-0.19 C- 1.61 Mn- 0.35 Si- 1.1 Al. 

 

De medio 

manganeso 

F+ RA Fe- 0.1 C- 7.0 Mn- 0.5 Si. 

F+ M+ RA 
Fe- 0.09 C- 4-6 Mn. 

Fe- 0.05C- 6.15 Mn- 1.5 Si. 

 

Los aceros de temple y partición (Q&P) fueron propuestos en el 2003 por Speer y col. [21] siendo un 

material sobresaliente debido al potencial de propiedades mecánicas alcanzadas a bajo costo. El 

tratamiento térmico de temple y partición puede ser descrito en dos etapas. La primera etapa consiste 

en calentar el acero de interés hasta una temperatura donde el acero esté completa o parcialmente 

austenizado, esto para hacer un enfriamiento muy rápido hasta alcanzar una temperatura entre MS 
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correlacionada al inicio de formación de la martensita y la temperatura final Mf. Este rango 

previamente mencionado, está definido por las curvas de temperatura-tiempo-transformación (TTT) 

para la composición del acero que se quiera tratar. La segunda etapa, la de partición, requiere un 

sostenimiento isotérmico bien sea a la misma temperatura final de templado (proceso de 1 paso) o a 

una temperatura superior (proceso de 2 pasos) para finalmente templar hasta alcanzar la temperatura 

ambiente. La Figura 3 representa el tratamiento térmico Q&P descrito.  

 

 

Figura 3. Esquema del tratamiento temple y partición Q&P: (1) Temperatura de austenización, (2) Etapa de 

temple 1, (3) Etapa 2 de partición y (4) Templado final a temperatura ambiente. A: Austenita, M1: Martensita 

primaria, M2: Martensita secundaria, C: Carbono [23]. 

 

La martensita de los aceros Q&P puede estar clasificada en dos categorías: martensita revenida o 

primaria (M1, revenida durante la etapa de partición) formada en el primer templado, y la martensita 

sin revenir, secundaria o martensita fresca (M2, generada durante la segunda etapa del tratamiento 

térmico). La bainita y/o los carburos pueden aparecer dependiendo de los parámetros específicos de 

diseño durante el Q&P, siendo el contenido de carbono el elemento con mayor influencia para 

modificar la microestructura final y las fracciones de fases resultantes [11]. Normalmente, los aceros 

Q&P tienen un sistema de composición ternaria Fe-C-Mn, donde el carbono es inferior al 0.5% en peso 

y el manganeso inferior al 5% en peso [26-28]. Así también se utilizan pequeñas proporciones de silicio 

y/o aluminio inferior al 3% en peso para retardar la precipitación de carburos durante la partición y 

favorecer el enriquecimiento de la austenita [11,28]. 
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Al comparar los aceros de tercera generación, los aceros Q&P se destacan por su resistencia alcanzada 

al llegar a los 1700 MPa mientras que los aceros de medio manganeso logran los 1400 MPa. Al 

comparar la ductilidad, se obtienen valores máximos de 25 y 40% respectivamente resaltándose un 

mejor comportamiento de los aceros de medio manganeso [13]. En estos dos aceros, la estabilidad 

mecánica de la austenita retenida depende de su composición, su tamaño de grano, su forma, su 

distribución espacial en la microestructura, la densidad de dislocaciones y su orientación 

cristalográfica con respecto a la dirección en la que se aplique la carga [11,29]. Peng y col. [30] han 

identificado cierto tipo de recristalización dinámica que refina los granos, engrosa la martensita y 

aumenta la densidad de dislocaciones mediante la aplicación de un tratamiento térmico de temple-

partición-deformación-revenido (D-Q-P-T). Al compararse las propiedades mecánicas de los aceros 

experimentales con y sin deformación, se ha obtenido una mayor resistencia a la tracción al ser 

deformado de 1388.22 respecto 1330.45 MPa y mejor porcentaje de alargamiento de 17.72 y 13.64% 

respectivamente, atribuido a la nucleación de martensita en los límites de grano debido al efecto de la 

deformación, y la alta densidad de dislocaciones que obstaculizaría el crecimiento de martensita.  

 

 

Figura 4. (a) Micrografía por MEB, (b) Mapa de fases EBSD del acero procesado Q&P (Fe-0.2C-4.0Mn-1.6Si-1.0 

Cr % en peso). Los autores denotaron γ como austenita retenida) y α’ como la martensita primaria/fresca 

representadas con color rojo y verde respectivamente en el inciso b [25].  

Otros autores como De Diego y col. [33], han analizado el efecto de los parámetros de procesado en la 

microestructura tales como, la composición de fases, tamaño, fracción de volumen de los diferentes 

microconstituyentes, textura y contenido en carbono de la austenita retenida relacionándola con las 

propiedades mecánicas obtenidas, donde han identificado que La cantidad de austenita retenida 
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resultante se ve directamente afectada por la temperatura de partición. Por otro lado, trabajos 

adicionales están siendo publicados debido a la complejidad de los cambios al inducir cierta 

deformación plástica a los aceros con previo tratamiento térmico Q&P. Se tiene registro que, en el 

2009, se realizó el primero acero Q&P laminado en frío procesado industrialmente por la siderúrgica 

china Baosteel donde se alcanzó una resistencia a la tracción superior a 980 MPa y una ductilidad 

superior al 15%. En el 2012, el acero que venía siendo investigado por Baosteel comenzó a 

comercializarse con éxito. En los últimos años, un grado de acero Q&P continúa en desarrollo debido 

a que se busca alcanzar una resistencia a la tracción superior a los 1300 MPa [32,33]. 

 

Respecto al efecto de elementos microaleantes Takahama y col. [31,32] han analizado mediante un 

modelo matemático, la influencia de la migración de la interfase martensita-austenita en la cinética de 

partición del carbono reportando posibles efectos de las movilidades de las interfases en la migración 

de especies químicas durante la partición. En el caso del boro, su uso se da en cantidades de ppm 

debido a posibles cambios estructurales debido a la precipitación de carburos (Fe,Cr)23(C,B)6 , nitruros 

(BN) y óxidos, puede considerarse el elemento intersticial más grande o el sustitucional más pequeño 

ya que la relación de tamaño atómico de boro-hierro es ≤0.6 para intersticial y ≥0.85 lo que promueve 

su segregación en los límites de grano. Esto disminuye la energía en los límites de grano y conduce a 

la reducción de posibles sitios de nucleación favorables de perlita y ferrita. Además, ante una ruta de 

enfriamiento adecuada el boro facilita la transformación bainítica que mejora la tenacidad y la 

resistencia [12,35-37]. Dado que este proyecto de investigación está enfocado en evaluar los efectos del 

boro como microaleante en la transformación de austenita, la valoración de su efecto en el tratamiento 

térmico Q&P será tema de análisis. 
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3. Revisión de la literatura 
 

3.1. Transformaciones de fase en aceros AHSS 
 

El desarrollo de los aceros avanzados se basa en la selección de aleantes, y la generación de 

microestructuras multifásicas con el objetivo de alcanzar propiedades mecánicas preestablecidas en la 

etapa de diseño. La Tabla 2 proporciona una visión de la composición y los constituyentes característicos 

de diversos aceros seleccionados para las tres generaciones [40]. 

Con relación a los aceros avanzados de tercera generación de fase compleja CP, se reconoce que sus 

criterios de análisis están enfocados en la obtención de microestructuras multifásicas sofisticadas que 

emplean rutas de procesamiento tales cómo el tratamiento térmico Q&P explicado a profundidad más 

adelante. 

Tabla 2. Caracterización composicional y microestructural de aceros avanzados de alta resistencia seleccionados 

(AHSS) [40]. 

 

 

 

A continuación, se abordarán las transformaciones de las fases esperadas pasando por la formación de 

martensita, bainita, y la austenita retenida.  

 

3.1.1. Transformación martensítica 
 

El nombre 'martensita' se estableció en honor al científico alemán Martens. Inicialmente, se empleó 

para describir el microconstituyente más duro de los aceros templados. En la actualidad, se utiliza 

para referirse a las transformaciones de fase en estado sólido resultantes de esfuerzos de cizallamiento 
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y a las transformaciones de desplazamiento posibles en aleaciones no ferrosas, metales puros, 

cerámicos, compuestos inorgánicos, gases solidificados y polímeros [43] (Ver la Tabla 3).  

 

Desde finales de los ochenta, el estudio de la cristalografía de la martensita se ha basado en modelos 

matemáticos de minimización de la energía en la interfaz austenita-martensita. El objetivo es 

relacionar deformaciones micro y macroestructurales durante la transformación, promoviendo así el 

avance de las aleaciones con memoria de forma [44]. 

Aunque en su origen se empleó para describir el microconstituyente más duro de los aceros 

templados, en la actualidad se utiliza para referirse a las transformaciones de fase en estado sólido 

mediante la aplicación de cizallamiento, así como para las transformaciones de desplazamiento 

posibles en aleaciones no ferrosas, metales puros, cerámicos, compuestos inorgánicos, gases 

solidificados y polímeros. 

 

Tabla 3. Resumen de temperaturas Ms donde se forma la primera martensita durante el enfriamiento y su 

dureza Vickers aproximados [43]. 

 

 

 

La morfología característica de la martensita en diversos sistemas de aleaciones se manifiesta a través 

de listones y placas. Estas microestructuras pueden presentar una alta densidad de dislocaciones, 

como se muestra en la Figura 5a, o de maclas, como se ilustra en la Figura 5b, denominadas 

subestructuras [44,47].  Mediante la Teoría Fenomenológica de la Cristalografía de la Martensita (TFCM), 

se ha denominado el concepto de plano de hábito como una interfaz definida que es un plano común 

entre la fase matriz (austenita) y la martensita.  Esta interfaz, tiene la capacidad de moverse a 
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temperaturas menores de 500 K y de desplazarse a temperaturas altas comparada con la velocidad de 

las intercaras en la transformación que implica difusión produciendo dos tipos de intercaras: 

coherentes y semicoherentes. 

La intercara coherente se obtiene por una deformación plana invariante por cizalladura, produciendo 

que los planos a ambos lados de la intercara tengan la misma estructura atómica. Las intercaras 

coherentes están libres de tensiones, ya que los planos interfaciales idénticos no presentan desajuste, 

siendo el caso ideal, algunos ejemplos son las transformaciones de estructura cristalina FCC 

(centrado en las caras) a HCP (hexagonal compacta) [47]. 

 

 

Figura 5. Modelo propuesto en la literatura de estructura en la interfaz martensita-austenita: (a) Martensita 

deslizada y (b) Martensita maclada. [44,46]. 

 

El caso más general es el de la intercara semicoherente que termina la transformación en una 

estructura cristalina BCC (centrado en el cuerpo), ante la alta proporción de carbono y su ubicación 

en los sitios octaédricos, la celda termina siendo tetragonal centrada en el cuerpo. 

 

 

Figura 6. Transformación de celdas unitarias de la austenita a la martensita [48]. 
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Respecto a la morfología de la martensita, la martensita en listones es similar a cilindros agrupados 

donde cada listón tiene el mismo plano de hábito y relaciones de orientación. Su crecimiento se da 

adyacente y paralelo a los listones vecinos. En el caso de la martensita de placas, adquiere una forma 

lenticular debido a la subestructura de maclas paralelas (Figura 7). 

 

La peculiaridad de las transformaciones de fase no difusionales implica que, mediante pequeños 

desplazamientos coordinados de cizalladura de los átomos (a distancias inferiores a las interatómicas), 

se produce una distorsión en la estructura cristalina conservándose la composición química de la fase 

resultante en comparación con la fase madre, como se ilustra en la Figura 8, ya que los átomos 

mantienen a sus vecinos relativos [41,45]. Esto no significa que los desplazamientos se den de manera 

simultánea, sino que la transformación es propagada mediante una interfase altamente móvil con 

velocidad alrededor de los 105 cm/s [44]. 

 

Figura 7. Imágenes adquiridas mediante FE-MEB EBSD: (a) Martensita en listones de aceros de bajo carbono. 

Izquierda: Imágenes 3D de paquetes de martensita. Derecha: Figura de calidad de imagen y (b) Martensita en 

placas de una aleación Fe con 28.5 at% Ni. Izquierda: Esquema 3D de la distribución de placas. Derecha: 

Calidad de imagen [44].  
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Figura 8. (a) Mapa de la distribución del carbono en un acero X38CrMoV5-1 por espectroscopía de masa y (b) 

Representación de clúster de carbono en la muestra [44]. 

 

La transformación martensítica al no necesitar difusión a largas distancias, no solo se puede observar 

a altas temperaturas, sino que también y casi de manera instantánea a partir de los 100 K donde los 

movimientos de los átomos son insignificantes [40-44]. Según su cinética, estas transformaciones se 

pueden clasificar como atérmicas o isotérmicas. La formación de martensita atérmica ocurre debido a 

la reducción de la temperatura desde Ms hasta Mf mientras que la martensita isotérmica depende del 

tiempo de sostenimiento a una temperatura constante, por lo general la martensita atérmica es la que 

predomina. 

 

Finalmente, las martensitas presentan una característica adicional: son reversibles solo para el caso de 

las aleaciones no ferrosas mediante un calentamiento que promueve el encogimiento de las placas 

hasta la fase madre. Para el caso de las aleaciones ferrosas no son reversibles debido que, al aumentar 

la temperatura, la martensita se transformaría por difusión a las fases más estables: ferrita, cementita 

o austenita. 

