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RESUMEN 

 

Tras varias décadas de controversia, en la actualidad se acepta que la transform ación 

bainítica es una transform ación displaciva , donde la nueva fase se for ma con una 

correspondencia directa con la red cristalina de la fase de la que proviene, y por una  

deformación de plano invariante con una co mponente de cizalla. Sin em bargo, todavía 

existe una gran discusión sobre si la ferr ita bainítica crece sobresaturad a en C,  có mo 

afirma la teoría adifusional; o por el contrario, la ferrita bainítica crece bajo condiciones 

de para equilibrio, cóm o af irma la teo ría difusional. C on el fin de elucidar los 

mecanismos que controlan la transformación bainítica, en este trabajo se ha determinado 

mediante tomografía de sonda atóm ica, y en un am plio rango de tem peraturas, la  

distribución de soluto  a am bos lados de la  interc ara f errita/austenita duran te la 

transformación bainítica tanto en ausencia como en  presencia de p recipitación de 

cementita. De for ma com plementaria y usando la m icroscopía electrónica de 

transmisión se ha estudiado el papel que  juegan los procesos secundarios de  

acomodación plástica en la aus tenita y prec ipitación de carburos en la m encionada 

distribución de C.  

Los resultados han confirm ado que, inde pendientemente de la temperatura de 

transformación, la velocidad de reacción o la presencia o  ausencia d e cem entita, la 

ferrita bainítica crece s obresaturada en ca rbono. A m edida que la temperatura d e 

transformación aumenta, se facilita la difusión del carbono y todos aquellos procesos 

secundarios que tien en lugar du rante la  reacción, los cuales co ntribuyen a la  

descarburación de la ferrita.  

El conocim iento fundam ental de los diferent es procesos que tienen lugar durante la 

transformación bainítica y la caracterización por las técn icas m ás avanzadas de estas 

microestructuras, ha evidenciado la com plejidad de esta transfor mación, dem ostrando 

que pequeñ as variacion es en las condici ones del pro cesado del acero den lug ar a 

diferencias significativas en la m icroestructura y sus prop iedades m ecánicas. En este 

trabajo de Tesis se han estudiado los parám etros m icroestructurales que controlan la 

ductilidad y la tenacidad de nuevos aceros ba iníticos, poniendo especial atención en  el 

efecto TRIP ( Transformation Induced by Plasticity) de la austenita, la morfología de la 

bainita y el bandeado martensítico. 
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1- INTRODUCCIÓN 

 

1.1- La industria siderúrgica del siglo XXI. 

 

El acero a día de hoy sigue siendo con diferencia, el más utilizado de entre los 

materiales metálicos y el más universal en sus aplicaciones. El éxito del acero se debe a 

su impresionante versatilidad y a su bajo coste, lo que hace de él un material sofisticado 

y de gran aplicación. Como ejemplo del carácter atemporal y continuamente innovador 

del uso del acero, hay que destacar que hace 10 años no existían el 50 % de los aceros 

que están presentes actualmente en el mercado. La chapa de acero empleada hoy en día 

en la industria del automóvil pertenece a calidades que hace un lustro no se hallaban en 

el mercado, tiene una mayor resistencia mecánica, es más fina, presenta un grado más 

alto de conformabilidad y una mejor resistencia a la corrosión. Estas características 

permiten fabricar vehículos más sostenibles, seguros, eficientes energéticamente y 

menos contaminantes. 

Aunque los efectos de la crisis económica han repercutido negativamente en la tasa de 

empleo de la industria siderúrgica española, este sector constituye un motor económico 

imprescindible para el país. En el segundo trimestre de 2008, el número de ocupados en 

la industria del metal alcanzó la cifra de 1.219.380 personas [1], lo que representaba 

aproximadamente el 5,3 % de la población activa en ese momento [2]. En 2008 el 

sector siderúrgico español alcanzó una facturación de 15.000 millones de euros, con un 

porcentaje de valor añadido bruto industrial del 14,5 %. Las exportaciones nacionales de 

acero en dicho año alcanzaron un valor de 9.248.678 toneladas, de las cuales 6.115.505 

toneladas tuvieron como destino países de la Unión Europea, 3.133.173 toneladas 

fueron a parar a terceros países y 404.843 toneladas acabaron en mercados del resto de 

Europa. En la Fig. 1 se representa la producción de acero de España en comparación al 

resto de los países de la Unión Europea y con respecto al mercado global, según datos 

actualizados para el año 2010. Es importante destacar que España no solo ocupa el 

tercer puesto en producción a nivel europeo, sino que esto la sitúa como decimocuarto 

productor mundial con una aportación del 1,1 % a la producción total de acero y aunque 

la producción de acero dejó de ser hace tiempo el indicador económico más relevante, 

éste sigue siendo un indicador industrial de gran importancia. 
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Fig. 1- Producción de acero de la Unión Europea y con respecto al mercado global en el 

año 2010 [3]. 
 

1.2- Nuevos retos del sector del automóvil. 

 

Teniendo en cuenta un probable escenario global en el que se produzca un aumento de 

la demanda energética y un incremento en el precio de combustibles fósiles, el futuro 

del sector de la automoción pasa ineludiblemente por la eficiencia en el consumo, el 

desarrollo de vehículos híbridos, el uso de baterías eléctricas y el empleo de pilas de 

combustible. En este sentido, la industria del automóvil ha centrado sus esfuerzos en la 

reducción del peso del vehículo como clave para la disminución del consumo de 

combustible, para aquellos modelos que emplean motor de combustión y como primer 

paso para el incremento de la autonomía y tamaño de los vehículos de motor híbrido o 

eléctrico. Se sabe que el consumo energético en un coche eléctrico se debe 

principalmente al peso del vehículo. Por tanto, si éste es más pesado requerirá una 

batería mayor, la cual cuesta más e invierte más tiempo en la carga y asimismo, 

provocaría el aumento de la demanda de nuevas y costosas infraestructuras de alto 

voltaje, adecuadas para la recarga de dichas baterías. 
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Ante estos retos y de cara al futuro, en 2007 se crea el programa Vehículo de Acero del 

Futuro (FSV- Future Steel Vehicle) [4], en el marco de la Conferencia de las Naciones 

Unidas sobre el Cambio Climático de Bali. FSV es un programa global que persigue 

desarrollar diseños de estructura de acero que reduzcan el peso del vehículo en un 35 % 

y sus emisiones a lo largo de su ciclo de vida hasta un 70 %. El uso de aceros avanzados 

de alta resistencia combinados con sistemas de propulsión eléctrica permitirá reducir el 

peso, las emisiones y mejorar la seguridad sin comprometer el coste del vehículo. Se 

prevé que los nuevos diseños propuestos en el programa FSV sean introducidos en el 

sector entre 2015-2020.  



De lo que no cabe duda, es que la selección de los materiales apropiados para la 

fabricación del automóvil resulta primordial en términos del peso del vehículo. En el 

pasado, se han llevado a cabo cambios innovadores y radicales en el uso de materiales 

estructurales para vehículos, tales como el uso de aleaciones ligeras de aluminio o el uso 

masivo de fibra de carbono, fibra de vidrio (GF – Glass Fiber) o materiales compuestos 

(SMC – Sheet Molding Composite), con el fin de alcanzar grandes reducciones en peso. 

La Fig. 2 ilustra el gasto extra que habría que asumir para la sustitución de los 

materiales que forman parte de los vehículos actuales por otros materiales avanzados. 

Dichos materiales, por ahora tienen un uso menor dentro de la automoción, pero se 

espera que vayan teniendo cada vez una aplicabilidad más amplia conforme se 

desarrollen los procesos de fabricación y su producción no implique un sobrecoste 

excesivo. 

Sin embargo, el acero es un material muy apropiado para la fabricación de partes 

estructurales y relacionadas con la seguridad pasiva del vehículo, aquellas que implican 

absorción de energía. La robustez, resistencia a la fatiga, la conformabilidad y el precio 

inclinan la balanza del lado del acero, y además, en la actualidad los aceros avanzados 

de alta resistencia aportan un nuevo y contundente argumento, y es que una carrocería 

realizada con aceros de alta resistencia básicamente pesa lo mismo que una equivalente 

realizada en aluminio. De esta forma, la industria puede aprovechar la oportunidad de 

emplear la tecnología disponible y alcanzar los objetivos medioambientales dentro del 

plazo estipulado y a un coste razonable. 

 

 
 

Fig. 2- Sobrecoste en el proceso de fabricación del automóvil frente a la reducción en 
peso alcanzada por el uso de nuevos materiales. 
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1.3- Aceros Avanzados de Alta Resistencia. 