 

 

3.1.2. Transformación bainítica 
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Mientras que la perlita se forma a temperaturas entre 550°-720 °C y la martensita requiere 

temperaturas relativamente bajas, dentro de un rango intermedio, la austenita se descompone en un 

producto microestructuralmente diferente a las mencionadas con anterioridad. Fue conocido con 

diferentes nombres hasta que finalmente se consolidó con la denominación de bainita, en honor a Bain, 

quién la descubrió mediante sus aportes en la construcción de diagramas TTT [49,50]. 

 

La microestructura de la bainita se caracteriza por la formación de finos agregados de placas (o 

listones) de ferrita supersaturada con carbono, conocidas como subunidades que, dependiendo de la 

temperatura de transformación, se difunde hacia la austenita residual, promoviendo la precipitación 

de carburos (bainita superior) o la precipitación de carburos dentro de la placa de ferrita (bainita 

inferior), como se observa en la Figura 9.  

 

Dependiendo del tratamiento térmico al que es sometida, la bainita puede presentar características 

microestructurales diferentes a las establecidas en la clasificación de morfologías “clásica” [51]. Por esta 

razón, actualmente se utilizan atlas para facilitar su identificación. Además, otros investigadores como 

Bramfitt y Speer [51] (Figura 10) han propuesto un sistema de caracterización basado en la acicularidad 

de la ferrita en relación con precipitados interlaminares (B1), partículas en películas interlaminares (B2) 

y regiones discretas de la fase madre retenida (B3) respectivamente. 

 

 

Figura 9. Ilustración esquemática de la microestructura de la bainita superior en inferior [49]. 

CAPÍTULO 3. REVISIÓN DE LA LITERATURA 

 



24 
 

24 
 

 

Figura 10. Microestructuras MEB que muestran las 3 clase de bainita clasificadas por Bramfitt-Speer B1, B2, B3 [50,51]. 

 

La bainita nuclea en los bordes de grano de la austenita y crece formando clusters, listones o placas 

adyacentes una a la otra por “autocatálisis” o “nucleación simpática” es decir que la transformación 

de una partícula provoca la nucleación de otras que estén cerca, la agrupación de estos clusters es 

llamada “racimos” o sheaves de su traducción al inglés [52,53]. Su morfología se caracteriza en un nivel 

macroscópico por ser una placa en forma de cuña en las tres dimensiones con un espesor dependiente 

del límite de grano (ver Figura 11). 

 

 

Figura 11. Microestructura de racimos de bainita superior: (a) Microscopía óptica y de trasmisión en campo 

claro y oscuro y (b) Esquematización de subunidades en la “punta” de los racimos de bainita [52]. 
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La Figura 12 representa esquemáticamente el crecimiento de los racimos de bainita en el grano de la 

fase madre. Las subunidades están caracterizadas por ser muy finas de grosor inferior a 1µm y 

longitud aproximada de 10 µm). Al observarse por microscopía óptica, los racimos y subunidades 

tienen orientación cristalográfica idéntica, solo separadas por pequeños ángulos donde posibles fases 

tales como el cementita la austenita sin transforma o la martensita pueden ocupar regiones.  En 

términos de la cinética que gobierna el proceso, la transformación bainítica es similar a la ferrita o a la 

perlita, pero en términos del efecto de la tensión y la deformación se comporta como la martensita, de 

ahí que sea difícil explicar el mecanismo de formación.  

 

La temperatura a la que tiene lugar la transformación bainítica permite la difusión del exceso de 

carbono desde la subunidad hacia la austenita residual, iniciando la precipitación de bainita (Figura 

3.8.b, c) en el borde de grano por esta razón es posible que las placas iniciales no contengan carburos. 

Posteriormente las placas se espesarán lateralmente por el crecimiento de la ferrita y la nucleación de 

carburos. La literatura sugiere que la bainita inferior es una mezcla eutectoide que requiere una 

transformación previa de la bainita superior, mientras que la bainita superior es el resultado de 

transformaciones de ledeburitas y perlitas [52].  
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Figura 12. Representación esquemática del crecimiento de racimos de bainita superior [50]: (a) Crecimiento de 

listones de ferrita supersaturada, (b) Migración de carbono, (c) Principio de nucleación en los bordes de la 

ferrita, (d) Crecimiento de bainita sin silicio, y (e) Crecimiento de bainita con silicio. 

 

En el diseño de aceros aleados el efecto de arrastre de soluto está siendo considerado debido a que se 

genera una región en los diagramas TTT donde se promueven reacciones incompletas debido a la 

segregación de pequeñas cantidades de soluto en los límites de grano que retarda las reacciones 

mediante la adición de ciertos aleantes. Elementos aleantes como el silicio, manganeso, cromo, 

molibdeno, cobre, entre otros han evidenciado la reducción de la nucleación de la ferrita, así como el 

enriquecimiento de carbono de la austenita circundante. 
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3.1.3. Estabilidad de austenita retenida  
 

La austenita no transformada que está presente en la microestructura a temperatura ambiente está 

designada como la austenita retenida (RA), para su estudio es necesario analizar su estabilidad 

mecánica y térmica. El concepto de estabilidad mecánica está relacionado a la resistencia de la 

austenita retenida a transformarse en martensita mediante deformación plástica (Transformation 

Induced Plasticity o conocido como efecto TRIP) mientras que la estabilidad térmica se relaciona con 

la tendencia a la formación de fases termodinámicamente más estables como consecuencia de la 

temperatura. En este punto, es importante destacar que el análisis de ambas estabilidades continúa 

siendo tema de investigación, al igual que la correlación entre ellas. La literatura ha reportado que los 

factores mencionados a continuación son influyentes, pero aún se continúa determinando sus 

alcances: la composición química (especialmente de los contenidos de carbono y manganeso), la 

morfología-tamaño de grano de la austenita, y la distribución de dislocaciones alrededor de la RA [66-

69]. 

La Figura 13 recopila las dos diferentes morfologías reportadas en la literatura de la austenita retenida 

bajo diferentes condiciones de procesamiento [66-68]: 

1. Austenita en bloques (Block RA). 

2. Austenita laminar (Film RA). 

 

En los aceros bainíticos con alto contenido en silicio, por ejemplo, la austenita retenida está presente 

entre la unión de clusters de bainitas como bloques y también entre las placas de ferrita como láminas. 

Aunque la austenita retenida en bloques tiene un contenido de carbono mayor (1.14% en peso) 

respecto a la austenita retenida en láminas (0.64% en peso), la morfología laminar resulta ser más 

estable mecánicamente. Una de las explicaciones por las cuales se da este fenómeno está relacionada 

con las fases que rodean a la austenita retenida. Así, cuando la martensita rodea las láminas de 

austenita retenida, los esfuerzos de cedencia son mayores y se suprime la transformación de la 

austenita retenida.  
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Figura 13. Recopilación y adaptación de austenitas retenidas reportadas en la literatura mediante microscopía 

óptica (MO) y electrónica de barrido (MEB) y electrónica de trasmisión (MET): (a) MO de acero bainítico 

templado en un baño de sales [66]. (b) MO de acero para trabajo en caliente AISI H13 [67] y (c,d) MEB y MET de 

acero sometido a transformación bainítica A 300 °C durante 24h [68].  

 

3.2. Particularidades del tratamiento térmico de 

temple y partición. 

 

El tratamiento térmico de temple y partición fue introducido por Speer y col. en el 2003 [21] como una 

alternativa novedosa para producir aceros de tercera generación de alta resistencia (AHSS). El 

tratamiento térmico se ilustra en la Figura 14 [41].  
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Figura 14. Ilustración esquemática del tratamiento térmico Q&P para producir microestructuras que contienen 

austenita retenida incluyendo partición para 1 y/o 2 pasos [41]. 

 

Para la selección de los parámetros experimentales, es importante definir tiempos y temperaturas para 

garantizar la microestructura deseada.  

 

3.2.1. Austenización 
 

La etapa de austenización suele ser la primera en la aplicación de un tratamiento térmico y es 

importante debido a sus implicaciones en los niveles de homogenización y crecimiento de grano. En 

el caso del tratamiento térmico Q&P, donde se busca estabilizar la austenita mediante enriquecimiento 

de carbono proveniente de las fases más duras, es imperativo que el carbono esté disponible para 

difundirse. Ante tiempos o temperaturas insuficientes de austenización puede precipitarse el carbono 

como carburo impidiéndose así la partición para la cual se aplica el tratamiento térmico [42]. 
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Predicción de los parámetros requeridos para una correcta 

austenización. 

 

Antiguamente, se solían utilizar fórmulas empíricas para predecir los rangos de austenización 

dependiendo de la composición de los materiales. En la actualidad, este proceso se ha simplificado 

gracias al uso de software de simulación termodinámica. Estos programas, basados en la composición 

química y el tamaño de grano del material en estado de suministro, permiten predecir las 

temperaturas críticas de transformación (Ae1, Ac1 y AC3) en el diagrama de fases correspondiente, 

facilitando así la selección de la temperatura en estado de equilibrio. 

 

Cinética de formación de la Austenita 

La técnica de dilatometría ha sido una técnica convenientemente utilizada para monitorear el progreso 

de la transformación de austenita. Cuando la microestructura inicial es ferrítica-perlítica, se observa 

la formación de austenita en dos etapas: La inicial, que corresponde a la disolución de perlita y la 

segunda que es la transformación de ferrita a austenita. La nucleación de austenita suele ser preferente 

en los puntos de intersección de cementita con los bordes de la colonia perlítica [43].  

 

Cambios estructurales durante la austenización 

La austenización es la transformación en el acero ferrítico con estructura cúbica centrada en el cuerpo 

(BCC) a la estructura cúbica centrada en las caras (FCC). La cementita y otros carburos se 

descomponen y carbono liberado se retiene dentro de la austenita en los sitios intersticiales lo que 

favorece una mayor solubilidad.  
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3.2.2. Templado (QT) 
 

El templado o enfriamiento muy rápido suele darse en la segunda y última etapa del tratamiento 

térmico de temple y partición (Q&P), para entender las posibles fases formadas se recomienda la 

revisión de la sección 3.1. 

Cuando el hierro está refinado y es de alta pureza (4 ppm de C), se considera que la falta de un número 

significativo de defectos en la estructura de la ferrita es la causa de la promoción de una 

transformación masiva da lugar a una transformación martensita esperada. A diferencia de las 

transformaciones difusionales convencionales, las transformaciones masivas ocurren a una velocidad 

que impide la difusión de largo alcance y por ende la composición química es igual a la de la fase 

madre. Para este caso, las transformaciones masivas no se obstaculizan por el límite de grano por lo 

que el tamaño de grano puede ser igual o superior al de la fase inicial [43].  

En contraste, al ir aumentando los contenidos de carbono (desde los 0.013 % en peso) se evidencia que 

el mismo enfriamiento promueve la formación de defectos que facilitan la transformación 

martensítica. Este cambio composicional implica que el hierro ultrapuro, carece de fuerza motriz para 

la formación de un producto martensítico metaestable, de modo que el control composicional sea un 

factor importante en la obtención de una microestructura martensítica [43]. 

 

 

Efecto del tamaño de grano de la austenita madre en la 

formación de martensita 

 
Aunque el tamaño de grano austenítico no afecta la proporción de austenita que se transforma a 

martensita, existe una relación entre el tamaño de la placa de martensita y el tamaño de grano de la 

fase madre. Grossmann y Stephenson encontraron que no solo se incrementó la templabilidad en 

microestructuras con granos más grandes, sino que los aceros con mayor templabilidad (por mayor 

aleación) fueron más sensibles a las variaciones de tamaño de grano. También se ha encontrado que, 
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a tamaños de granos de austenita mayores, la tensión que se acumula entre los granos adyacentes 

facilite el agrietamiento por enfriamiento rápido [43]. Para el caso de un acero avanzado de tercera 

generación, los tamaños de grano esperadas están el rango de 1 µm a 2 µm de diámetro 

 

 

Figura 15. Tamaño de grano característico de acero de avanzado de tercera generación Q&P [40] con límites de 

grano > 10°. Notación: Azul, Austenita y Rojo, Martensita. 

 

Predicción de la temperatura Ms y de la fracción 

transformada.  
 

Al diseñar el tratamiento térmico de temple y partición, una de las etapas claves consiste en establecer 

la temperatura de temple ideal, para obtener austenita retenida a temperatura ambiente. La ecuación 

de Koistinen-Marburger (Ecuación K-M) se muestra en la Ec. 3.1. donde se asume que el 100% del 

carbono está en la martensita que migra hacia la austenita no transformada para estabilizarla [43]. 

 

𝑓𝑚 = 1 − 𝑒𝛼(𝑀𝑠−𝑇𝑞) 

 

La ecuación K-M, se utiliza para predecir la fracción de martensita formada al enfriar por debajo de 

𝑀𝑠, donde 𝑓𝑚 es la fracción de martensita, 𝑇𝑞 es la temperatura de temple y 𝛼 es un parámetro estimado 

mediante la expresión empírica propuesta por Van Bohemen resumidas en la Ec. 3.2 y 3.3. 
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𝛼 = 27.2 − ∑ 𝑆𝑖𝑥𝑖 − 19.8[1 − 𝑒(−1.56𝑥𝐶)]

𝑖

 

con, 

𝑆𝑖𝑥𝑖 = 0.14𝑥𝑀𝑛 + 0.21𝑥𝑆𝑖 + 0.11𝑥𝐶𝑟 + 0.08𝑥𝑁𝑖 + 0.05𝑥𝑀𝑜 

Cuyas unidades son × 10−3𝐾−1 y 𝑥𝑖 es el porcentaje en peso (wt%) del elemento aleante 𝑖. De trabajos 

previos, se ha estimado 𝛼 como una constante universal equivalente a 0.011.  

Aunque en la bibliografía están reportadas diferentes ecuaciones para el inicio de la transformación 

martensítica, una de las más utilizadas debido a su precisión se enuncia a continuación: 

 

𝑀𝑠 = 565 − ∑ 𝐾𝑖𝑥𝑖 − 600[1 − 𝑒(−0.96𝑥𝐶)]

𝑖

 

donde,  

∑ 𝐾𝑖𝑥𝑖 = 31

𝑖

𝑥𝑀𝑛 + 13𝑥𝑆𝑖 + 10𝑥𝐶𝑟 + 18𝑥𝑁𝑖 + 12𝑥𝑀𝑜 

Es importante considerar al diseñar el tratamiento térmico que, al aumentar la cantidad de martensita 

previo a la etapa de partición, se tendrá a disposición de mayor cantidad de carbono disponible para 

la estabilización de austenita.  

 

3.2.3. Partición (PT)  
 

El principio fundamental del proceso de temple y partición (Q&P) consiste en transferir carbono desde 

una martensita sobresaturada a la austenita para estabilizar ambas fases en un equilibrio metaestable 

(ver Figura 16).  

Teóricamente este fenómeno difusivo, ha sido explicado por Speer y col. [21] mediante el criterio de 

equilibrio de carbono restringido (CCE Constrained-Carbon Equilibrium) que especifica dos 

condiciones requeridas para la partición descritas a continuación: 
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Figura 16. Esquema de equilibrio de energía libre de Gibbs respecto a contenido de carbono que muestra la 

construcción tangente común de equilibrio metaestable entre martensita y austenita [21]. 

 

1. El potencial químico del carbono en la martensita y austenita deben ser iguales (Ec. 3.6). 

Asimismo, no se contempla posibles reacciones competitivas como la precipitación de 

carburos.  

𝜇𝐶𝐶𝐸=
𝛼  𝜇𝐶𝐶𝐸

𝛾
 

2. La partición de carbono es posible solo si, la interfase martensita-austenita es fija y por ende 

ninguna fase crece dentro de la otra.  

 

Al contrastar los enunciados, estudios recientes han demostrado: 

Que la Ec. 3.6 es incompleta para describir el equilibrio por lo que se necesita una restricción 

complementaria basado en el balance de masa de hierro y carbono como se observa: 

 

Para el hierro: 𝑓𝛾
𝐶𝐶𝐸(1 − 𝑋𝐶−𝐶𝐶𝐸

𝛾
) = 𝑓𝛾

0(1 − 𝑋0
𝛾

) 

 

Para el carbono: 𝑓𝑀
𝐶𝐶𝐸𝑋𝐶−𝐶𝐶𝐸

𝛼 +𝑓𝛾
𝐶𝐶𝐸𝑋𝐶−𝐶𝐶𝐸

𝛾
=𝑋𝐶

0 

 

Fracción total:𝑓𝑀
𝐶𝐶𝐸 + 𝑓𝛾

𝐶𝐶𝐸= 1 

 

(3.6) 

(3.8) 

(3.9) 
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Donde 𝑓𝛾
𝐶𝐶𝐸y𝑋𝐶−𝐶𝐶𝐸

𝛾
 es la fracción de austenita y carbono retenido en el equilibrio de carbono 

restringido, 𝑓𝛾
0 y 𝑋0

𝛾
 la fracción inicial de austenita y el contenido de carbono nominal de una aleación. 

Así la condición CCE estaría representada en 4 ecuaciones (ec. 3.6-3.9) para la determinación del 

carbono final y su concentración en la austenita y martensita posterior al particionado. 

El enunciado 2 implica que átomos sustitucionales se conservan en cada fase y el único elemento que 

difunde es el carbono. Sin embargo, se ha observado que la interfase no solo es móvil, sino también 

permeable. Siendo posible la migración de especies en dirección bilateral [42].  La Figura 17, evidencia 

un ejemplo de migración átomos de carbono, silicio y manganeso al ser sometido a 400 ° durante 300 

s [87]. 

 

Figura 17. Perfil de concentración promedio de C, Si y Mn en la interfase austenita-martensita [87]. 

 

Al lograr seleccionar adecuadamente, la temperatura de partición (PT) y el tiempo de sostenimiento 

(Pt) en el calentamiento isotérmico, se posibilitará el diseño de aceros multifásicos con austenita 

retenida enriquecida en carbono a temperatura ambiente.  

 

3.3. Efecto de los elementos de aleación y 

microaleación en las transformaciones de fase 

 

El diseño de la composición química de los aceros típicos Q&P se basa en generar microestructuras 

con austenita retenida donde se evita la formación de carburos o cualquier transformación difusiva 
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debido a que estas reducen la cantidad de carbono disponible para la estabilización de la RA y por 

ende las propiedades mecánicas para las cuales son diseñados [75]. La Figura 18. resume el efecto de 

los elementos aleantes en el desplazamiento de las curvas TTT.  

 

El carbono como elemento aleante en mayor proporción además de disminuir la temperatura Ms, 

facilita la estabilización de la austenita a temperatura ambiente [77]. Speer [78] menciona que, al controlar 

la proporción de carbono y su contribución de pequeñas fracciones de RA, se favorece el 

endurecimiento por deformación. Por otro lado, la adición de Cr es requerida para reducir la 

difusividad del C en la austenita y ralentizar la descomposición de la austenita, se ha reportado 

recientemente como más efectiva que el Ni en la estabilización de la RA para tratamientos térmicos 

Q&P. 

 

El silicio, el aluminio y el fósforo son elementos de aleación útiles que impiden las transformaciones 

por difusión, retrasando también la formación de cementita. Forouzan[75] menciona que estos 

elementos al no poderse disolver en la cementita, terminan representando un retraso de la 

transformación de fases. Para la fabricación de aceros Q&P, de los elementos previamente 

mencionados el Si es el más efectivo porque a diferencia del Al no busca la descomposición más rápida 

de la austenita a bainita. Sin embargo, se requiere un control de su proporción para aceros que 

requieren ser galvanizados porque tiende a favorecer la formación de óxidos adherentes. Cuando las 

condiciones de operación requieren temperaturas de partición más altas a las del templado, el 

molibdeno es adicionado junto al silicio por tener un buen comportamiento con los productos 

laminados revestidos por inmersión en caliente donde la partición se logra junto con el revestimiento 

[75,77]. 

Al adicionar manganeso, se ralentiza la velocidad de transformación. Aunque utilizando el níquel la 

estabilización de la austenita resulta más eficaz durante tiempos más prolongados a temperaturas más 

altas, comercialmente se sigue utilizando el manganeso debido a sus costes de producción.  En el caso 

del niobio se considera su efecto en cantidades pequeñas (alrededor de 0.1% en peso) debido a su 
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tenencia de formar carburos estables que restringen el tamaño de grano de la austenita y aumentan la 

temperatura de recristalización de esta.  

  

 

Figura 18. Representación del efecto de aleantes en diagrama TTT [76]. 

Por último y no menos importante el efecto del boro será considerado como elemento microaleante. 

En cuanto a la adición de boro, se ha evidenciado una mejora de las propiedades mecánicas a altas 

temperaturas debido a posibles transformaciones de fase de diferentes AHSS al aumentar su 

templabilidad cuando se utiliza en cantidades de partes por millón [79].  Kim y col. [80] han demostrado 

una mejora de la conformabilidad en caliente de un acero TWIP al microalearse con titanio, evitando 

la fragilización del límite de grano en el proceso de colada continua y promoviendo la formación de 

precipitados Ti (C, N) en lugar de BN. Tales estudios indican que la ductilidad en calidad se mejora 

cuando el boro se segrega en los límites de grano de la austenita porque inhibe la nucleación de ferrita 

y se aumenta la cohesión. El anexo 1 resume los principales aleantes utilizados y su función dentro de 

los aceros Q&P. 
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4.Materiales y metodología experimental 

4.1. Materiales 
 

Las muestras utilizadas en este proyecto de investigación fueron dos aceros avanzados de fase 

compleja suministrados por el equipo de trabajo, obtenidos mediante una fusión al aire libre 

empleando chatarra de acero de composición conocida y ferroaleaciones mediante un horno de 

inducción electromagnética. La composición base del acero fue 0.15% C, 2% Mn y 0.6% Si con 

cantidades residuales de cromo, níquel, molibdeno y cobre, además de 0.015% de titanio y una alta 

adición de niobio equivalente a 0.15% en peso buscando favorecer la estabilización de la austenita. 

Así, los aceros identificados como CP-B0 y CP-B3 descritos en la Tabla 4 obtuvieron esencialmente la 

misma composición con una diferencia de 60 ppm de boro.  

 

Tabla 4. Composición química (% en peso) del acero CP en estado de suministro estimada mediante 

espectrometría de emisión por chispa. 

Composición 

(% en peso) 
C Si Mn P S Cr Mo Ni Al Cu Nb Ti B Fe 

CP-B0 0.16 0.59 1.94 0.02 0.03 0.44 0.40 0.12 0.01 0.06 0.15 0.01 0 Bal. 

CP-B3 0.16 0.59 1.93 0.02 0.03 0.44 0.39 0.12 0.01 0.06 0.16 0.01 0.006 Bal. 

 

Con el objetivo de propiciar un alivio de defectos de la colada, los aceros fueron sometidos a un ciclo 

de tratamiento termo-mecánico (laminado en caliente) y mecánico (laminado en frío) como se muestra 

en la Figura 19. De esta manera, las muestras en estado de suministro correspondieron a láminas con 

deformación plástica previa. 
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Figura 19. (a) Diagrama de diseño del ciclo termo-mecánico y mecánico (b) Vista en estado de suministro 

posterior a la deformación plástica inicial.  

  

 

4.2. Caracterización microestructural 
 

Debido a que las muestras se encontraban previamente deformadas, fue necesario identificar la 

dirección de laminado (RD), centrándose en la zona de interés correspondiente al área perpendicular 

a la RD, conocida como región transversal (TD). Las muestras fueron seccionadas utilizando un disco 

de diamante. 

 

Como se describe en la Tabla 5, para revelar la microestructura la preparación siguió el desbaste 

convencional en papel lija SiC hasta P2000, un pulido con pasta de diamante y sílica coloidal hasta 

partículas de 0.04 micras y un ataque con Lepera modificado a 75 °C. Es importante mencionar que el 

tiempo de pulido varió para las probetas observadas debido a requerimientos en el acabado superficial 
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para las técnicas de microscopía (óptica y electrónica de barrido), y difracción de electrones 

retrodispersados.  

 

Tabla 5. Proceso de preparación de muestras metalográficas para microscopía óptica y electrónica de barrido. 

 

Paso Proceso 

1 Desbaste con lija SiC P80 a P2000 

2 Pulido con pasta de diamante 3 a 1 µm 

3 Pulido sílica coloidal 0.04 µm 

4 Ataque químico con Lepera modificado 
 

La etapa del ataque químico requirió diferentes ensayos respecto a la concentración de los reactivos, 

los tiempos de exposición y la temperatura de trabajo, determinándose el protocolo que se describe a 

continuación: 

 

Tabla 6. Protocolo de ataque químico con Lepera modificado en aceros CP [1]. 

 

Agente Reactivo Condiciones Procedimiento 

Lepera 

modificado 

 

Objetivo: 

Revelar 

microestruct

ura 

-1 g de ácido pícrico 

(C6H2OH(NO2)3). 

-1 g de metabisulfito de 

sodio (Na2S2O5). 

-25 ml de alcohol 

etílico(C2H6O) 

-25 ml de agua 

destilada. 

Temperatura 

75 °C picral y 

punto de 

ebullición 

solución 

acuosa 

Tiempo 

2 minutos  

 

 

Paso 1: Hacer picral y solución acuosa 

con Na2S2O5. 

Paso 2: Calentar los vasos por separados 

hasta alcanzar 75 °C. 

Paso 3: Verter la solución acuosa en el 

picral. 

Paso 4: Sumergir la muestra en la 

solución durante 2 minutos. 

Paso 5: Limpiar, y secar la muestra. 

 

Las muestras fueron observadas en el microscopio óptico Olympus PMG 3, el microscopio digital 

Keyence VHX-970F y el microscopio electrónico de barrido de Ultra-Alta resolución JSM-7800F de 
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emisión de campo equipado con fluorescencia de rayos-X por energía dispersiva (EDS) para 

microanálisis químicos puntuales, lineales y de área.  

 

Figura 20. Microscopios utilizados para caracterización microestructural: (a) Microscopio óptico Olympus PMG 

3, (b) Microscopio digital Keyence VHX-970F y (c) Microscopio electrónico de barrido de Ultra-Alta resolución 

JSM-7800F. 

 

4.3. Caracterización estructural 
 

Difracción de rayos-X (DRX) 
 

A partir del ensayo de difracción de rayos-X (DRX) se procedió a analizar las fases presentes en la 

microestructura. La técnica se basó en la interpretación del espectro de intensidad vs ángulo de 

difracción, donde los picos generados correspondieron a estructuras cristalinas con direcciones 

interplanares características. Se utilizó el difractómetro Bruker D8 Advance Eco (ver Figura 21.) bajo 

las condiciones especificadas en la Tabla 7 
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Figura 21. Difractómetro Bruker D8 Advance Eco. 

Tabla 7. Resumen de condiciones para difracción de rayos-X.  