 

Los aceros que tradicionalmente se han usado en el sector del automóvil se definen 

como de alta resistencia (HSS - High Strength Steels), poseen límites elásticos (Rp0,2) 

comprendidos entre 210 y 550 MPa y una resistencia máxima a la tracción (Rm) de entre 

270 y 700 MPa. Sin embargo, el programa FSV ha permitido desarrollar aceros 

avanzados de alta resistencia (AHSS - Advanced High Strength Steels) con Rp0,2 

mayores de 550 MPa y con Rm de 700 MPa. La Fig. 3 muestra el valor de Rm de aceros 

avanzados de ultra-alta resistencia [5], entre los que se incluyen los aceros con austenita 

retenida o de plasticidad inducida por transformación (TRIP - Transformation Induced 

Plasticity), aceros austeníticos con un contenido alto en manganeso (en adelante Mn) o 

de plasticidad inducida por maclado (TWIP - Twinning Induced Plasticity), aceros 

duales (DP - Dual Phase), y de matriz compleja (CP - Complex Phase) y aceros 

martensíticos (MART), en comparación con las propiedades de aceros convencionales 

cómo los aceros libres de intersticiales de baja y alta resistencia (IF - Interstitial Free; 

IF-HS - Interstitial Free with High Strength), aceros dulces (MILD), aceros endurecidos 

por recocido (BH - Baked Hardening), aceros al carbono y manganeso (CMn) y aceros 

microaleados (HSLA - High Strength Low Alloyed). 

 

 
 

Fig. 3- Propiedades de resistencia máxima a la tracción (Rm) y alargamiento total de 
aceros avanzados de ultra-alta resistencia en comparación con las propiedades de aceros 

convencionales de baja y alta resistencia [5]. 
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La principal diferencia entre los aceros convencionales HSS y los nuevos aceros AHSS 

es su microestructura. Los HSS son monofásicos con una estructura ferrítica, mientras 



que los AHSS presentan dos o más fases y pueden contener ferrita, martensita, bainita, 

y/o austenita retenida en cantidades suficientes para dar lugar a múltiples 

combinaciones de propiedades mecánicas. Algunos tipos de AHSS tienen una alta 

capacidad de endurecimiento por deformación dando como resultado unas propiedades 

óptimas de resistencia y ductilidad nunca antes alcanzadas en aceros convencionales. 

Los aceros duales DP, y multifásicos, CP y TRIP, forman parte de la primera 

generación de aceros AHSS. Son aceros con composiciones químicas muy simples (Fe-

C-Mn-Si/Al) cuyas excelentes propiedades mecánicas y de conformabilidad se deben a 

configuraciones microestructurales específicas que se obtienen mediante recocido 

continuo del producto laminado en frío o directamente mediante laminación en caliente 

[6]. 

La segunda generación de aceros AHSS la constituyen los aceros austeníticos TWIP [7]. 

Son aceros bajos en carbono (en adelante C) con un contenido de Mn en el rango de 17 

al 24 % en peso, y presentan una capacidad de alargamiento excepcional que puede, por 

ejemplo, alcanzar el 50 % para una resistencia mecánica de 1000 MPa como muestra la 

Fig. 3.  

En la actualidad, una nueva generación de aceros AHSS con microestructuras complejas, 

mezcla de martensita, bainita y/o austenita retenida que permiten un endurecimiento por 

transformación, están en desarrollo. Se trata de los aceros martensíticos obtenidos 

mediante un tratamiento de temple y distribución de C (Q&P - Quenching and 

Partitioning) [ 8 ] y los aceros bainíticos libres de carburos (CFB - Carbide-Free 

Bainite) [9]. Estos nuevos aceros AHSS presentan valores de Rm del orden de 1200-

1500 MPa y alargamientos del 15 %.  

 5

Por último, los acero bainíticos nanoestructurados de alto contenido en C y silicio (en 

adelante Si) representan una nueva generación de aceros con alta Rm (1,7-2,2 GPa) y 

tenacidades excepcionalmente altas [10]. Su alto contenido en C (0,6-1 % en peso) 

impide su uso como chapa de automóvil, pero sus excelentes propiedades y su 

estructura nanoescala han despertado un gran interés tecnológico. Las excelentes 

propiedades de este material se deben principalmente a la formación de placas de ferrita 

bainítica de pequeño espesor, 20-40 nm. Esta nanoestructura se ha obtenido mediante la 

descomposición de la austenita a temperaturas anormalmente bajas (150-350 ºC). A 

tales temperaturas la difusión del hierro (en adelante Fe) es inconcebible durante los 

procesos de transformación bainítica. En este sentido, esta microestructura y su 



caracterización a nivel atómico han supuesto una aportación científica de relevancia en 

la discusión sobre los mecanismos que controlan la transformación bainítica [11]. 

 

1.4- Nuevos Aceros Bainíticos Libres de Carburos. 

 

En la práctica, los aceros bainíticos convencionales de alta resistencia no han dado 

resultados tan satisfactorios como los aceros de temple y revenido, debido a los efectos 

perjudiciales que produce en la tenacidad del acero la presencia de partículas groseras 

de cementita en la microestructura bainítica. Sin embargo, la precipitación de cementita 

durante la transformación bainítica puede evitarse aleando el acero con Si en cantidades 

de un 1,5 % en peso [12] aproximadamente. El Si presenta muy baja solubilidad en la 

cementita y retrasa su precipitación en la austenita residual tras la formación de bainita. 

El C que se expulsa como consecuencia de la formación de la ferrita bainítica, 

enriquecerá la austenita residual produciéndose así su estabilización hasta la 

temperatura ambiente. Como se observa en la Fig. 4, el resultado es una microestructura 

formada por placas muy finas de ferrita bainítica (αb) separadas por regiones de 

austenita (γ) enriquecidas en C [13,14]. 

 

 
 

Fig. 4- Imagen de microscopía electrónica de transmisión de una pluma de bainita libre 
de carburos, donde αb es ferrita bainítica y γ es austenita retenida. 
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Una microestructura de estas características permite alcanzar una combinación óptima 

de propiedades de resistencia y ductilidad, superando incluso las obtenidas en los aceros 

AHSS de primera generación, con un coste de aleación inferior a los aceros TWIP [15]. 

La resistencia de estas nuevas microstructuras procede, principalmente, del tamaño 

ultrafino de las placas de ferrita bainítica, con un espesor de ∼0,1 μm. Este espesor 

determina el recorrido libre medio de las dislocaciones y, por tanto, el tamaño de grano 

efectivo de la microestructura. Por otro lado, las láminas de austenita, al tratarse de una 

fase dúctil y encontrarse dispersas entre las placas de ferrita bainítica, juegan un papel 

fundamental en las propiedades de ductilidad del acero [ 16 ]. Son, además, 

mecánicamente estables debido a su alto contenido en C, permitiendo así alcanzar 

valores significativos de alargamiento mediante un aumento progresivo del 

endurecimiento por trabajado del material. Esto se debe a que la austenita transforma a 

martensita bajo la acción de la deformación plástica, mediante el efecto de plasticidad 

inducida por transformación o efecto TRIP. 

Sin embargo, la microestructura de bainita libre de carburos no satisface en algunas 

ocasiones todas sus expectativas. Ello se debe a la inestabilidad de la austenita cuando 

se presenta en la microestructura en forma de grandes bloques atrapados entre las 

plumas de bainita [16]. Estos bloques de austenita, bajo la influencia de pequeñas 

tensiones, tienden a transformarse en martensita de alto contenido en C que producen un 

efecto fragilizador en la microestructura [ 17 ]. Por el contrario, y como ya se ha 

mencionado, las regiones delgadas de austenita que quedan atrapadas entre las placas de 

ferrita de las plumas de bainita, son mucho más estables no sólo por su alta 

concentración en C, sino además por el constreñimiento que ejercen las propias placas 

de ferrita bainítica, pudiendo incluso inhibir la transformación martensítica. Por tanto, el 

éxito de estas microestructuras pasa por la reducción de la cantidad de austenita retenida 

en forma de bloque, así como en el aumento de la estabilidad térmica y mecánica de las 

láminas de austenita. 
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Recientemente, mediante el uso de modelos basados en la teoría displaciva de la 

reacción bainítica, se han diseñado diversos aceros bainíticos libres de carburos [9], que 

pueden ser empleados con éxito para chapa de automóvil laminada en caliente. Estos 

aceros presentan una excelente combinación de resistencia-ductilidad, aunque todavía se 

deben evaluar otras propiedades de uso, tales como conformabilidad y su soldabilidad 

[18]. Sin embargo, los avances y éxitos parciales logrados hasta la fecha han sentado las 



bases del futuro diseño de aceros bainíticos libres de carburos, lo cual ha sido posible 

gracias al desarrollo de teorías sobre los mecanismos que controlan la transformación 

bainítica, el estudio de los diferentes procesos que tienen lugar durante la 

transformación y la caracterización microestructural mediante el empleo de técnicas de 

resolución atómica. 