 

Parámetro Condiciones 

Tipo de ensayo θ/2θ 

Rango de medición 20 a 120° 

Incrementos 0.02° 

Paso 4 s 

 

 

Para los aceros CP, se empleó el espectro para aplicar el método Rietveld mediante el software de 

análisis cristalográfico Match, con el propósito de cuantificar las fases de la microestructura. Las 

muestras ensayadas fueron sometidas a una limpieza superficial con SiC hasta P1500, seguida de una 

limpieza ultrasónica. 
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Difracción de electrones retrodispersados (EBSD, 

Electron Backscatter Diffraction) 
 

La aplicación de esta técnica proporciona una amplia información cristalográfica de las muestras de 

estudio. En este trabajo experimental, se han utilizado el mapeo de fases (PM), la imagen de polos 

inversa (IPF) y la imagen de calidad (IQ) para obtener información de la localización de la austenita 

retenida, orientaciones cristalográficas preferenciales, tamaño de grano y estimación de fases 

respectivamente. La Tabla 8 resume los parámetros experimentales seguidos en el microscopio 

electrónico de barrido. 

Tabla 8. Parámetros experimentales utilizados para MEB-EBSD. 

Parámetro Valor 

Voltaje 20 kV 

Corriente 1x10-9 A 

Vacío 9.6x10-5 Pa 

Apertura del objetivo 25 µm 

Ángulo de inclinación 73 ° 

Distancia de trabajo 18 mm 

Tamaño de paso 4.75 µm 

Tamaño de mapa 23.93x17.95 µm2 

No. de puntos 88400 

 

 

El principio de funcionamiento del MEB-EBSD establece que, la muestra de análisis se coloca dentro 

de un microscopio de barrido (MEB) orientada hacia el detector e inclinada con un ángulo entre 70 y 

75° con respecto al haz de electrones incidente. Así, se facilita la difracción de electrones 

retrodispersados (ER) que salen de la muestra hacia el detector. Cuando los ER difractan en 

direcciones preferenciales por la ley de Bragg, se forman patrones de bandas (o líneas de Kikuchi) que 

son indexadas mediante el software del equipo para dar información de los aspectos cristalográficos 

previamente mencionados [84,85].  
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En relación con el análisis de la imagen de calidad (IQ), a continuación, se explicará la metodología 

seguida en la aplicación del método estadístico multimodal para la estimación de fases. Según lo 

reportado por Jinghui WU y colaboradores [115], se identifican ciertos requisitos esenciales para lograr 

una interpretación más precisa del espectro IQ: 

 

1. Se sugiere realizar la delimitación de los bordes de grano para ángulos superiores a 15°. Esta 

práctica facilita el escaneo puntual del área contigua al límite de grano, permitiendo una mejor 

observación de los defectos en estos puntos críticos. Gráficamente siguiendo esta condición el 

diagrama del histograma resultante se describe en la Figura 22. 

 

Figura 22. Histograma de IQ. Muestra de ejemplo B0P1-XD. 

 

2. Debido a que la imagen de calidad es altamente sensible a factores operacionales incluyendo 

la preparación superficial y el procesamiento de imagen, la normalización de los valores IQ 

puede compensarlo. La Ecuación 4.1. y 4.2. indican la metodología para hacerlo analíticamente.  

 

𝐼𝑄𝑁𝑜𝑟𝑚𝑎𝑙𝑖𝑧𝑎𝑑𝑎 =
𝐼𝑄𝑖𝑛𝑖𝑐𝑖𝑎𝑙

𝐼𝑄𝑒𝑠𝑡𝑎𝑛𝑑𝑎𝑟
× 100 
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𝐼𝑄𝑁𝑜𝑟𝑚𝑎𝑙𝑖𝑧𝑎𝑑𝑎 =
𝐼𝑄𝑖𝑛𝑖𝑐𝑖𝑎𝑙 − 𝐼𝑄𝑚𝑖𝑛

𝐼𝑄𝑚á𝑥 − 𝐼𝑄𝑚𝑖𝑛
× 100 

 

𝐼𝑄𝑖𝑛𝑖𝑐𝑖𝑎𝑙 es el valor absoluto obtenido del experimento, y la   𝐼𝑄𝑒𝑠𝑡𝑎𝑛𝑑𝑎𝑟 es el valor de IQ 

promedio, la cual permite hacer la suposición de tener una estructura cristalina perfecta. De 

este modo, se obtiene un histograma con valores de IQ normalizados entre 0 y 100, facilitando 

la identificación de los IQ promedio presentes en la muestra y los reportados en la literatura. 

 

 

Figura 23. Histograma de IQ Normalizada. Muestra de ejemplo B0P1-XD. 

 

3. Aplicación de Distribución Normal y el Modelo multimodal. 

El perfil de distribución de la IQ suele presentar una forma de campana Gauss característica, 

lo que lleva a la utilización de la distribución normal para suavizar y modelar los datos. Dado 

que la microestructura de los materiales puede estar compuesta por múltiples 

microconstituyentes, se emplea el modelo multimodal para descomponer la distribución total 

en varias distribuciones normales independientes. Cada una de estas distribuciones representa 

a un microconstituyente específico en la muestra, lo que permite un análisis detallado y una  

0 20 40 60 80 100
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(4.2.) 
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estimación cuantitativa de los componentes microestructurales. El modelo multimodal se 

describe así: 

𝑁 = ∑ 𝑛𝑖

𝑘

𝑖=1

 

 

𝐼𝑄 ≅ ∑ 𝑁𝐷(

𝑘

𝑖=1

𝑛𝑖 , 𝜇𝑖,𝜎𝑖,) 

 

|𝐼𝑄 − ∑ 𝑁𝐷(

𝑘

𝑖=1

𝑛𝑖 , 𝜇𝑖,𝜎𝑖,)| ≤ 𝜀 

 

Donde N es el número total de puntos escaneados; 𝜀 es el error mínimo aceptable y ND 

(𝑛𝑖, 𝜇𝑖,𝜎𝑖,) es la aplicación de la distribución normal a los datos 𝑛𝑖 con media 𝜇𝑖, y desviación 

estándar 𝜎𝑖,. Al ajustar la distribución normal y satisfacer especialmente la última ecuación, se 

obtiene la representación de las distribuciones normales de cada constituyente en la 

microestructura. 

 

4.4. Análisis térmico 
 

Dilatometría 
 

Esta técnica, conocida también como análisis termomecánico (TMA), mide las contracciones o 

dilataciones lineales de una muestra sólida en función de la temperatura. Esto facilita el análisis de 

procesos como la dilatación térmica, posibles transiciones de fase, reacciones químicas y densificación. 

 [86].  

Los ensayos se llevaron a cabo en el dilatómetro LINSEIS modelo L78 RITA (ver Figura 24) para la 

medición de temperaturas de transformación y curvas dilatométricas a diferentes velocidades de 

(4.3.) 

(4.4.) 

(4.5.) 
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enfriamiento. Además, para complementar los datos obtenidos mediante la técnica MEB-EBSD, se 

llevaron a cabo simulaciones de tres tratamientos térmicos con el fin de obtener martensita, bainita y 

ferrita, respectivamente. 

 

 

Figura 24. Dilatómetro de temple LINSEIS modelo L78 RITA. 

 

Tabla 9. Resumen de condiciones experimentales de tratamientos térmicos realizados por dilatometría (ver 

Anexo 8). 

Objetivo Tratamiento térmico 

Formación de microestructura: 

Martensita 

1.Calentamiento (20 °C/s) 

2. Austenización (T=950 °C, t=600 s) 

3. Enfriamiento (V= 100 °C/s hasta T=25 °C) 

Formación de microestructura:  

Bainita 

 

 

 

1.Calentamiento (20°C/s) 

2. Austenización (T=950 °C, 600s) 

3. Enfriamiento (V= 10 °C/s hasta T=450 °C) 

4. Sostenimiento (T=450 °C, t= 1200 s) 

5. Enfriamiento (V= 100 °C/s hasta T=25 °C) 

Formación de microestructura con 1. Calentamiento (70 °C/s) 

Controlador 

Cámara de 

calentamiento y 

medición 

Gas He 
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Ferrita+Martensita 2. Austenización (T=950 °C, t=300 s) 

3. Enfriamiento (V= 20 °C/s hasta T=650 °C) 

4. Sostenimiento (T=650 °C, t= 2700 s) 

5. Enfriamiento (V= 100 °C/s hasta T=25 °C) 

 

4.5. Diseño y desarrollo de tratamiento térmico 

Q&P 
 

Las temperaturas intercríticas de transformación son un punto clave en el diseño de los tratamientos 

térmicos, ya que proporcionarán información sobre la cinética y los mecanismos de transformación de 

fases en los aceros. Esto es esencial para el control de la microestructura y, por consiguiente, de las 

propiedades mecánicas resultantes. Para ello, se han determinado las temperaturas Ac1, Ac3, Ms y Mf 

de los aceros CP-B0 y CP-B3. La Tabla 10 resume las condiciones experimentales requeridas del 

tratamiento térmico para la obtención de estos datos. 

 

Tabla 10. Resumen de condiciones experimentales para la determinación de las temperaturas intercríticas Ac1, 

Ac3, Ms y Mf de los aceros CP-B0 y CP-B3. 

 

Etapa Condiciones 

Calentamiento 20 °C/s hasta 1100 °C 

Sostenimiento 1100 °C durante 600 s 

Enfriamiento 200 °C/s hasta 25° C 

  

La interpretación de los ciclos térmicos para la determinación de las temperaturas intercríticas se 

fundamenta en las curvas resultantes al graficar la derivada de la expansión térmica (dΔL) frente a la 

temperatura. Como se puede apreciar en la Figura 25, durante el proceso de calentamiento se 

identifican dos puntos de inflexión. El primero, que va desde una fase de dilatación a una ligera 

contracción, corresponde a la temperatura Ac1 o al inicio de la transformación austenítica desde el 
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punto eutectoide mientras que el segundo, que se extiende desde una leve contracción hasta la 

dilatación, está relacionado con el parámetro Ac3 o la temperatura máxima de transformación 

austenítica. Al compararse los valores se observó para ambos casos consistencia de las temperaturas 

de austenización respecto a su contenido de boro. 

 

En el caso del proceso de enfriamiento, la interpretación de los diagramas se realiza de derecha a 

izquierda, donde se pasa de una contracción a una dilatación, relacionada con el inicio de la 

transformación martensítica (Ms), y finalmente se observa un punto de inflexión para continuar con 

la contracción relacionada al fin de la transformación martensítica (Mf). En los casos de las 

temperaturas Ms y Mf se observa un leve incremento en la temperatura de transformación debido a la 

presencia del boro. Este aumento se debe a que el boro, como microaleante en los aceros HSLA, tiende 

a segregarse intersticialmente en los límites de grano de la austenita lo que conduce al retraso de la 

formación de ferrita y perlita y que a su vez promueve microestructuras bainíticas o martensíticas 

durante el enfriamiento [12,103-104]. 
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Figura 25. Curvas experimentales de dilatometría para la determinación de las temperaturas intercríticas: (a) 

Acero CP-B0 en calentamiento, (b) Acero CP-B0 en enfriamiento, (c) Acero CP-B3 en calentamiento, (d) Acero 

CP-B3 en enfriamiento y (e) Tabla de resumen. 

 

Diagramas CCT y TTT 
 

Para la predicción de las distintas fases o precipitados que se pueden formar, tomando en cuenta la 

composición química real de cada acero CP, se realizó un análisis teórico termodinámico de predicción 

de fases en equilibrio utilizando el software comercial JMatPro (Java-based Materials properties). La 

Figura 26 muestra la interfaz de esta herramienta de apoyo de simulación termodinámica. Entre otros 
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posibles usos, se incluye los equilibrios de fases (zona estable y metaestable), propiedades de 

solidificación, propiedades mecánicas y transformaciones de fase.  

 

 

Figura 26. Interfaz de software JmatPro 7.0. empleado en el análisis térmico. 

 

A partir de la temperatura de austenización y el tamaño de grano promedio estimado en la sección 

5.1.3, utilizando el software de simulación JMat Pro, se generaron los diagramas TTT y CCT, los cuales 

se resumen en la Figura 27. Se observó que, en presencia de boro, las curvas experimentaron un ligero 

desplazamiento hacia la derecha. Experimentalmente, este desplazamiento hacia la derecha indica 

una ralentización de las reacciones de difusión atómica que ocurren durante el enfriamiento. Una de 

las ventajas de este fenómeno es que, al retrasar la formación de fases más suaves, como la perlita, se 

pueden obtener microestructuras más finas con propiedades mecánicas mejoradas, como una mayor 

resistencia. Además, el boro puede mejorar la templabilidad del acero, lo que implica que el acero se 

endurecerá de manera más profunda durante el proceso de templado. 
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Figura 27. Curvas teóricas generadas mediante el software de simulación termodinámica JMatPro. 

Temperatura-Tiempo-Transformación (TTT): (a) CP-B0, (b) CP-B3. Curvas de enfriamiento continuo (CCT) (c) 

CP-B0, y (d) CP-B3. Temperaturas Ms y Mf determinadas teóricamente.  

 

 

 

Parámetros de diseño 
 

Para el diseño del tratamiento térmico de temple y particionado se tomaron en cuenta los siguientes 

parámetros: 

1. Temperatura Ac3+ 50 °C equivalente a 920 °C.  

2. Temperatura de templado a temperatura inferior y superior a Ms para evaluar el efecto de la 

temperatura en la microestructura. 
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3. Velocidad de enfriamiento dependiente de la agitación. Para favorecer el templado inicial se 

utilizará un baño de sales y un posterior templado en aceite.  

4. Tiempos y temperaturas de particionado buscarán evitar la precipitación de carburos.  

 

La Figura 28 y la Tabla 11 resumen los parámetros para el tratamiento térmico y las nomenclaturas de 

las muestras usadas durante el proceso experimental. 

 

 

Figura 28. Resumen de condiciones experimentales establecidas para el tratamiento térmico de temple y 

partición Q & P en aceros de fase compleja B0 y B3. 
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Tabla 11. Resumen de condiciones experimentales para el tratamiento térmico de temple y partición (Q&P) 

Condiciones generales 

Vcalentamiento= 0.33 °C/s hasta 920 °C 

thomogenización= 920 °C durante 600 s 

Ttemplado 1=350 °C en baño de sales fundidas (con agitación rápida) 

Ttemplado 2=25 °C en aceite (con agitación moderada) 

T.T. Deformación ¿Boro? Nombre Condiciones de partición 

 

 

Partición 

de 1 

paso 

 

No 

 

 

No 

Sí (60 ppm) 

 

B0P1-XD 

B3P1-XD 

Tpartición en baño de sales fundidas= 350 °C 

tpartición= 300 s en baño de sales 

Ttemplado 2 en aceite= 25 °C 

 

 

Sí 

 

No 

Sí (60 ppm) 

 

B0P1-CD 

B3P1- CD 

Tpartición en baño de sales fundidas= 350 °C 

tpartición= 240 s + def. + 60 s  

deformación plástica 2 pasos 

Ttemplado 2 en aceite= 25 °C 

 

 

Partición 

de 2 

pasos 

 

No 

 

No 

Sí (60 ppm) 

 

B0P2-XD 

B3P2- XD 

TTemplado en baño de sales fundidas= 350 °C 

Vcalentamiento= 20 °C/min 

Tpartición 2 en mufla= 600 °C 

ttemplado= 300 s 

Ttemplado 2 en aceite= 25 °C 

 

Sí 

 

No 

Sí (60 ppm) 

 

B0P2-CD 

B3P2-CD 

 

TTemplado en baño de sales fundidas= 350 °C 

Vcalentamiento= 20 °C/min 

Tpartición en mufla= 600 °C 

tpartición en mufla= 240 s + 60 s  

deformación plástica 2 pasos 

ttemplado= 300 s 

Ttemplado 2 en aceite= 25 °C 
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4.6. Aplicación de tratamiento térmico de 

temple y partición (Q&P) 
 

Antes de aplicar el tratamiento térmico fue necesario rectificar las muestras que serían deformadas 

durante la partición, con el objetivo de tener un mismo paso graduado para la laminadora (Fig. 29 a y 

b). Por lo tanto, las láminas en estado de suministro se laminaron en frío hasta alcanzar un espesor 

muy cercano a 2.50 mm. Al mismo tiempo, se continuó el monitoreo de la temperatura en el baño de 

las sales mediante el uso de dos termopares (Figura 29.c) y un controlador para garantizar la 

temperatura de partición requerida. 

 

La Figura 29.d muestra las secciones organizadas en el laboratorio para la aplicación del tratamiento 

térmico de temple y partición. Experimentalmente, se requirieron 5 secciones compuesta de: 2 muflas, 

un baño de sales, la laminadora y un baño de aceite. Todas las muestras fueron austenizadas a 920 ° 

C durante 10 minutos debido a la geometría de las muestras. Posteriormente como se especifica en la 

Tabla 9, las muestras se templaron en un baño de sales a 350 °C. Para el caso de las muestras B0P1 y 

B3P1, se mantuvo un sostenimiento isotérmico para completar la partición de 1 paso a esta 

temperatura, por su parte, las muestras B0P2 y B3P2 se templaron y después de 30 s, se introdujeron 

nuevamente en la mufla dispuesta a 600 °C.  

La deformación plástica para la partición de 1 y 2 pasos se realizó en 2 pasos, alcanzando una 

deformación aproximada de 30% respecto al espesor inicial. Finalmente, el templado a temperatura 

ambiente, se realizó en el baño de aceite con agitación alta.  
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Figura 29. Evidencia de aplicación del tratamiento térmico de temple y partición: (a) Láminas rectificadas a 2.5 

mm de espesor, (b) Graduación de paso en laminadora, (c) Monitoreo de temperatura en baño de sales a 350 °C 

y (d) Etapas de trabajo para la aplicación del tratamiento térmico: 1. Horno para el calentamiento a la 

temperatura de austenización a 920 °C, 2. Baño de sales con termopares acoplados en las resistencias y el baño 

para garantizar la temperatura de partición (Muestras P1) y temple inicial (Muestras P2), 3. Horno para etapa 

de partición a 600 °C y 4. Baño de aceite a temperatura ambiente para templado final. 
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4.7. Caracterización mecánica 

Microtracción 
 

Los ensayos de microtracción uniaxial se realizaron para estimar el comportamiento mecánico de los 

aceros de fase compleja tratados térmicamente por temple y partición de 1 y 2 pasos con deformación 

plástica. Las muestras fueron mecanizadas por duplicado bajo la norma ASTM D1708. Mientras que 

la Figura 30.a resume las condiciones establecidas por norma, la sección b muestra el estado real 

superficial de las muestras ensayas.  

 

Figura 30. Muestras de ensayo de microtracción: (a) Condiciones bajo norma ASTM D1708 y (b) Estado 

superficial real. 

 

Respecto al equipo utilizado, se empleó la máquina universal de ensayos de marca MTS modelo 

QTEST/100 equipada con un extensómetro cuidadosamente dispuesto como se evidencia en la Figura 

31. El ensayo se realizó a temperatura ambiente con una velocidad del cabezal de 1 mm/min.  
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Figura 31. Máquina Universal de ensayos MTS- QTEST/100: (b y c) Ubicación de extensómetro para 

microtracción.  

 

Microdureza 
 

Los ensayos de microindentación son realizados para evaluar y cuantificar la variación de dureza en 

una distancia corta. A partir de las condiciones establecidas por la norma ASTM E-384, las muestras 

de suministro fueron indentadas con una carga 100 g-f durante 10 segundos (Figura 32) cada 50 

micras. Para poder realizar este ensayo fue necesario tener las probetas atacadas con Lepera 

modificado como se describió previamente en la Tabla 4 y realizar un desplazamiento en la superficie 

para la obtención de 18 datos por muestra.  

 

Figura 32. Ensayo de Microdureza: (a) Microdurómetro Vickers Future Tech F11-7 y (b) Huella de indentación 

Vickers. 
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Nanodureza 

La nanoindentación es una técnica utilizada para medir las propiedades mecánicas a escala 

nanométrica. Se basa en la medida de la carga versus la profundidad de penetración al ser indentada 

una punta afilada y dura (generalmente de diamante) sobre el material (ver Figura 33.). A partir de 

esta prueba, se obtienen propiedades mecánicas importantes del material, incluyendo: dureza, 

módulo de elasticidad y módulo de fluencia. Para este trabajo, se limitará su uso a la estimación de la 

dureza y de energía.  

Para el proceso experimental, se trabajó a partir de una carga de 300 mN, y un coeficiente de Poisson 

de 0.3. cada muestra se indentó 10 veces cada 500 nm 

Figura 33. Ensayo de Nanodureza: (a) Mesa antivibratoria, (b) Controlador de software y (c) Indentador 

Berkovich.  
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5.1. Resultados de la Caracterización de Aceros 

en Estado de Suministro 

Estimación de fases en la microestructura mediante 

JMatPro 

La Figura 34 resume los diagramas de fases en equilibrio calculados mediante JMatPro en un rango 

desde la temperatura ambiente hasta los 1600 °C para los aceros CP-B0 y CP-B3. Se observa que la 

línea liquidus comienza a formarse desde los 1500 °C para ambos aceros, mientras que la línea solidus 

1440 °C para el CP-B0 y los 1420 °C para el CP-B3, lo que significa que la microaleación de boro 

extiende la región bifásica líquido-sólido y como resultado promueve la segregación durante la 

solidificación. Esto se atribuye a que el boro interactúa con otros elementos en la aleación, lo que 

requiere más energía para que la aleación pase de estado líquido a estado sólido [81-83]. 

Cuando se contempla un enfriamiento lento desde los 700 °C, es importante tener en cuenta la 

precipitación de cementita. Esta fase es no deseada en el proceso de tratamiento térmico de temple y 

partición, ya que resulta de la migración del carbono desde las fases más duras hacia la formación de 

carburos en lugar de permanecer en la austenita retenida para estabilizarla a temperatura ambiente. 

De esta manera, estos datos preliminares resaltan la importancia de controlar cuidadosamente la 

velocidad de enfriamiento. 

Finalmente, al estudiar los posibles precipitados presentes a temperatura ambiente, se observa la 

formación de precipitados del tipo M (C, N), M2 (C, N) y MnS en ambas aleaciones, que corresponden 

a compuestos de carbonitruros y sulfuros, respectivamente. Es relevante destacar que, en el caso del 

acero CP-B3, la microaleación de boro desencadena adicionalmente la formación del compuesto M3B2.

Estas observaciones son fundamentales para estimar los posibles precipitados presentes en la 

microestructura, así como el comportamiento de las aleaciones estudiadas a partir de su composición 

química y su velocidad de enfriamiento.  

5. Resultados y discusión



61 
 

61 
 

 

 

 

Figura 34. Diagrama de fases en equilibrio estimado mediante software de simulación termodinámico JMatPro: 

(a, c, e) Aceros sin boro CP-B0 y (b, d, f) Aceros con 60 ppm de boro CP-B3. 
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Análisis estructural  
 

En este estudio estructural, se ha realizado una comparación entre las muestras CP-B0 y CP-B3 en su 

estado de suministro. La principal diferencia entre ellas radica en la presencia de una microaleación 

de 60 ppm de boro. Utilizando la técnica de difracción de rayos-X, se ha logrado identificar dos formas 

alotrópicas del hierro, mostrando valiosa información sobre su estructura cristalina (ver Figura 35). 

 

El hierro alfa (α-Fe) está asociado a la martensita, la bainita y la ferrita [93,94,108], y para este caso 

encontrado en las orientaciones (110), (200), (211) y (220). Por otro lado, el hierro gamma (γ-Fe) con la 

austenita retenida, ha sido identificada exclusivamente en la orientación (111) [109]. La Tabla 12 resume 

la cuantificación de la austenita retenida mediante de difracción de rayos-X y difracción de electrones 

retrodispersados. Por ambas técnicas, se identificó una relación inversa del contenido de boro y el 

porcentaje de austenita retenida estimada siendo en promedio de 7.6% y 3.6% para la muestra CP-B0 

y CP-B3. 

 

Figura 35. Patrón de difracción de rayos-X de muestras en estado de suministro: en gris, B0 (sin boro); en rojo, 

B3 (con 60 ppm de B). 
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La presencia de la austenita retenida (RA) en las muestras se debe al diseño composicional de la 

aleación desde la colada [106]. Teóricamente, se habría anticipado que la microaleación de manganeso, 

silicio, aluminio y niobio como elementos gammágenos promovieran la estabilización de la RA a 

temperatura ambiente, sin embargo, de acuerdo con lo reportado en la literatura, el niobio gobierna 

la cinética de transformación al desplazar las líneas Ac3 (hacia arriba) y Mf (hacia abajo), promoviendo 

una transformación martensítica incompleta [110]. 

 

Tabla 12. Cuantificación de austenita retenida mediante DRX y MEB-EBSD. 

Condición DRX [%] EBSD [%] 

CP-B0 (Con def. en caliente + temple+ def. en frío) 6.3 9.0 

CP-B3 (Con def. en caliente + temple+ def. en frío) 3.0 4.2 

 

Respecto a la localización de la RA en mapas de fase por EBSD, la Figura 36 (a,b) muestra que los 

sitios preferentes de estabilización de la fase son las dislocaciones y los límites de grano.  Esto debido 

a que, la deformación plástica en caliente mediante la recuperación dinámica promueve el apilamiento 

de precipitados y elementos soluto como el carbono en los sitios de alta energía, favoreciendo la 

estabilización de la fase de interés [127-128].  

 

La Figura 36 (c,d) por su parte, muestra un mapa de figuras de polos inversa (IPF), donde los colores 

en el diagrama representan la policristalinidad del material a partir de la deformación plástica en 

caliente y en frío. Las orientaciones preferenciales corresponden a (001) <100>, (112) <111> y (001) 

<110>. 
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Figura 36. Imagen MEB-EBSD de muestras en estado de suministro. Mapa de fases (a) CP-B0, (b) CP-B3, Imagen 

de polos inversa (c) CP-B0 y (d) CP-B3. 

 

Tamaño de grano  
 

Los valores del tamaño de grano desde la condición de suministro se resumen en la Tabla 13. Como 

puede observarse, a partir de la condición de colada, se obtuvieron tamaños de grano 

correspondientes a 206.54 y 140.37 µm para los aceros CP-B0 y CP-B3, respectivamente. Tal como se 

habría anticipado en trabajos previos, la microaleación del boro favoreció el refinamiento del tamaño 

de grano en la colada [82,83,103,106,]. Sin embargo, al aplicarse la deformación en caliente, el temple y el 

trabajo en frío, la correlación del refinamiento y la influencia del boro como microaleante no se 
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visualizó. Aun así, al comparar los resultados bajo la última condición se evidenció una reducción 

drástica a 1.97 y 3.65 µm, lo que representó una disminución de aproximadamente 100 veces su 

tamaño de grano inicial identificándose a su vez tamaños de grano no uniformes (ver Figura 37). 

 

La explicación de este fenómeno radica en el procesamiento del material. Tras la colada inicial, las 

muestras se sometieron a una deformación plástica en caliente, lo que favoreció una recuperación 

dinámica que reordenó las dislocaciones mediante la formación de estructuras estables en subgranos. 

Luego, con la deformación plástica en frío, debido a la alta densidad de subestructuras, se alcanzó un 

punto en el que las dislocaciones móviles no se absorbieron ni aniquilaron entre sí, lo que resultó en 

una acumulación de defectos lineales en el cristal. Estas dislocaciones interactuaron entre sí, 

generando nuevos obstáculos y, como consecuencia, tamaños de grano más finos [30,83]. 