 

1.5-  La transformación bainítica en aceros. 

 

El diagrama temperatura-tiempo-transformación (TTT) de la mayoría de los aceros 

presenta un rango de temperaturas intermedias en el que la austenita no transforma ni a 

perlita, ni a martensita. En su lugar se forma una microestructura compuesta por placas 

o lajas de ferrita y una segunda fase que puede ser cementita, austenita o martensita, 

dependiendo de la composición química del acero y la temperatura de transformación. 

Este constituyente de transformación intermedia es comúnmente conocido como bainita. 

Davenport y Bain [ 19 ] descubrieron esta microestructura cuando estudiaban la 

descomposición isotérmica de la austenita. La bainita también se puede obtener a partir 

de tratamientos anisotérmicos a velocidades intermedias, demasiado rápidas para formar 

perlita y muy lentas para producir martensita. La bainita es un constituyente en forma de 

pluma cuyos detalles microestructurales sólo se pueden resolver mediante microscopía 

electrónica, ver la Fig. 5 [20]. Una pluma de bainita (fase oscura en la micrografía 

óptica de la Fig. 5.a) está formada por diferentes placas o lajas de ferrita bainítica, cómo 

revelan en detalle las correspondientes imágenes obtenidas mediante microscopía 

electrónica de transmisión (en adelante TEM, del inglés Transmission Electron 

Mycroscopy) de las Fig. 5.b y Fig. 5.c. Las placas o lajas de ferrita bainítica que 

conforman una pluma de bainita, también denominadas subunidades, comparten una 

misma orientación cristalográfica con respecto a la fase austenita de la que provienen 

[21]. 
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Para discriminar entre la morfología de placa o laja de las subunidades de ferrita se 

requiere de una caracterización tridimensional de la microestructura. Cómo se ilustra en 

las imágenes de microscopía de haz de iones focalizados (FIB - Focused Ion Beam) de 

la Fig. 6, la subunidad de ferrita con forma de laja (lath-like en la literatura inglesa) se 

representa como un paralelepípedo recto con las dos dimensiones menores iguales [22], 

mientras que la ferrita con forma de placa (plate-like en la literatura inglesa) se 



representa geométricamente cómo un paralelepípedo recto con las dos dimensiones 

mayores iguales. Esta última, se forma principalmente a partir de austenita con un alto 

límite elástico, a bajas temperaturas de transformación y en aceros con un contenido alto 

en C [23]. 

 

 
 

Fig. 5- Microestructura bainítica en un acero con un contenido medio en C y un alto 
contenido en Si (Fe-0,43C-2Si-3Mn % en peso): (a) micrografía óptica que muestra las 
plumas de bainita a pocos aumentos en una matriz de martensita; (b) y (c) imágenes de 

microscopía electrónica de transmisión  de campo claro mostrando una pluma de bainita 
formada por ferrita bainítica (αb) y austenita (γ) [20]. 
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Por otro lado, dependiendo de la temperatura de transformación y atendiendo a la 

naturaleza de las segundas fases que conforman junto con la ferrita las plumas bainíticas, 

podemos distinguir dos morfologías diferentes de bainita, bainita superior y bainita 

inferior [24]. Cuando las subunidades de ferrita bainítica contienen precipitados de 

cementita en su interior, la bainita se denominada bainita inferior. Si por el contrario, la 

cementita precipita entre las placas o lajas de ferrita, y el interior de las mismas está 

libre de carburos, la microestructura bainítica se denomina bainita superior. 



 

 
 

Fig. 6- Imágenes de microscopía de haz de iones focalizados (FIB - Focused Ion Beam) 
que ilustran la reconstrucción en 3D de ferrita bainítica: (a) y (b) en forma de laja; y (c) 

y (d) en forma de placa [22].  
 

La bainita superior se forma a mayores temperaturas que la bainita inferior, sin embargo 

ambas morfologías conllevan procesos similares de transformación. En ambos casos, la 

reacción se inicia con la nucleación de las placas de ferrita bainítica en las fronteras de 

grano austenítico, y su crecimiento es controlado por un mecanismo displacivo de 

transformación, de tal manera que durante la reacción el movimiento individual de los 

átomos de Fe que conforman la red cristalina es inferior a un espaciado interatómico. 

Este tipo de transformación está acompañada por una deformación de cizalla, muy 

similar a la observada durante la transformación martensítica [25]. 
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Sin embargo, la bainita superior e inferior se forma a temperaturas relativamente altas, 

comparadas con las de formación de martensita, por lo que la austenita, cuyo Rp0,2 



disminuye cuando la temperatura de formación aumenta, es capaz de acomodar 

plásticamente dicha deformación asociada a la transformación [26]. El incremento local 

en la densidad de dislocaciones causado por la relajación plástica de la austenita, 

bloquea el movimiento de la intercara de transformación y detiene así, el crecimiento de 

las placas de ferrita bainitica, de tal forma que el tamaño alcanzado por cada subunidad 

es mucho menor que el del grano austenítico previo. La imagen de microscopía 

electrónica de transmisión de campo claro de la Fig. 7 ilustra la alta de densidad de 

dislocaciones presente en la ferrita bainítica cerca a la intercara ferrita/austenita. 

 

 
 

Fig. 7- Imagen de microscopía electrónica de transmisión en campo claro mostrando 
intensa maraña de dislocaciones en la intercara ferrita/austenita en una microestructura 

bainítica; αb es ferrita bainítica y γ es austenita retenida. 
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Al igual que en la martensita, la ferrita bainítica crece sobresaturada en C, sin embargo 

debido a la alta movilidad del C y a las temperaturas de formación de estas 

microestructuras, el C es capaz de difundir a la austenita de alrededor y posteriormente 

precipitar entre las subunidades de ferrita. La microestructura resultante se denomina 

bainita superior y está formada por placas de ferrita bainítica separadas por partículas de 

cementita. La micrografía de la Fig. 8.a muestra un ejemplo de bainita superior formada 

a 500ºC en un acero con un contenido medio en C y bajo contenido en Si (Fe-0,3C-

0,2Si-1,2Mn % en peso).  



Si el acero presenta en su composición una cantidad suficiente de elementos inhibidores 

de la formación de cementita (como Si o aluminio, Al), entonces es posible suprimir la 

precipitación de carburos en austenita durante la transformación, de tal forma que se 

obtendría una microestructura de bainita superior compuesta de ferrita bainítica y 

austenita retenida, la anteriormente definida cómo bainita libre de carburos. La bainita 

libre de carburos puede contener martensita, si la austenita residual transforma durante 

el enfriamiento a temperatura ambiente. La micrografía de la Fig. 8.b muestra un 

ejemplo de morfología de bainita libre de carburos formada a 300ºC en un acero Fe-1C-

1,5Si-2Mn % en peso. Otros ejemplos de esta microestructura han sido mostrados en las 

Figs. 4, 5 y 7. 

 

 
 

Fig. 8- Imágenes de microscopía electrónica de transmisión en campo claro mostrando 
detalles microestructurales de diferentes morfologías de bainita: (a) bainita superior 
formada a 500 ºC en un acero Fe-0,3C-0,2Si-1,2Mn % en peso; (b) bainita libre de 

carburos formada a 300 ºC en un acero Fe-1C-1,5Si-2Mn % en peso; (c) bainita inferior 
formada a 375 ºC en un acero Fe-0,3C-0,2Si-1,2Mn % en peso.  

 

A temperaturas próximas a la temperatura de transformación martensítica (Ms), se 

reduce la movilidad del C de tal forma que no todo es capaz de difundir a la austenita, 

produciéndose la precipitación de carburos dentro y entre las placas de ferrita bainítica. 

La micrografía electrónica de la Fig. 8.c muestra la microestructura formada a 375ºC en 

un acero Fe-0,3C-0,2Si-1,2Mn % en peso, denominada bainita inferior y formada por 

placas de ferrita bainítica con cementita entre las placas y en su interior. 
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1.5.1- Controversia sobre la naturaleza de la transformación bainítica. 

 

Es importante mencionar que no toda la comunidad científica está de acuerdo con la 

descripción anterior de la transformación bainítica. Durante décadas ha habido un 

profundo debate [27- 31] sobre el carácter displacivo [32,20] o reconstructivo [33,34] 

de la transformación. El esquema de la Fig. 9 ilustra las diferencias en la red cristalina 

asociadas a ambos mecanismos de transformación. 