 

Es esencial destacar que, bajo estas condiciones, los aceros, aunque poseen una alta resistencia 

mecánica y dureza, no resultan viables para su uso práctico debido a la alta concentración de 

dislocaciones, baja tenacidad y resistencia a la fatiga [88]. En este trabajo, se introdujo una alta 

deformación como condición inicial para analizar el impacto de la subestructura y el tamaño de grano 

en las transformaciones de fase al aplicar el tratamiento térmico de temple y partición. 

 

Tabla 13. Tamaño de grano a partir de condiciones de suministro. Condición de colada tomada de un trabajo 

previo [106]. *Diámetro promedio de Feret. 

  

Condición Tamaño de grano [µm] Imagen 

CP-B0 (Colada) [106] 206.5 ± 95.7 5.1. 3.a 

CP-B3 (Colada) [106] 140.4 63.0 5.1.3. b 

CP-B0 (Con def. en caliente + temple+ def. en frío) 1.9 ± 1.5* 5.1.3. c 

CP-B3 (Con def. en caliente + temple+ def. en frío) 3.6 ± 0.9* 5.1.3. d 
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Figura 37. Imagen por microscopía óptica de muestras bajo condición de colada (a) CP-B0 y (b) CP-B3[106]. ) 

Imagen de calidad promedio de grano obtenida por MEB-EBSD de muestras en estado de suministro a 2000x 

(c) CP-B0, y (d) CP-B3. 

 

Caracterización microestructural 
 

La Figura 38 muestra un resumen de micrografías ópticas obtenidas de los aceros en condición de 

procesado termo mecánico de laminado en caliente+ temple+ laminado en frío. Estas micrografías se 

tomaron de cortes realizados en las direcciones tanto paralelas como perpendiculares a la dirección 

de rolado. Mediante la coloración del proceso de ataque con Lepera Modificado y de acuerdo con lo 

reportado en la literatura [88-91], puede ser posible la identificación de la martensita por su color blanco 

o azul, y de la bainita por presentar colores cafés. 
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Figura 38. Micrografías de MO de acero de fase compleja después de ser atacado con Lepera modificado, RD 

(Dirección de laminado) y TD (Dirección transversal o perpendicular al laminado): (a) B0-RD, (b) B0-TD, (c) B3-

RD, y (d) B3-TD. 

 

 

Por microscopía electrónica de barrido, a su vez se identificó que la matriz de las muestras consiste 

principalmente de martensita y bainita. Siguiendo lo reportado por Kumar [95] y Graux [97], la 

identificación de las fases se lleva a cabo mediante el estudio de su morfología. Se observó que la 

martensita se forma en bloques (Mb) y como agujas (Ma), la bainita por su parte se observa como 

unidades aciculares delgadas (b). 
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Figura 39. Micrografías de MEB de acero de fase compleja después de ser atacado con Lepera modificado: (a) 

B0-TD 7000x y (b) B0-TD 1500x 

 

En la Figura 39.b a su vez, evidenció la presencia de precipitados no metálicos con la morfología 

alargada y de partículas elipsoidales continuas, característicos de los carburos de niobio. Es altamente 

reconocido que, aunque el niobio se utiliza como elementos de aleación en los aceros AHSS debido a 

su capacidad para refinar el tamaño de grano durante la laminación en caliente, su alta afinidad con 

el carbono y el nitrógeno tiende a promover la precipitación de carburos con estequiometría Nb (C, 

N) altamente perjudiciales para las aplicaciones que requieren deformación plástica o como en nuestro 

caso de estudio, el efecto TRIP.   

 

Resultado de los ensayos de microdureza Vickers 
 

La microdureza de los aceros en estado de suministro se midió siguiendo los parámetros 

recomendados por la norma ASTM E384 [38], especificados en la sección 4.6.1. Se observa que la 

microdureza de las muestras CP-B0 y CP-B3 se encuentra en el rango de 530 HV con una desviación 

de ±30 HV. Esto se debe a la homogeneización microestructural lograda durante el tratamiento 

termomecánico en caliente y al endurecimiento posterior debido a las deformaciones en frío. Además, 

Mb 

b 

Ma 
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el templado contribuyó a promover las transformaciones adifusionales de bainita y martensita, lo que 

también incrementa la dureza del material. 

 

Bajo esta condición de procesamiento, y dados los resultados obtenidos de microdureza, una posible 

aplicación preliminar de este material estaría asociado a condiciones de desgaste [100-102]. 

 

 

Figura 40. Resumen de micro durezas en material de suministro. 

 

5.2.  Resultados de la Caracterización de Aceros 

con Tratamiento Térmico Q&P 
 

Resultados de la caracterización estructural 
 

La Figura 41 resume los espectros de difracción de rayos-X para las muestras tratadas térmicamente 

mediante temple y partición. Se consideran tres variables principales en este análisis: el contenido de 

boro (B0 sin boro o B3 con 60 ppm), la temperatura de partición (P1 para un paso a 350 °C y P2 para 

dos pasos a 600 °C) y la deformación plástica durante la partición (XD sin deformación y CD con 

deformación). 
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Figura 41. Patrones de difracción por Rayos-X de acero avanzado de fase compleja tratado térmicamente por 

temple-partición de 1 paso (B0P1XD, B0P1CD, B3P1XD, B3P1CD) y 2 pasos (B0P2XD, B0P2CD, B3P2XD, 

B3P2CD). 

 

Así, se logró identificar dos formas alotrópicas del hierro en el material analizado. El hierro alfa (α-

Fe) se relacionó con fases como la martensita y la bainita, presentando picos de difracción en las 

orientaciones (110), (200), (211) y (220). Por otro lado, el hierro gamma (γ-Fe) se asoció con la austenita 

retenida y se identificó únicamente en la orientación (111). Aunque se ha reportado en la literatura que 

la austenita retenida puede estar presente en otras orientaciones, como la (200), (220), (311) y (222), no 

fue posible distinguirla bajo las condiciones de ensayo. Este hallazgo resalta la importancia de abordar 

el proceso experimental con cuidado, y considerar posibles limitaciones en la detección de las fases 

presentes mediante esta técnica, especialmente debido a su baja concentración en la muestra. 

 

El tratamiento térmico de temple y partición se aplica para promover la difusión de carbono desde 

fases más duras, como la martensita, hacia las más blandas como la austenita con el fin de estabilizarla 
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a temperatura ambiente, por esta razón, se generó un interés particular en cuantificar esta fase de 

manera precisa. La Tabla 14. resume su cuantificación mediante difracción de rayos-X y electrones 

retrodispersados. 

 

Tabla 14. Estimación de austenita retenida mediante DRX y MEB-EBSD en muestras tratadas térmicamente por 

temple y partición. 

 

Boro Deformación T. T Nombre DRX [%] EBSD [%] 

No No  

1 

paso 

B0P1-XD 3.0 5.4 

No Sí B0P1-CD 3.2 6.1 

60 ppm No B3P1-XD 1.1 4.5 

60 ppm Sí B3P1-CD 1.5 6.1 

No No  

2 

pasos 

B0P2-XD 1.9 6.3 

No Sí B0P2-CD 4.5 7.2 

60 ppm No B3P2-XD 1.4 5.2 

60 ppm Sí B3P2-CD 2.1 6.5 

 

Al comparar los resultados obtenidos a través de ambos métodos, se revela un patrón interesante: la 

estabilización de la austenita retenida (RA) se favoreció a menores contenidos de boro. Esto es 

especialmente notable bajo condiciones experimentales específicas, como la partición de un solo paso 

a 350 °C (con la excepción de B0P2-CD) y la deformación plástica durante la partición.  

 

Respecto a la localización de la RA, la Figura 42 y el Anexo 2 muestran colonias agrupadas en los 

límites de grano de alto ángulo.  Esto se explica mediante el anclado de solutos en sitios de altas 

energía (tales como las subestructuras y los límites de grano) que favorecen la estabilización de la fase 

de interés a temperatura ambiente debido a proceso difusivos característicos de la partición. 
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Figura 42. Imagen MEB-EBSD. Mapa de fases para la distinción de austenita retenida (verde).  

Por otra parte, a través del análisis de imágenes IPF, se logró una identificación preliminar de 

orientaciones cristalográficas preferencias de los granos en (001), (122), (111) y (223). Estas 

observaciones se correlacionaron con la paleta de colores del triángulo de referencia, lo que permitió 

una mejor comprensión de la textura. Las muestras evidencian predominantemente una estructura de 

tipo BCC, y su microestructura no presenta una orientación preferencial. El tamaño y la forma de los 

granos son heterogéneos, por lo que se espera que la distribución estándar reportada del tamaño de 

grano sea amplia. 

 

 

Figura 43. Imagen MEB-EBSD. Imagen de polos inversa de muestras con tratamiento térmico de temple y 

partición. (b) Proyección estereográfica de referencia. 
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Tamaño de grano 
 

En el estudio comparativo del tamaño de grano de las muestras sometidas a tratamiento térmico 

respecto a la condición de suministro, se observó que ni el contenido de boro ni el tratamiento térmico 

tuvieron un impacto significativo en la refinación del tamaño de grano. Más bien, se identificó que la 

deformación plástica durante la partición fue el factor determinante en este proceso. La Figura 44. 

resume los valores de tamaño de grano obtenidos mediante el análisis de la imagen de calidad. 

 

 

Figura 44. Resumen de diámetro de Feret promedio obtenidos por Imagen de calidad (IQ). 

 

 

Al comparar diferentes pares de muestras, tales como B0P1XD vs. B0P1CD, B0P2XD vs. B0P2XD, 

B3P1XD vs. B3P1CD y B3P2XD vs. B3P2CD, se observó que la deformación plástica contribuyó a 

refinar el tamaño de grano en casi un 22%. Esta disminución en el tamaño de grano se atribuye a la 

aplicación de deformación plástica durante la partición en frío (de 1 paso a 350 °C) y en tibio (de 2 

pasos a 600 °C), que promovió una recuperación dinámica mediante el reacomodamiento y 
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aniquilación de dislocaciones producto del laminado. La microestructura tendiendo al equilibrio, 

forma una subestructura con límites de grano de bajo ángulo y de subgranos como se evidenció en las 

imágenes de calidad (ver Anexo 4). 

  

Entre las muestras analizadas, se destacó la B0P1CD (sin boro, con partición de un paso y con 

deformación) con el tamaño de grano más reducido, equivalente a 1.84 µm. Es importante señalar que 

la alta desviación estándar en estas muestras se debe a la presencia de granos de diferente tamaño y 

geometría en la microestructura, una característica comúnmente observada en los aceros de fase 

compleja desde la colada. (ver Figura 45).  

 

 

Figura 45. Imagen MEB-EBSD: (a) Imagen de calidad de muestras B0P1CD, y (b) Distribución de tamaño de 

grano (diámetro de Feret). 

 

Análisis de la matriz por microscopía 
 

La Figuras 46, y el Anexo 5 resumen las micrografías obtenidas por microscopía óptica y digital de 

los aceros tratados térmicamente mediante el proceso de temple y partición en 1 y 2 pasos, con y sin 

deformación. Posterior a su preparación superficial, las muestras fueron sometidas a un ataque de 
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contraste con Lepera Modificado utilizado en aceros multifase AHSS para la identificación de 

microestructuras complejas [90,91,106]. 

 

Figura 46. Micrografías de caracterización microestructural para muestras sometidas a tratamiento térmico de 

temple y partición Q&O de 1 y 2 paso. (Superior) Microscopía óptica 50X, (inferior) Microscopía digital 2000X.  

 

Con base en la información recopilada de investigaciones previas [90,91,106] y las observaciones realizadas 

en los aceros, se ha logrado identificar que los colores verdes/azul y blanco están asociados con la fase 

martensítica, mientras que los colores naranjas/café indican la presencia de bainita en la 

microestructura. 

Es relevante destacar que, aunque la técnica de ataque por contraste ha demostrado ser útil en la 

caracterización de aceros de alta resistencia (AHSS), el análisis microestructural a través de este 

método presenta dificultades significativas debido a la finura de la microestructura y a la respuesta 

B0P2-XD B3P2-CD 
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similar de los constituyentes al ataque químico. El tiempo de exposición al reactivo y el lapso entre el 

ataque y la observación microscópica son críticos, ya que las muestras pueden degradarse con el medio 

tal como se observa en el inciso c del Anexo 5.b. En términos generales, se ha identificado que las 

muestras analizadas presentan una matriz compuesta principalmente por martensita y bainita, con la 

presencia de precipitados. 

Al comparar los resultados obtenidos mediante microscopía óptica y digital, se identificó que la 

variable con el mayor efecto en los cambios de las morfologías y colorimetría es la temperatura de 

partición de 600 °C. En específico, en las muestras B0P2 y B3P2, se ha observado lo que la literatura 

denomina Blocky Martensite (MB) [112-115]. El mecanismo de formación se explica a partir de la 

transformación martensítica adifusional de la Sección 3.1.1.  El grano madre de la austenita al 

dividirse en varios bloques resulta orientado paralelamente al mismo plano de hábito y a partir de la 

rotación de ángulo del cristal (inferior a 5°), se da la división a subgranos compuesto por listones 

individuales. 

La Figura 47a. muestra la topografía de los paquetes de martensita en bloque mediante microscopía 

electrónica de barrido, utilizando electrones secundarios donde la superficie se caracteriza por ser lisa, 

continua y uniforme, compuesta por estructuras internas (listones). 

 

 

 

Figura 47. Micrografías MEB-Electrones secundarios de Martensita en bloques B3P2CD: (a) 2500x, (b) 8000x. 

Mbloque 

 

CAPÍTULO 5. RESULTADOS Y DISCUSIÓN 

 



77 
 

77 
 

 

Figura 48. Micrografías MEB-Electrones secundarios de Martensita en bloques B0P2XD: (c) 2500x, (d) 8000x. 

Por su parte, la Figura 48. muestra también la presencia de MB y de la martensita en listones 

intragranulares que se identifica por presentar una orientación cristalográfica preferencial y una 

frontera de grano bien definida. El efecto de cada morfología sobre las propiedades mecánicas, siguen 

siendo tema de estudio.  

Respecto a la bainita, se ha identificado la presencia de ésta en la matriz del acero como unidades 

delgadas o listones grandes con formas irregulares. La bainita es una microestructura que se formó 

como resultado de un mantenimiento isotérmico por debajo de la línea de transformación de la 

martensita (ver diagrama TTT en la Figura 27). La formación de la bainita en estos aceros de fase 

compleja se ha propuesto como un proceso de "autocatálisis", lo que significa que la transformación 

de la bainita se inicia y promueve a sí misma a partir de un núcleo inicial. En términos de la cinética 

que gobierna el proceso, la transformación bainítica es similar a la ferrita, pero en términos del efecto 

de la tensión y la deformación se comporta como la martensita, de ahí que sea difícil explicar el 

mecanismo de formación.  

Mlistones 

Mbloque 
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Figura 49. Micrografías MEB-Electrones secundarios. Identificación de la bainita: B3P1- XD (a) 1000x, (b) 5000x 

y (c) B0P2-CD a 5000x. 
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Según la propuesta de caracterización microestructural de Bramfitt y Speer [51], se ha determinado que 

la bainita presente en estos aceros experimentales exhibe una morfología acicular con una 

precipitación "entrelazada" en bloque y película. La morfología acicular se refiere a una apariencia 

similar a listones o laths, lo que contrasta con la estructura laminar más común de la bainita 

convencional. La precipitación "entrelazada" se refiere a la disposición de las fases de ferrita y 

cementita en la bainita, donde estas se intercalan y entrelazan de manera compleja, creando una 

microestructura altamente intrincada. 

Finalmente, aunque la austenita retenida resultaba ser la fase de mayor interés, no pudo ser 

identificada mediante esta técnica debido a su baja fracción en volumen. Sin embargo, al buscarse la 

RA en la microestructura se encontró información interesante de los precipitados mediante barridos 

líneales por MEB-EDS detallados más adelante.  

 

Análisis de la matriz mediante técnica OIM-EBSD. 
 

La realización del análisis OIM-EBSD es particularmente útil en el análisis de microestructuras 

complejas que, al ser estudiadas a partir de técnicas convencionales de caracterización metalográfica, 

son difíciles de identificar debido a su similitud morfológica. Esta técnica, está basada en la 

información proporcionada por la imagen de calidad (IQ) de las muestras. La IQ resulta ser un 

concepto arbitrario, pero empíricamente útil, que resume la calidad e intensidad de los patrones de 

Kikuchi obtenidos mediante la transformada de Haugh por difracción de electrones retrodispersados 

(EBSD).  

 

En el contexto metalúrgico, como se describió en la sección 3.1, las transformaciones de fase 

martensítica y bainítica de los aceros de fase compleja dependen completamente de las velocidades 

de enfriamiento [43-50]. Aunque para ambos casos se mantenga la misma estructura cristalina, estas 

velocidades tienen efectos directos en la generación de defectos cristalinos particulares para cada fase 

[124-125].  En el caso de la martensita, las imperfecciones inherentes de las celdas promueven una 

densidad de dislocaciones en el orden de 1015 cm-2 superior en un orden de magnitud a la bainita, así 
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como la acumulación de subgranos y celdas desplazadas debido a la presencia de átomos de carbono 

[125]. Estos defectos en el EBSD se ven reflejados en una disminución de la intensidad de las bandas de 

Kikuchi indexadas, y, por ende, una menor IQ promedio y una mayor nanodureza [115].  

 

Al aplicar el método estadístico multimodal para el análisis de fases complejas a partir de la IQ, 

propuesto por Wu y col. [115] y detallado en la sección 4.3, se obtiene la descomposición de la 

distribución normal “general” en varias distribuciones normales asociadas a las fases que componen 

la microestructura compleja como se muestra en la Figura 50. 

 

Figura 50. Distribución normal de muestra B0P1-XD obtenida a partir imagen de calidad (IQ) mediante método 

estadístico multimodal. 

 

La pregunta clave que surge es cómo diferenciar y asignar a cada distribución normal la fase a la cual 

corresponde. Para abordar este desafío, se diseñaron tratamientos térmicos de las fases esperadas en 

el acero de fase compleja (ver la Tabla 9 de la sección 4 y el anexo 9). A través del análisis de los IQ 

promedios experimentales, se estableció una correlación con los IQ reportados en la literatura y los IQ 

promedio con Q&P. La Figura 51 muestra los resultados obtenidos. 
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Figura 51. Análisis estadístico multimodal de fases “puras”: (a) IQ y (b) Distribución de fases.  

 

Se identificó que, mediante el diseño de los tratamientos térmicos, las fases tenían IQ promedios 

asociados, lo que permitió identificar los rangos de IQ normalizados (eje X) que correspondían a cada 

fase. Siendo para la martensita los valores entre 20 y 50, para la bainita entre 55 y 75, y para la ferrita 

valores superiores a 80. Además, la microdureza medida confirmó valores reportados de estas fases 

en la literatura [125-126], la Tabla 15, resume lo anterior descrito. Esta metodología experimental emerge 

como un método valioso para identificar y asignar cada curva de distribución normal a la fase 

específica de interés, lo que contribuye a una caracterización más precisa de las microestructuras de 

estudio [43-50,117-120].  
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Tabla 15. Resumen de datos IQ de fases a partir de diseño de tratamientos térmicos por dilatometría. 

Fase IQ promedio Microdureza [HV] Desviación estándar 

Martensita 20-50 395.39 20.78 

Bainita 55-75 313.19 20.28 

Ferrita Mayores de 80 250.41 20.28 
 

La importancia de la simetría en las distribuciones consideradas radica en la consistencia y 

repetibilidad de los IQ estimados. Con el fin de asegurar la consistencia de los resultados, se 

emplearon funciones gaussianas para suavizar las curvas. Al aplicar estas funciones a los datos, se 

logra una representación más suave y continua de las distribuciones, permitiendo una interpretación 

más clara y precisa de los patrones presentes en los resultados. Este enfoque se basa en la premisa de 

alcanzar un coeficiente de correlación superior a 0.9, lo cual constituye un estándar “seguro” en 

análisis estadísticos. Sin embargo, es relevante señalar que, a pesar de la eficacia general, se detectaron 

desafíos específicos en la muestra B0P1-CD. Este inconveniente se atribuye a posibles ruidos del 

histograma resultante. 

Respecto a las distribuciones obtenidas, se puede observar en la Figura 52 y 53 la aplicación del 

método multimodal aplicado a los IQ de las muestras con tratamiento térmico de partición de 1 paso 

y de 2 pasos respectivamente. Por su parte, la Tabla 15 resume la estimación cuantitativa de las fases 

de estudio.  
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Figura 52. Análisis estadístico multimodal de fases de acero con tratamiento térmico Q&P de 1 paso.  

 

Tabla 16. Estimación de fases mediante método estadístico multimodal de IQ. 

Muestra 
Coeficiente de 

correlación 

Fases 

Martensita 

(B+L) 

Bainita 

B0P1-XD 0.95 72.9 27.1 

B3P1-XD 0.92 73.3 26.7 

B0P1-CD 0.88 66.7 33.3 

B3P1-CD 0.90 65.3 34.6 

B0P2-XD 0.94 72.5 27.5 

B3P2-XD 0.93 71.1 28.9 

B0P2-CD 0.93 80.5 19.5 

B3P2-CD 0.98 92.9 7.1 
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Figura 53. Análisis estadístico multimodal de fases de acero con tratamiento térmico Q&P de 2 pasos.  

 

Al estudiar la descomposición de distribuciones, se observa una distinción en las martensitas según 

su morfología, siendo de bloques y acicular asociada a IQ entre 40 y 50, y valores de IQ menores de 

35, respectivamente. Estos valores se han estimado, de acuerdo a la diferenciación de la ferrita y bainita 

reportada en la literatura de acuerdo a sus morfologías equiaxiales, aciculares y en placas. Se ha 

identiciado que para morfologías más aciculares, el IQ tiende a ser mínimo debido a la alta densidad 

de dislocaciones y presencia de subestructuras [115-120].  

 

En cuanto a la bainita, se caracteriza por presentar valores de IQ en el rango de 55 a 75. Es relevante 

señalar que Javaheri [118] realizó una diferenciación entre la bainita superior y la bainita inferior en 
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aceros laminados de medio carbono, proporcionando una guía para identificar posibles tipos de 

bainita en la microestructura. Este análisis detallado de las fases a través de la IQ ofrece una 

herramienta valiosa para la caracterización precisa de las microestructuras en aceros de fase compleja. 

 

En relación a la influencia de las condiciones de los tratamientos térmico y las fases obtenidas, se ha 

identificado que los tratamientos térmicos con partición de 2 pasos (600 °C) muestran una mayor 

proporción de martensita en bloques, como también se observó mediante microscopía óptica y 

electrónica en la secciones anteriores. Esto se atribuye a la aportación máxima de energía a 

temperaturas más elevadas y a la deformación plástica, lo que estaría correlacionado con mayores 

resistencias y durezas. Por otro lado, se identificó que los tratamientos térmicos de 1 paso y con 

deformación plástica en frío (a 350 °C) aunque promovieron transformaciones de desplazamiento, 

también favorecieron la migración de carburos característicos presentes en la bainita.  

 

Estimación de la migración de especies mediante MEB-EDS 
 

Continuando con la observación de la matriz, y los límites de grano, la evaluación de la migración de 

especies atómicas debido al tratamiento térmico y la deformación plástica, se identificaron varios 

aspectos: 

 

• A pesar de que los límites de grano parecían diferenciarse de la matriz durante la observación 

por microscopía, se ha determinado que no siempre representan la precipitación de otras fases. 

En lugar de ello, se atribuye esta aparente diferenciación a la morfología de las martensitas 

reveladas con el Lepera, ya que el elemento predominante relacionado es el hierro. 
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Figura 54. Microanálisis EDS de Límites de grano en la muestra B3P2XD. 

 

• Contrario a las expectativas de identificar la RA a geometrías definidas,  se observó  

precipitación caracterizada por un enriquecimiento notable de Molibdeno y Niobio con posible 

estequiometría como la que señaló JMatPro en la sección 5.1. 

 

La diferencia en las morfologías observadas podría estar vinculada a la posición cristalográfica 

específica de cada precipitado. La Figura 55. resume de manera ilustrativa el caso de dos 

precipitados con composiciones similares pero con orientaciones cristalinas distintas, 

subrayando la importancia de la posición cristalográfica en la microestructura resultante. 
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Figura 55. Microanálisis EDS de precipitados enriquecidos en Mo y Nb. 

 

• La microestructura reveló la presencia de morfologías particulares en los límites de grano (ver 

Figura 56). Al llevar a cabo microanálisis y evaluar las variaciones en la composición, se ha 

identificado una potencial segregación de soluto en estas áreas. Específicamente, se observó 

que las morfologías alargadas estaban estrechamente asociadas con elevados contenidos de 

molibdeno. Este vínculo entre la forma de las estructuras y la concentración de molibdeno 

sugiere una influencia directa de este elemento en la morfología de los límites de grano. Este 
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hecho no solo respalda la teoría de arrastre de soluto, sino que también destaca la importancia 

del molibdeno en la configuración de la microestructura del material. 

 

 

Figura 56. Microanálisis EDS de precipitados enriquecidos en Mo en los límites de grano. 
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5.3.  Resultados de la caracterización mecánica 

de los aceros tratamos térmicamente 
 

Los aceros avanzados de fase compleja de tercera generación representan una evolución significativa 

en la búsqueda de mejoras de las propiedades mecánicas y la ductilidad (tal como se mencionó en los 

antecedentes). Este avance tiene como objetivo primordial la optimización del diseño de componentes 

del chasis en la industria automotriz. 

La realización del ensayo de microtracción uniaxial se configura como un medio fundamental para 

obtener información detallada sobre el comportamiento mecánico de estos aceros. Esta evaluación se 

lleva a cabo mediante la cuantificación del porcentaje de alargamiento. Simultáneamente, se evalúan 

aspectos cruciales de la resistencia mecánica, tales como el esfuerzo de cedencia (YS, Yield Strength) 

y la resistencia a la tracción máxima (UTS, Ultimate Tensile Strength). En el marco experimental, se ha 

procedido a cuantificar estas tres propiedades en los aceros que han sido sometidos a tratamientos 

térmicos de temple y partición. Específicamente, en aquellos aceros que experimentaron deformación 

durante la fase de partición. La información recabada se presenta en la Tabla 16, proporcionando una 

síntesis clara de los datos obtenidos en este estudio. 

Tabla 17. Propiedades mecánicas medidas mediante ensayo de tracción uniaxial de B0 y B3 tratadas 

térmicamente por temple y partición con deformación plástica durante la partición. 

 

Muestra %Alargamiento YS [MPa] UTS [MPa] 

B0P1-CD 17 1045 1068 

B0P2-CD 6.5 1326 1345 

B3P1-CD 6.9 1364 1394 

B3P2-CD 9.7 929 1215 

 

En relación con la primera propiedad, se observa un porcentaje de alargamiento relativamente bajo. 