 

 
 

Fig. 9- Esquema de los cambios que tienen lugar en la red cristalina durante 
transformaciones reconstructivas y displacivas [35]. 

 

 13

La teoría reconstructiva de la transformación bainítica considera que las placas de ferrita 

bainítica se forman por el movimiento de átomos activados térmicamente y crecen 

mediante la migración lateral de terrazas o repisas de crecimiento en las caras frontales 

de una intercara completa o parcialmente coherente [36 , 37 ]. De acuerdo con este 

mecanismo, se requiere de movimientos atómicos de largo alcance y por tanto la 



transformación estará controlada por procesos de difusión de elementos susticionales. 

En este sentido, la ferrita bainítica crece bajo condiciones de equilibrio local y la 

composición en C de la austenita al final de la transformación corresponde al definido 

por la línea teórica de separación entre las regiones de transformación γ/(α+γ), también 

conocida como línea Ae3, del diagrama de equilibrio de la Fig. 10. 

 

 
 

Fig. 10- Determinación termodinámica de las líneas de solubilidad del diagrama Fe-C: 
Ae1 indica la composición de la ferrita en equilibrio con la austenita, que corresponde a 
la línea teórica de separación entre las regiones α/(γ+α);  Ae3 indica la composición de 
la austenita en equilibrio con la ferrita, es decir, la línea teórica de separación entre las 
regiones (γ+α)/γ; To y T’o indican la composición de austenita para la cual la energía 

libre de Gibbs de la austenita y de la ferrita presentan el mismo valor (∆Gγ→α = 0). La 
línea T’o considera la energía de deformación asociada a la transformación bainítica en 

el cálculo de energía libre de Gibbs de la ferrita. 
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Por otro lado, la teoría displaciva considera que la transformación tiene lugar por el 

movimiento coordinado de los átomos a través de la intercara. Las posiciones de átomos 

vecinos más próximos no se modifican durante la transformación, produciéndose una 

correspondencia entre la red cristalina de ambas fases, y macroscópicamente, un cambio 

de forma identificado como una deformación de plano invariante (IPS - Invarient Plane 

Strain) con una componente de cizalla. La intercara migra a través del movimiento de 

dislocaciones de tal forma que no requiere de procesos de difusión. En este sentido, la 

ferrita crece con la misma composición de elementos sustitucionales que la austenita de 

la que proviene y sobresaturada en C. Los procesos de difusión de C, no inhibidos a las 



temperaturas de transformación bainítica, provocan la descarburación de la ferrita y el 

correspondiente enriquecimiento de la austenita adyacente. A medida que la 

transformación avanza, la austenita se enriquece progresivamente, hasta que su 

contenido en C alcanza el valor dado por la línea de transformación To, por encima de la 

cual la transformación de austenita a ferrita de la misma composición no es 

termodinámicamente posible, ver Fig. 10 y la transformación se detiene. A este 

fenómeno se le denomina reacción incompleta, ya que la transformación concluye antes 

de que la austenita alcance el equilibrio. 

 

El fenómeno de reacción incompleta. 

 

El fenómeno de reacción incompleta se define como el cese temporal de la formación de 

ferrita bainítica antes de que se alcance la fracción de fase transformada que indica la 

regla de la palanca en ausencia de precipitación de carburos [38]. La transformación se 

detiene incluso cuando disponemos de austenita por transformar con un contenido en C 

inferior a la indicada por el equilibrio, la línea Ae3, pero próximo al valor dado por las 

curvas To o T’o del diagrama de la Fig. 10. Para una temperatura dada, ambas curvas, To 

y T’o representan el contenido en C de la austenita para el que la energía libre de Gibbs 

de la austenita y de la ferrita, de la misma composición química tiene el mismo valor 

(∆Gγ→α = 0). Por otro lado, la curva T’o considera la energía de deformación asociada a 

la transformación bainítica (400 J mol-1) [25] en el cálculo de energía libre de Gibbs de 

la ferrita (Fig. 10), desplazando la condición de ∆Gγ→α = 0 a concentraciones de C 

menores que los valores dados por la curva To, en ausencia de la energía de deformación. 

Como ya se ha anticipado, por encima de dicho contenido en C, la transformación 

adifusional de austenita a ferrita de la misma composición conllevaría un aumento de la 

energía libre de Gibbs del sistema (∆Gγ→α>0) como ilustra el diagrama de la Fig. 10, lo 

cual no es termodinámicamente posible. 
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En este sentido, la determinación del contenido de C de la austenita al final de la 

transformación bainítica y en ausencia de precipitación en aceros aleados con elementos 

inhibidores de la formación de cementita (como Si o Al), ha sido tradicionalmente una 

de los métodos más usados para validar experimentalmente, aunque de forma indirecta, 

el carácter adifusional del crecimiento de la ferrita bainítica. Chang y Bhadeshia [39] 

determinaron mediante análisis de difracción de rayos X el contenido en C de la 



austenita al final de la transformación bainítica en ocho aceros con composiciones 

químicas diferentes y en el rango de aleación Fe-(0,1-0,3) C-(1,6-2,1) Si-(2-2,2) Mn-(0-

2) Cr-(0-2) Ni % en peso. En la Fig. 11 se comparan los resultados obtenidos frente al 

contenido en C de la austenita de acuerdo a las líneas teóricas Ae3, To y T’o. 

 

 
 

Fig. 11- Concentración de C en austenita determinada mediante análisis de difracción 
de rayos X en diferentes aceros transformados a bainita. Valores experimentales son 

comparados con los límites termodinámicos (a) Ae3, (b) To y (c) T’o.  
 

Los resultados muestran que el contenido en C de la austenita al final de la 

transformación bainítica siempre es inferior al valor indicado por el equilibrio, algo más 

próximos a los valores de la línea To y en gran acuerdo con los de la línea T’o (Fig. 11.c). 

Estos resultados de distribución de C al final de la transformación confirman el 

fenómeno de reacción incompleta como una consecuencia indirecta del carácter 

adifusional del crecimiento de la ferrita en la reacción bainítica. 

Sin embargo, Aaronson y colaboradores [40] explicaron el cese temporal de formación 

de ferrita durante la transformación bainítica mediante fenómenos de arrastre de soluto a 

través de la intercara y el solapamiento de gradientes de difusión de C entre placas de 

ferrita muy próximas. Una alta segregación de átomos de Mn, Cr y Mo podría dificultar 

el avance de la intercara ferrita/austenita y así retardar la cinética de crecimiento de la 

ferrita durante la reacción.  
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Bhadeshia y Waugh [41] estudiaron mediante microscopía de campo iónico (FIM - 

Field Ion Microscopy) y análisis de sonda atómica de 1D (1D Atom Probe) la intercara 

ferrita/austenita en un acero con un contenido medio en C y alto en Si (Fe-0,4C-2Si % 

en peso) transformado a bainita a 350 ºC. Las imágenes de la Fig. 12 muestran la 

distribución de soluto (Fe, Si y C) a través de la intercara ferrita/austenita. La ausencia 

de distribución de elementos sustitucionales (Fe y Si) o segregación de soluto en las 

proximidades de la intercara en las Fig. 12.a y 12.b descarta cualquier evidencia de 



procesos de transformación reconstructivos o fenómenos de arrastre de soluto que 

pudieran controlar el avance de la transformación bainítica. Los resultados en Fig. 12.c 

confirman que sólo el C es capaz de difundir durante la transformación bainítica, pero 

estos resultados no permiten confirmar la sobresaturación en C de la ferrita durante su 

crecimiento. 

 

 
 

Fig. 12- Imágenes de iones evaporados obtenida mediante sonda atómica mostrando la 
distribución de átomos de (a) Fe, (b) Si y (c) C a través de la intercara ferrita/austenita 

durante la transformación bainítica a 350ºC de un acero Fe-0,4C-2Si % en peso. 
 

El trabajo de Bhadeshia y Waugh [41] representa un hito importante en el estudio de la 

transformación bainítica, porque demuestra sin lugar a dudas que la transformación 

tiene lugar sin provocar desplazamiento de los átomos sustitucionales de la red cristalina. 

La comprobación definitiva del carácter displacivo de la transformación se produjo unos 

años después cuando Swallow y Bhadeshia [26], caracterizaron mediante microscopía 

de fuerza atómica (AFM - Atomic Force Microscopy) el relieve generado sobre una 

superficie pulida durante la transformación bainítica, determinando así la deformación 

de cizalla asociada a la transformación. 

 

Sobresaturación de carbono en la ferrita. 
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Una vez confirmado el carácter displacivo de la transformación, el debate sobre la 

transformación deriva hacia el papel que juega el C en los procesos de crecimiento de la 

ferrita bainítica, ya que una transformación displaciva no siempre implica la ausencia de 

procesos de difusión de intersticiales. Un claro ejemplo, es la transformación 

Widmanstätten, donde la nueva fase se forma con una correspondencia directa con la 



red cristalina de la fase de la que proviene, y por una deformación de plano invariante 

(IPS) con una componente de cizalla [42- 44]. 

 

 
 

Fig. 13- Imagen de microscopía electrónica de transmisión en campo claro mostrando 
las dos placas de ferrita que conforman la ferrita Widmanstätten [45]. 

 

No obstante, la ferrita Widmanstätten transforma a temperaturas próximas a Ae3 donde 

el subenfriamiento, y por tanto la fuerza motriz para la transformación, no es suficiente 

para soportar la energía asociada a la formación de una única placa. De esta forma, y 

con el fin de reducir la energía de deformación necesaria para su formación, se produce 

el crecimiento simultáneo y cooperativo de dos placas adyacentes cuya variantes 

cristalográficas les permiten acomodar mutuamente la deformación de forma de ambas 

placas, como se muestra en la Fig. 13 [45]. Por otra parte, el crecimiento tiene lugar en 

condiciones de paraequilibrio, es decir, sin redistribución de átomos sustitucionales, 

aunque permitiéndose la difusión de átomos intersticiales [46]. Asimismo, el avance de 

la intercara y el ritmo de crecimiento de la transformación son controlados por la 

difusión de C en la ferrita. Hay autores [47] que describen la transformación bainítica 

de forma análoga a la transforma Widmanstätten, ignorando las pruebas experimentales 

que confirman el fenómeno de reacción incompleta en la transformación bainítica. 
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Para poder verificar si existe alguna diferencia entre los procesos que controlan el 

crecimiento de ferrita Widmanstätten y ferrita bainítica es necesario comprobar si el 



crecimiento de la ferrita bainítica está controlado por procesos de difusión de C, o por el 

contrario crece sobresaturada en C, lo que denota su carácter adifusional. 

Mediante una sonda atómica de 1D Stark et al. [48] determinaron la composición de 

diferentes placas de ferrita y austenita de un acero Fe-0,3C-2,2Si-2,8Mn-0,5Mo % en 

peso, transformado a diferentes temperaturas (370-410ºC). Los resultados se resumen en 

la Tabla 1. 

 

Tabla 1- Análisis de sonda atómica 1D de la aleación Fe-0,3C-2,2Si-2,8Mn-0,5Mo % 
en peso, con una microestructura de ferrita bainítica y austenita. 

 
Cº Min. Fase C, at.% Mo, at.% Si, at.% Mn, at.% 
410 30 γ 1,10 ± 0,15 0,71 ± 0,12 7,00 ± 0,40 1,90 ± 0,20 
410 30 γ 1,40 ± 0,08 0,30 ± 0,04 4,10 ± 0,15 3,00 ± 0,13 
410 30 γ 2,30 ± 0,17 0,56 ± 0,08 4,50 ± 0,24 3,10 ± 0,20 
410 30 γ 1,20 ± 0,10 0,27 ± 0,05 3,90 ± 0,20 2,60 ± 0,14 
410 30 γ 2,00 ± 0,12 0,41 ± 0,05 3,80 ± 0,16 3,00 ± 0,14 
410 30 α 0,72 ± 0,05 0,41 ± 0,04 4,90 ± 0,08 2,50 ± 0,10 

       
385 210 γ 2,80 ± 0,19 0,41 ± 0,07 3,80 ± 0,22 2,10 ± 0,17 
385 210 γ 2,90 ± 0,54 1,00 ± 0,33 6,70 ± 0,80 2,80 ± 0,53 
385 210 γ 4,90 ± 0,60 0,70 ± 0,23 4,70 ± 0,58 3,80 ± 0,54 
385 210 α 0,87 ± 0,11 0,39 ± 0,07 4,20 ± 0,23 2,30 ± 0,17 
385 210 α 0,08 ± 0,06 0,32 ± 0,12 4,70 ± 0,43 2,90 ± 0,34 
385 210 α 0,30 ± 0,05 0,40 ± 0,06 3,80 ± 0,17 3,40 ± 0,16 

       
375 180 γ 2,20 ± 0,07 0,20 ± 0,05 3,40 ± 0,20 2,80 ± 0,20 
375 180 γ 2,10 ± 0,30 0,30 ± 0,13 3,80 ± 0,40 2,60 ± 0,36 
375 180 α 0,10 ± 0,10 0,50 ± 0,15 3,90 ± 0,40 2,20 ± 0,30 

       
370 30 γ 2,40 ± 0,60 0,64 ± 0,32 6,10 ± 1,00 3,00 ± 0,70 
370 30 α 0,64 ± 0,15 0,46 ± 0,13 4,70 ± 0,40 2,20 ± 0,30 
370 30 α 0,67 ± 0,11 0,83 ± 0,12 6,00 ± 0,33 2,60 ± 0,22 
370 30 α 0,98 ± 0,12 0,66 ± 0,10 6,00 ± 0,30 3,30 ± 0,21 
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El microanálisis a nivel atómico de microestructuras bainíticas demostraba la ausencia 

de distribución de elementos sustitucionales cómo Mo, Si y Mn durante la 

transformación, confirmando el trabajo de Bhadeshia y Waugh [41]. Asimismo, las 

medidas de C en austenita permitieron validar el fenómeno de reacción incompleta 

(línea T’o) con una técnica de microanálisis alternativa a la difracción de rayos X. Por 

otro lado, un alto contenido de C en la ferrita (0,08-0,98 % en peso), mucho más alto del 

que indica el paraequilibrio (~0,03 % en peso), fue detectado a todas las temperaturas 



de transformación, demostrando cierta sobresaturación de C en la ferrita y 

especialmente significativa a 370 y 410 ºC. Sin embargo, la baja capacidad de 

evaporación y el limitado campo de análisis de los equipos de tomografía de sonda 

atómica de los años 80, impidieron precisar si el exceso de C en la ferrita detectado 

correspondía a C en solución sólida o si por el contrario estaba atrapado en defectos.  

Zhang y Kelly [49] también observaron sobresaturación de C en la ferrita a partir de 

medidas del parámetro de red de la ferrita mediante patrones de Kikuchi de difracción 

de haz convergente en microscopía electrónica de transmisión. La Fig. 14 muestra un 

patrón típico de Kikuchi de ferrita bainítica. El círculo en el esquema correspondiente 

de la Fig. 14.b muestra uno de los triángulos seleccionados para la determinación del 

parámetro de red. Los índices de las líneas más oscuras del esquema definen los planos 

cristalográficos. La alta densidad de dislocaciones en la ferrita dificultó la obtención de 

patrones Kikuchi suficientemente nítidos, pero se pudo determinar un contenido de C de 

0,23 % en peso en la ferrita bainítica de un acero Fe-0,4C-1,7Si-1Mn-0,5Mo-1,5Cr 

en % en peso, transformado a 310ºC. 

 

 
 
Fig. 14- Patrón de Kikuchi de difracción de haz convergente en microscopía electrónica 
de transmisión de ferrita bainítica en un acero Fe-0,4C-1,7Si-1Mn-0,5Mo-1,5Cr en % 

en peso, transformado a 310ºC [49]. 
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Desde el descubrimiento de la bainita [19] la gran dificultad para determinar el 

contenido en C de la ferrita bainítica libre de dislocaciones o de cualquier otro defecto 

microestructural ha provocado que se mantuviera durante varias décadas la controversia 

sobre los mecanismos que controlan el crecimiento de las placas de ferrita bainítica. Sin 

embargo, el desarrollo de técnicas avanzadas de microanálisis y el diseño de aleaciones 

modelo nos brindan nuevas oportunidades para determinar los mecanismos de 



transformación de uno de los productos de descomposición más complejos de la 

austenita en aceros. 

 

1.5.2- Deformación de cizalla asociada a la transformación bainítica. 

 

Para poder transformar Fe con una red cúbica centrada en las caras (Fe-FCC, austenita) 

en una red cúbica centrada en el cuerpo (Fe-BCC, ferrita) sin procesos de difusión es 

necesario deformar la red FCC mediante una contracción del 20 % en el eje z y una 

dilatación del 12 % a lo largo de los ejes x e y; es lo que se conoce cómo deformación 

de Bain [50]. La Fig. 15 muestra un esquema de las relaciones cristalográficas entre la 

austenita y la martensita. Sin embargo, la deformación de Bain no da lugar a una 

deformación de plano invariante cómo se observa macroscópicamente [ 51 - 53 ], es 

necesario aplicar una deformación de red invariante, que puede ser un deslizamiento o 

maclado, con el fin de modificar el cambio de forma en una deformación de plano 

invariante sin alterar la estructura, como se esquematiza en la Fig. 16 [54]. 