Se atribuye esta observación no tanto a una limitación inherente de la ductilidad de los aceros, sino 

más bien a consideraciones vinculadas al mecanizado y diseño de la pieza seleccionada para la prueba. 

Este fenómeno se sustenta en el hecho de que, bajo las condiciones geométricas particulares de la 

muestra B0P1-CD, se lograron valores máximos de alargamiento de hasta un 17%. 
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Al examinar la superficie de las muestras después del ensayo de microtracción, en contraposición a la 

superficie de fractura dúctil anticipada, se identificó un mecanismo de fractura dúctil-frágil (ver la 

Figura 57). Este fenómeno se da debido a la existencia de una concentración de esfuerzos cercano a las 

mordazas, lo cual limitó la continuación de la deformación. En el centro de las cuatro muestras, se 

observa una superficie rugosa con microcavidades, características de la deformación plástica dúctil 

inducida por la carga. Por otro lado, la zona lisa y plana en los extremos está correlacionada con la 

propagación rápida de grietas. Esta observación resalta la importancia de tener en cuenta las 

condiciones geométricas específicas de las muestras en el análisis de la ductilidad del material. 

 

 

Figura 57. Superficie de fractura obtenida tras el ensayo de microtracción uniaxial a temperatura ambiente 

mediante electrones secundarios: (a) B0P1-CD, (b) B0P2-CD,  (c) B3P1-CD, y (d) B3P2-CD. 

 

En relación con la segunda propiedad analizada, en la resistencia a la cedencia se observó que los 

aceros B0P2-CD y B3P1-CD alcanzaron valores superiores en comparación con el material que no 
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experimentó deformación plástica durante la partición [106]. En referencia a la resistencia máxima, la 

aleación B0P2-CD exhibió un comportamiento notable al alcanzar una resistencia máxima de 1364 

MPa. Aunque no se evidenciaron mejoras significativas en las propiedades mecánicas respecto al 

tratamiento térmico sin deformación, la resistencia máxima alcanzada supera los 1100 MPa reportados 

para aceros de fase compleja de primera generación [15,129-131] debido a la austenita retenida estabilizada 

y la formación de martensita en bloques.  

 

La comprensión de este fenómeno se da al examinar la presencia de la austenita retenida, evaluada a 

través de técnicas de difracción de rayos-X y electrones retrodispersados. La austenita retenida se 

localizó de manera específica en los bloques de la martensita, promoviendo a su vez, la partición de 

elementos sustitucionales e intersticiales como el carbono, el manganeso y el boro que promovieron 

la formación de soluciones sólidas, fortaleciendo la estructura cristalina de la fase. Así, se evidenció 

que la distribución y enriquecimiento de la austenita retenida promovió una mejora en el 

comportamiento mecánico. 

 

En relación con las microdurezas medidas, se pudo constatar un beneficio adicional en los aceros 

sometidos a deformación plástica durante el proceso de partición. La aplicación de deformación en 

frío se reveló como un factor determinante al inducir una mayor densidad de dislocaciones, producto 

de la acumulación de energía interna en el material. Un aspecto destacado en este contexto es la 

significativa microdureza estimada para el acero B0P1-CD equivalente a 488.06 HV. Este resultado 

resalta la influencia positiva de la deformación plástica, particularmente en el incremento de la 

resistencia del material, manifestada a través de la medida de microdurezas, consolidando la 

importancia de la interacción entre la deformación y las propiedades mecánicas en la mejora de las 

aleaciones. La Figura 58, resume los datos medidos para todas las muestras.  
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Figura 58. Resumen de microdurezas medidas en los aceros de fase compleja tratados térmicamente por temple 

y partición. 

 

El último ensayo de caracterización mecánica en el acero de estudio fue la nanodureza. Así se ha 

proporcionado una perspectiva detallada de las propiedades mecánicas a nivel nanométrico, 

revelando las distintas fases presentes en la microestructura del material. Se destacó la uniformidad 

en los datos, sugiriendo coherencia en las propiedades mecánicas entre las muestras. 

 

El número de indentaciones para cada muestra fue de 5. Se seleccionó un área libre de poros y se 

indentó siguiendo una cuadrícula de referencia con una distancia de 50 micras por cada medida por 

los que indentaron diferentes zonas (ver Figura 59, 60 y Tabla 17). La consistencia en el 

comportamiento mecánico y la recuperación observada en las curvas de indentación de las ocho 

muestras refleja una uniformidad en la resistencia del acero. Sin embargo, la diferenciación en las 

nanodurezas reveló información crucial sobre la resistencia relativa de las fases. Con valores 

superiores a 8 GPa para la Martensita, entre 3 y 5 GPa para la Bainita, y entre 1 y 2.5 GPa para la 

Austenita Retenida, tal como se ha reportado también en trabajos previos [122-124].  
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 Este análisis exhaustivo no se limita a la cuantificación de la nanodureza; también investiga las 

energías elástica-plástica asociadas a cada fase, brindando una perspectiva más completa de las 

propiedades del material. La Martensita exhibe destacada energía elástica, reflejando su capacidad 

para soportar cargas antes de entrar en la región plástica permanente. En contraste, tanto la Bainita 

como la Austenita Retenida presentan preferentemente energía plástica, indicando una mayor 

capacidad para deformarse de manera permanente. 

 

 

Figura 59. Resumen de curvas de carga-desplazamiento de los ensayos de nanoindentación para las muestras 

con tratamiento térmico de 1 paso.  
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Figura 60. Resumen de curvas de carga-desplazamiento de los ensayos de nanoindentación para las muestras 

con tratamiento térmico de 2 pasos.  

 

En resumen, la combinación de nanodureza e identificación de fases en el acero de estudio ha 

proporcionado una comprensión enriquecida de su comportamiento mecánico. Este enfoque 

meticuloso no solo revela la dureza relativa de las fases, sino que también desentraña la naturaleza 

elástica y plástica específica asociada a cada componente microestructural, contribuyendo así a una 

caracterización exhaustiva de las propiedades mecánicas del material. 
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Tabla 18. Nanodurezas resultantes de las curvas carga-desplazamiento. 

 Nanodureza H [GPa] 

Muestra Martensita Bainita Austenita 

B0P1-XD - 2.6 1.45 

B0P1-CD - 3.06 - 

B3P1-XD 10.3 3.1 - 

B3P1-CD 11.9 2.87 - 

B0P2-XD - - 2.2 

B0P2-CD - 3.22 1.25 

B3P2-XD - 2.5 - 

B3P2-CD - - 1.55 

 

 

 

6. Conclusiones 
1. El tratamiento térmico y mecánico para la condición de suministro logró no solo refinar la 

microestructura sino también promover la recuperación dinámica y el anclamiento de 

precipitados y dislocaciones en los límites de grano. Este proceso favoreció la estabilización de la 

austenita retenida, específicamente asociada a la orientación (111). 

2. Tal como lo mostraron las curvas de enfriamiento obtenidas por dilatometría, los tratamientos 

térmicos de temple y partición dependen completamente del control de la temperatura y de las 

velocidades de enfriamiento. A nivel experimental, se logró la obtención de una microestructura 

compuesta por martensita, bainita, austenita retenida y precipitados complejos. La observación 

de la microestructura de los aceros de fase compleja analizados solo fue posible tras garantizar 

una preparación metalográfica óptima mediante la técnica de ataque químico por contraste. 
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3. La aplicación del tratamiento térmico de temple y partición tuvo como objetivo evaluar el efecto 

de la microaleación de boro, la temperatura de partición y la deformación plástica (en frío y en 

tibio). Los hallazgos fueron los siguientes: 

• Se observó un favorecimiento de la estabilidad de la austenita en las aleaciones sin boro, 

con temperatura de partición de 350 °C y con la aplicación de deformación plástica durante 

la partición. 

• El tamaño de grano demostró depender de la deformación plástica, ya que las dislocaciones 

actuaron como barreras facilitadoras de la formación de subgranos. Los tamaños de grano 

mínimo y máximo fueron de 1.84 µm y 3.22 µm, respectivamente, y estuvieron asociados 

a las muestras B0P1-CD y B3P2-XD. 

• A través del análisis cualitativo de la microestructura mediante MEB-EDS, se identificó un 

enriquecimiento de la martensita en bloques en carbono, manganeso, niobio y boro en las 

aleaciones B0 y B3. 

• El análisis OIM fue la técnica empleada para la cuantificación microestructural de las fases 

existentes, basándose en un análisis estadístico de los defectos identificados en la imagen 

de calidad obtenida por MEB-EBSD. Este análisis reveló la promoción de martensita en 

bloques durante la partición de dos pasos. 

• Se identificó la presencia de carburos complejos compuestos de molibdeno y niobio en la 

microestructura, atribuible a la alta afinidad de los aleantes presentes en el acero. 

 

5.El análisis del comportamiento mecánico se llevó a cabo mediante las técnicas de microtracción 

uniaxial, microdureza y nanodureza, revelando lo siguiente: 

• La resistencia máxima alcanzada fue de 1324 MPa, y se evidenció una dependencia directa 

entre la UTS y el porcentaje de austenita retenida. Este fenómeno se atribuye a la migración 

de elementos que aportan resistencia a la fase. En cuanto a la ductilidad, no fue posible 

estimar el porcentaje máximo de alargamiento para todas las muestras debido a 
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concentraciones de esfuerzos generadas durante el mecanizado. A pesar de ello, la muestra 

B0P1-CD mostró una deformación máxima del 17%. 

• La microdureza estimada experimentó mejoras significativas bajo la condición de 

deformación plástica durante la partición. 

• La nanodureza permitió cuantificar las durezas de las fases de interés, revelando valores 

superiores a 8 GPa para la martensita, entre 3.5 y 5 GPa para la bainita, y entre 1 y 2.5 GPa 

para la austenita retenida. Se destacó que la martensita se caracterizó por su energía 

elástica, mientras que la bainita y la austenita lo hicieron por su energía plástica. 
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8. Anexos 

 

Anexo 1. Resumen de las funciones de los elementos aleantes y microaleantes en los aceros de temple y partición 

[90-94]. 

Elemento Función 

C 

Aleante principal (0.20-0.30% en peso) 

+Efecto endurecedor. Estabilizador de austenita. 

Altas concentraciones: Deteriora la soldabilidad, y promueve la 

precipitación de carburos 

B 

Microaleante (0 a 60 ppm) 

+Inhibidor de ferrita, refinador del tamaño de grano. Aumenta la 

templabilidad. 

Altas concentraciones: 

Nb, Ti,V 

Microaleante   

+ Refinador del tamaño de grano de la austenita. Mejora la tenacidad. 

Altas concentraciones: Promueve precipitación de NbC. 

Mn 

Aleante (<2% en peso) 

+Estabilizador de austenita. Débil formador de carburos. Aumenta la 

templabilidad. 

Altas concentraciones: Deteriora la soldabilidad. 

Si 

Aleante (<1.5 % en peso) 

+Elemento desoxidante. Retarda formación de Cementita. 

Altas concentraciones: Deteriora la capacidad de recubrimientos. 

Ni 

Aleante (<1% en peso) 

+Estabilizador de austenita, refinador de tamaño de grano, disminuye la 

tendencia de fractura durante el templado. 

Altas concentraciones: Alto costo. 

Mo 

Microaleante (0.2 a 0.4% en peso) 

+Mejora la templabilidad. Refinador de grano. 

Altas concentraciones: Promueve la formación de carburos y aumenta el 

costo. 

Cr 

Microaleante  

+Mejora la templabilidad. Refinador de grano. 

Altas concentraciones: Promueve la formación de carburos y promueve 

engrosamiento de austenita retenida. 
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Anexo 2. Imagen MEB-EBSD. Mapas de fases para la distinción de austenita retenida (verde) en tratamiento 

térmico de 1 paso (P1). 

 

 

 



113 
 

113 
 

Anexo 3. Imagen MEB-EBSD. Mapas de fases para la distinción de austenita retenida (verde) en tratamiento 

térmico de 2 pasos (P2). 
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Anexo 4. Imagen MEB-EBSD. Imagen de polos inversa de muestras con tratamiento térmico de temple y 

partición de 1 paso (P1) 
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Anexo 5. Imagen MEB-EBSD. Imagen de polos inversa de muestras con tratamiento térmico de temple y 

partición de 2 pasos (P2) 
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Anexo 6. Imagen MEB-EBSD. Imagen de Calidad de muestras con tratamiento térmico de temple y partición de 

1 paso (P1). 
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Anexo 7. Imagen MEB-EBSD. Imagen de Calidad de muestras con tratamiento térmico de temple y partición de 

2 pasos (P2). 
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Anexo 8. Microscopía óptica de muestras con tratamiento térmico de temple y partición de 1 y 2 pasos a 50X, 

Flecha roja presencia de precipitado.  

 

 

B0P1-XD B0P1-CD 
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B3P1-XD B3P1-CD 
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Anexo 9. Microscopía digital de muestras con tratamiento térmico de temple y partición de 1 y 2 pasos a 50X, 

Flecha roja presencia de precipitado.  
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Anexo 10. Microscopía electrónica de barrido de muestras con tratamiento térmico de temple y partición de 1 y 

2 pasos a 2000X.  
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Anexo 11. Condiciones de tratamiento térmico para la generación de fases puras por dilatometría. (a) 

Martensita, (b) Bainita, (c) Ferrita+Martensita 
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Anexo 12. Curvas de esfuerzo-deformación de muestras deformadas durante la partición. 
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Anexo 13. Curva de carga-desplazamiento de los aceros de fase compleja tratados térmicamente con partición 

de 1 paso. 
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Anexo 14. Curva de carga-desplazamiento de los aceros de fase compleja tratados térmicamente con partición 

de 2 pasos. 
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