 

 
 

Fig. 15- Correspondencia cristalina entre austenita y martensita resultante de la 
deformación de Bain asociada a la transformación martensítica. γ se refiere a la 

austenita y α’ corresponde a martensita [54]. 
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La formación de una placa de martensita sobre una superficie inicialmente pulida 

produce un relieve superficial, característica de una deformación de plano invariante, 

constituida por una componente de cizalla y una dilatación normal al plano de hábito. 

Del mismo modo que en la transformación martensítica, la formación de placas de 



ferrita bainítica en una matriz pulida de austenita da lugar a una elevación de la 

superficie, observable y medible mediante AFM, cómo muestran las imágenes de la Fig. 

17 realizadas por Peet y Bhadeshia [55] en un acero Fe-0,8C-1,6Si-2Mn-1,3Cr % en 

peso transformado a 200 ºC. 

 

 
 

Fig. 16- Esquema de deformación de plano invariante resultante de una deformación de 
cizalla y posterior deformación de red invariante, que puede ser un deslizamiento o 
maclado, necesario para corregir el cambio de forma en una deformación de plano 

invariante sin alterar la estructura [55]. 
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Fig. 17- Imágenes de microscopía de fuerza atómica mediante método de contacto 
ilustrando el relieve superficial asociado a la formación de placas de ferrita bainítica en 

una matriz pulida de austenita [55]. 
 

Swallow y Bhadeshia [26] determinaron la componente de cizalla de la deformación 

asociada a la transformación bainítica en un acero Fe-0,2C-2Si-2Mn-1Ni % en peso 

transformado a 350 ºC. Para ello emplearon perfiles topográficos de la intercara 

ferrita/austenita, como el mostrado en la Fig. 18.a, correspondientes al relieve 

superficial derivado de la formación de bainita. La componente de cizalla de la 

deformación observada presentaba valores aparentes comprendidos entre 0,18-0,26, 

muy próximos a los valores de cizalla que predice la teoría cristalográfica 

fenomenológica de la transformación martensítica (0,22-0,24) [56,57], pero más altos 

que el valor 0,13 determinado mediante microscopía óptica [ 58 , 59 ] y por tanto 

correspondiente a la deformación de forma promedio del cambio de forma de toda una 

pluma bainítica, no de subunidades individuales de ferrita, no distinguibles mediante 

dicha técnica. 
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A diferencia del relieve superficial característico de la transformación martensítica, que 

se muestra en el esquema de la Fig. 18.b, y que se conoce como de ‘single-tilt’ porque 

muestra una única inclinación [60], el relieve superficial derivado de la formación de 

bainita (Fig. 18.a) muestra un perfil topográfico de la austenita no horizontal, sino 

inclinado en las proximidades a la intercara, y mucho más irregular que el observado en 

la ferrita. Estas diferencias evidencian la acomodación de la deformación de forma 

asociada a la transformación bainítica mediante deformación plástica en la austenita. En 

la micrografía electrónica de transmisión mostrada en la Fig. 7 la acomodación plástica 



de la deformación es también evidente por la existencia de una alta densidad de 

dislocaciones cerca de la intercara. 

 

 
 

Fig. 18- (a) Perfil topográfico de la intercara ferrita/austenita correspondiente al relieve 
superficial derivado de la formación de bainita [26]; (b) representación esquemática del 
relieve superficial característico de la transformación martensítica [60]. γ es austenita, 

αb es ferrita bainítica y α’ es martensita. 

 

Todos estos resultados indican que la austenita residual a las temperaturas de formación 

bainítica no es lo suficientemente resistente como para acomodar elásticamente la 

deformación de forma asociada a la transformación, perdiéndose la termoelasticidad 

característica de la martensita. En el caso de transformaciones no termoelásticas, la 

deformación plástica produce la inmovilización de la interfase, de forma que el 

crecimiento de la subunidad de ferrita avanza sólo hasta un cierto límite. 

 

1.5.3- Características de la intercara ferrita bainítica/austenita. 
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La caracterización de la estructura atómica de la intercara ferrita/austenita en la 

microestructura bainítica puede aportar información importante en términos de los 

mecanismos que controlan la transformación. Así, en microestructuras martensíticas 

formadas por procesos adifusionales y displacivos, la intercara es deslizante (tipo 

glissile). Este tipo de intercaras migran a través del deslizamiento de dislocaciones 

dando lugar a la fase producto por una deformación por cizalla [61]. Se trata de un 



movimiento ordenado y poco sensible a cambios de temperatura por lo que se denomina 

intercaras de migración atérmica. Sandvik y Wayman [62 ] fueron los primeros en 

caracterizar la intercara martensita/austenita en una aleación Fe-20Ni-5Mn % en peso, 

mediante microscopia electrónica de transmisión. Observaron dislocaciones helicoidales 

puras, las cuales deslizan en el plano de hábito, es decir en los planos compactos 

paralelos (111)γǀǀ(011)α’. 

Más recientemente, Moritani et al. [ 63 ] caracterizaron mediante microscopía 

electrónica de transmisión de alta resolución (HRTEM del inglés, High Resolution 

Transmission Electron Mycroscopy) la intercara de martensita/austenita en el mismo 

tipo de aleaciones y comprobaron que la cara frontal de una laja de martensita con el 

borde a lo largo de las direcciones [-101]γǀǀ[-1-11]α' contiene escalones monoatómicos 

regularmente espaciados con terrazas (111)γǀǀ(011)α’, como ilustra la imagen de la Fig. 

19.a. Estos escalones pueden considerarse dislocaciones de transformación. Igualmente, 

la Fig. 19.b muestra dislocaciones de acomodación con vector de Burgers contenido en 

los planos compactos paralelos en la intercara a lo largo de las direcciones [-110]γǀǀ[-

100]α'. Se observa una dislocación en el borde de la laja de martensita por cada tres 

capas de planos compactos paralelos. 
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Fig. 19- Imágenes de microscopía electrónica de transmisión de alta resolución de la 
intercara martensita/austenita a lo largo de las direcciones: (a) [-101]γǀǀ[-1-11]α' y (b) [-

110]γǀǀ[-100]α' [63]. 
 

Asimismo, Moritani et al. [63] caracterizaron la intercara ferrita bainítica/austenita en 

un acero Fe-0,6C-2Si-1Mn % en peso, con una microestructura bainítica formada a 450 

ºC. La Fig. 20 muestra la estructura atómica de la cara frontal de ferrita bainítica. La Fig. 

20.a muestra el plano de hábito formado por escalones monoatómicos, equivalentes a 

las dislocaciones de transformación observadas en la intercara martensita/austenita (Fig. 

19.a). De igual forma, la Fig. 20.b confirma la presencia de dislocaciones helicoidales 

puras de acomodación en los planos (111)γǀǀ(011)α’, similares a las observadas en la 

martensita (Fig. 19.b). Estos resultados mostraron claramente que la estructura de la 

intercara ferrita bainítica/austenita es similar a la intercara martensita/austenita.  
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Fig. 20- Imágenes de microscopía electrónica de transmisión de alta resolución de la 
intercara ferrita bainítica/austenita a lo largo de las direcciones: (a) [-101]γǀǀ[-1-11]α y 

(b) [-110]γǀǀ[-100]α [63]. 
 

Sin embargo, Rigsbee y Aaronson [ 64 ] investigaron la intercara ferrita 

bainítica/austenita en un acero Fe-0,6C-2Si % en peso transformado a temperaturas 

entre 450-475ºC mediante imágenes de microscopía electrónica de transmisión de 

campo oscuro por haz débil (WBDF - Weak Beam Dark Field) y observaron una 

estructura de intercara no deslizante (tipo sessile), característica de transformaciones 

reconstructivas, cuya migración se produce por saltos aleatorios de átomos individuales 

a través de la intercara. El avance de este tipo de intercaras requiere de una energía de 

activación térmica que permita a los átomos saltar la barrera entre las posiciones 

atómicas correspondientes a las dos fases. 
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Fig. 21- Micrografía de transmisión de campo oscuro por haz débil mostrando 
dislocaciones de acomodación en la intercara ferrita bainítica/austenita y la estructura de 

terrazas o repisas de crecimiento; empleándose como vector de difracción g =<110> 
cuya desviación de la condición de Bragg corresponde a s ≈0,015 Ǻ-1 [64]. 

 

La pregunta que surge entonces es si es posible observar ambos tipos de dislocaciones 

de acomodación, deslizantes (tipo glissile) y no deslizantes (tipo sessile), en la intercara 

ferrita bainítica/austenita. Si una vez concluido el crecimiento de ferrita bainítica, tienen 

lugar procesos difusionales y de relajación de tensiones, sería posible observar un 

cambio en la estructura de la intercara, de deslizante metaestable a no deslizante de 

equilibrio [20,65 ,66 ]. Procesos de difusión de corto alcance y la alta densidad de 

dislocaciones en las proximidades de la intercara, que facilitan en gran medida dichos 

procesos de difusión, podrían acelerar la cinética de relajación de tensiones propiciando 

una transición en la estructura de la intercara durante la reacción bainítica. 

 

1.5.4- Aspectos cristalográficos de la transformación bainítica. 
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En una transformación de tipo displacivo, la red cristalina de la fase madre y la fase 

producto han de ajustarse a una determinada estructura para mantener la 

correspondencia atómica, dando lugar a determinadas relaciones de orientación de 

planos y direcciones compactos paralelos, o aproximadamente paralelos, entre ambas 

redes cristalinas [67]. En concreto, el plano de hábito de la martensita con morfología 

de laja en aceros con un contenido bajo en C se define en general como próximo a 



{111}γ , mientras que la relación de orientación de la martensita (α’) la austenita (γ) 

puede variar en función de la composición y las condiciones de transformación entre las 

siguientes relaciones de orientación:  

 

Kurdjumov-Sachs (K-S): (111)γ║(011) α` [1-10]γ║[1-11] α` 
Nishiyama-Wassermann (N-W): (111)γ║(011)α` [-211]γ║[0-11] α` 
Greninger-Troiano (G-T): (111)γ a 1º de (011)α` [1-10]γ a 2,5º de [1-11] α` 

 

En cuanto a la relación de orientación entre ferrita bainítica y austenita, la mayoría de 

los autores muestran una relación de orientación K-S [68- 70], N-W [32], 1,9º desviada 

de K-S [71] o 1,5º desviada de N-W [72]. La Fig. 22 muestra un esquema de la 

disposición de los átomos en la austenita y la ferrita bainítica cuando se cumplen las 

relacionales de orientación K-S y N-W. 
 

 
 

Fig. 22- Esquema de disposición de los átomos en el plano (111) γ y en el plano (011)α. 
En el esquema los átomos han sido deliberadamente reducidos de tamaño. De hecho, 

son lo suficientemente grandes como para tocarse entre sí en las direcciones compactas 
de empaquetamiento [0-11]γ, [-101] γ, [1-10] γ y [1-11] α, [-1-11] α. Si la disposición de 

átomos en la dirección [-101]γ es paralela a la dirección [-1-11] α corresponde a la 
relación de orientación K-S, mientras que si la dirección [100] α es paralela a la 

dirección [1-10] γ obedece a la relación de orientación N-W [60]. 
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Estas relaciones de orientación de la martensita y la bainita se determinaron mediante el 

uso de patrones de difracción de un área seleccionada en microscopía electrónica de 

transmisión en muestras con austenita retenida. Recientemente, Miyamoto et al. [73] 

han desarrollado un nuevo método para determinar la relación de orientación de la 

martensita y la ferrita bainítica con la austenita mediante análisis de difracción de 

electrones retrodispersados (EBSD - Electron Backscatter Diffraction). La Fig. 23 

muestra un ejemplo de la determinación mediante EBSD de la relación de orientación 



entre una laja de martensita formada a partir de una frontera de grano, y dos granos de 

austenita [74]. La proyección estereográfica de la Fig. 23.c muestra que la martensita 

presenta una relación de orientación próxima a K-S y N-W con respecto a los granos de 

austenita. Esto implica que las fronteras de granos que cumplan dichas relaciones de 

orientación con dos granos de austenita a la vez, actúan cómo lugares preferentes de 

nucleación en la transformación martensítica. 

 

 
 

Fig. 23- (a) Mapa de orientación de martensita (en la figura, M) y austenita 
(representada como A), donde GB corresponde a la frontera de grano; (b) mapa de 

desorientación de austenita; (c) proyección estereográfica mostrando las relaciones de 
orientación en (a) y (b) [74]. 

 

Furuhara et al. [ 75 ] emplearon también la técnica de EBSD para caracterizar la 

subestructura de la bainita superior en aceros Fe-9Ni-C % en peso, con diferentes 

contenidos en C (0,15-0,5 % en peso) y transformados a diferentes temperaturas (450-

350 ºC). De forma similar a la martensita con morfología de laja, la bainita superior está 

formada por una subestructura de paquetes que contienen subunidades de ferrita con el 

mismo plano de hábito pero formadas con diferentes variantes cristalográficas [76]. A 

su vez, los paquetes se dividen en bloques que contienen lajas de ferrita formadas con 

una misma variante cristalográfica de K-S [76]. La Tabla 2 describe todas las posibles 

variantes cristalográficas que cumplen una relación de orientación K-S entre ferrita 

bainítica y austenita. 
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Tabla 2- Relaciones entre variantes cristalográficas que cumplen una relación de 
orientación K-S entre ferrita bainítica y austenita, donde Vn representa cada una de las 

variantes. 
 

Vn Planos 
paralelos Direcciones paralelas Rotación a partir de la 

variante 1 
1 [-1 0 1]γ  ║ [-1-1 1]α Ninguna 

2 [-1 0 1]γ  ║ [-1 1-1]α 
[0,58 -0,58 0.58] / 60,0º 

o 
[0,00 -0,71 -0,71] / 70,5º 

3 [ 0 0 1]γ  ║ [-1 1-1]α [0,00 -0,71 -0,71] / 60,0º 
4 [ 0 1-1]γ  ║ [-1 1-1]α [0,00 0,71 0,71] / 10,5º 
5 [ 1-1 0]γ  ║ [-1-1 1]α [0,00 0,71 0,71] / 60,0º 
6 

( 1 1 1)γ ║ ( 0 1 1)α 

[ 1-1 0]γ  ║ [-1 1-1]α [0,00 -0,71 -0,71] / 49,5º 
7 [ 1 0-1]γ  ║ [-1-1 1]α [-0,58 -0,58 0,58] / 49,5º 
8 [ 1 0-1]γ  ║ [-1 1-1]α [0,58 -0,58 0,58] / 10,5º 
9 [-1-1 0]γ ║ [-1-1 1]α [-0,19 0,77 0,61] / 50,5º 
10 [-1-1 0]γ ║ [-1 1-1]α [-0,49 -0,46 0,74] / 50,5º 
11 [ 0 1 1]γ  ║ [-1-1 1]α [0,35 -0,93 -0,07] / 14,9 
12 

( 1-1 1)γ ║ ( 0 1 1)α 

[ 0 1 1]γ  ║ [-1 1-1]α [0,36 -0,71 0,60] / 57,2 
13 [ 0-1 1]γ  ║ [-1-1 1]α [0,93 0,35 0,07] / 14,9º 
14 [ 0-1 1]γ  ║ [-1 1-1] α [0,74 0,46 -0,49] / 50.5º 
15 [-1 0-1]γ ║ [-1-1 1]α [-0,25 -0,63 -0,74] / 57,2º 
16 [-1 0-1]γ ║ [-1 1-1]α [0,66 0,66 0,36] / 20,6º 
17 [ 1 1 0] γ ║ [-1-1 1]α [-0,66 0,36 -0,66] / 51,7º 
18 

(-1 1 1)γ ║ ( 0 1 1)α 

[ 1 1 0] γ ║ [-1 1-1]α [-0,30 -0,63 -0,72] / 47,1º 
19 [-1 1 0]γ  ║ [-1-1 1]α [-0,61 0,19 -0,77] / 50,5 
20 [-1 1 0]γ  ║ [-1 1-1]α [-0,36 -0,60 -0,71] / 57,2º 
21 [ 0-1-1]γ ║ [-1-1 1]α [0,96 0,00 -0,30] / 20,6º 
22 [ 0-1-1]γ ║ [-1 1-1]α [-0,72 0,30 -0,63] / 47,1º 
23 [ 1 0 1]γ  ║ [-1-1 1]α [-0,74 -0,25 0,63] / 57,2º 
24 

( 1 1-1)γ ║ ( 0 1 1)α 

[ 1 0 1]γ  ║ [-1 1-1]α [0,91 -0,41 0,00] / 21,1º 
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Sin embargo, dependiendo del contenido en C y de la temperatura de transformación, 

Furuhara et al. [75] observaron tres tipos diferentes de subestructura como ilustra el 

esquema de la Fig. 24: tipo A, bainita formada por paquetes con lajas con un mismo 

plano de hábito, pero sólo dos variantes cristalográficas con una pequeña desorientación 

de alrededor de 10º entre ellas, que denominaron subbloques; tipo B, bainita formada 

por paquetes que a su vez están divididos en bloques con orientaciones muy diferentes 

entre ellos, y cada bloque a su vez contiene subbloques; y tipo C bainita formada por 

paquetes que a su vez contienen bloques incluyendo las seis posibles variantes 

cristalográficas que satisfacen la relación de planos compactos paralelos, y cada bloque 

contiene lajas formadas con una única variante cristalográfica.  



 

 
 

Fig. 24- Esquema de las características cristalográficas de la subestructura de bainita en 
aceros Fe-9Ni-C % en peso [75]. 

 

La formación de una laja de ferrita bainítica con una variante cristalográfica 

determinada viene establecida termodinámicamente por la reducción de la energía 

interfacial y la energía asociada a la deformación. Furuhara et al. [77] determinaron las 

variantes de selección para la nucleación intergranular de bainita en un acero Fe-9Ni-

0,15C % en peso transformado a diferentes temperaturas. A temperaturas altas de 

transformación y baja fuerza motriz, las posibles variantes cristalográficas de la ferrita 

bainítica están estrictamente restringidas a dos reglas, ambas favorables a reducir la 

energía interfacial: minimizar la desorientación de la relación K-S con respecto a la 

austenita, y eliminar la mayor superficie de frontera de grano posible mediante la 

nucleación de ferrita. A medida que la temperatura se reduce y se incrementa la fuerza 

motriz de la transformación, otras variantes cristalográficas más secundarias, que 

contribuyen en mayor medida a la autoacomodación de la deformación asociada a la 

transformación, adquieren mayor importancia. 
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Los mapas de desorientación de la Fig. 25 muestran la identificación de las variantes 

cristalográficas de diferentes lajas de ferrita bainítica, formadas a diferentes 

temperaturas en un acero Fe-9Ni-0,15C % en peso. El paquete bainítico formado a 



450ºC (Fig. 25.a) consiste de lajas de ferrita con dos variantes cristalográficos 

específicos, V1 y V4 de la Tabla 2, desorientados alrededor de 10º. Por otro lado, a 

400ºC y 350ºC (Fig. 25.b) el paquete bainítico está formado por bloques delimitados por 

fronteras de alto ángulo (líneas gruesas en el mapa de orientación). Los bloques de la 

bainita formada a 400 ºC a su vez consisten de subbloques, mientras que los bloques de 

la bainita formada a 350 ºC contienen lajas de ferrita con una única variante. 

 

 
 

Fig. 25- Imágenes de microscopía electrónica de barrido, correspondientes mapas de 
orientación y distribución de ángulos de desorientación de las fronteras presentes en un 
paquete de bainita formada a diferentes temperaturas: (a) 450 ºC, (b) 400 ºC y (c) 350 

ºC en un acero Fe-9Ni-0,15C % en peso [75]. Las líneas delgadas en los mapas de 
orientación corresponden a fronteras de bajo ángulo (5-15º de desorientación), mientras 

que las líneas más gruesas corresponden a fronteras de alto ángulo (>15º de 
desorientación). 
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Cuando comparamos la distribución de ángulos de desorientación de las fronteras 

formadas a diferentes temperaturas (Fig. 25) se observa que, a medida que disminuye la 

temperatura de transformación, la fracción de fronteras de bajo ángulo con 

aproximadamente 10º de desorientación, que corresponde a los subbloques, disminuye y 

la fracción de fronteras de ángulo alto aumenta. Por otro lado, a las temperaturas más 

bajas de transformación, 350 y 400 ºC, se observan fronteras con una rotación de 70,5º 



alrededor del eje <011>α (fronteras V1-V2, V3-V4 y V5-V6) relacionadas con la 

presencia de maclas.  
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Sin lugar a dudas, estas características cristalográficas son la clave para la explicación al 

comportamiento mecánico de aceros bainíticos. Las fronteras de paquete y bloque de 

bainita, al tratarse de fronteras de ángulo alto, juegan un papel fundamental en la 

propagación de grietas de clivaje y en el control de la tenacidad de estas 

microestructuras [ 78 ]. En este sentido, y con el fin de estudiar la relación 

microestructura-propiedades de estos aceros, la caracterización mediante EBSD de 

microestructuras bainíticas, complejas por su subestructura cristalina y morfológica, ha 

adquirido una gran importancia en los últimos años. 



2- OBJETIVOS. 

 

Hoy en día se acepta que la transformación bainítica es una transformación displaciva, 

donde la nueva fase se forma con una correspondencia directa con la red cristalina de la 

fase de la que proviene, y por una deformación de plano invariante con una componente 

de cizalla. Sin embargo, todavía existe una gran discusión sobre el papel que juega el C 

en los procesos de crecimiento de la ferrita bainítica. La discusión no es trivial si 

tenemos en cuenta que una transformación displaciva no siempre implica la ausencia de 

procesos de difusión de intersticiales. Un claro ejemplo, es la transformación 

Widmanstätten, la cual muestra un relieve superficial asociado a la formación de una 

placa de ferrita, mientras que su crecimiento está controlado por la velocidad a la cual el 

C puede difundir a través de la interfase.  

De esta forma, el debate actual sobre la transformación bainítica se centra en si la ferrita 

bainítica crece sobresaturada en C, cómo afirma la teoría adifusional, y los procesos de 

difusión de C, no inhibidos a las temperaturas de transformación bainítica, provocan la 

descarburación de la ferrita y el correspondiente enriquecimiento de la austenita 

adyacente; o por el contrario, la ferrita bainítica crece bajo condiciones de para-

equilibrio, cómo afirma la teoría difusional, y su crecimiento está controlado por la 

velocidad a la cual el C puede difundir a través de la interfase, de forma análoga a la 

transformación Widmanstätten, con la única diferencia que durante la reacción bainítica 

se produce la precipitación de carburos delante de la interfase. 

Para distinguir ambas teorías es necesario medir el contenido de C de una placa de 

ferrita recién formada y comprobar si corresponde al paraequilibrio (~ 0.03 % en peso) 

o por el contrario se encuentra sobresaturada en C. Debido a la muy alta difusividad del 

C, en la mayoría de las aleaciones es imposible determinar experimentalmente el 

contenido de C inicial de la ferrita bainítica. El tiempo necesario para que el C difunda a 

la austenita puede ser extremadamente corto a las temperaturas de transformación 

bainítica (menos de 1 s a 400 ºC en una aleación Fe-0,3C % en peso). 
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El contenido de C en la placa de ferrita recién formada puede determinarse 

indirectamente mediante el análisis de la concentración de C en la austenita al final de la 

reacción bainítica. Las concentraciones de C de la austenita residual que validan el 

fenómeno de reacción incompleta, es decir la curva To, confirman que la bainita se 

forma sobresaturada en C. La reacción bainítica cesa cuando el contenido de C en la 

austenita alcanza el valor para el cual un crecimiento adifusional de ferrita es 



termodinámicamente imposible. Por el contrario, la detección de un contenido en C en 

la austenita correspondiente al valor del paraequilibrio (curva Ae3) al final de la 

transformación confirmaría que el crecimiento de la ferrita bainítica es controlado por la 

difusión del C a través de la intercara.  

Sin embargo, una cinética lenta de transformación puede ser una ventaja para 

determinar el contenido de C en la ferrita bainítica a medida que avanza la reacción. La 

velocidad a la que se forma bainita se ralentiza drásticamente a temperaturas bajas de 

transformación. En este sentido, uno de los objetivos de este trabajo es analizar 

mediante análisis de difracción de rayos X y tomografía de sonda atómica la 

distribución de C a ambos lados de la intercara ferrita/austenita durante la 

transformación bainítica de un acero con un alto contenido en C que transforma a 

temperaturas anormalmente bajas (125-350 ºC) y que requiere de tiempos 

extremadamente largos de transformación (6 días para completar la 

transformación a 200 ºC). Aunque, el análisis de difracción de rayos X no siempre es 

una técnica adecuada para monitorizar la descarburación progresiva de las placas de 

ferrita a medida que transcurre la transformación bainita, ya que proporciona un valor 

promedio del C en la ferrita y todas aquellas regiones enriquecidas en C, tales como 

dislocaciones y límites de grano, siempre será un valor de referencia para los resultados 

de tomografía de sonda atómica.  

Por otro lado, con el fin de investigar la influencia de la velocidad de reacción en los 

mecanismos de formación bainítica. La sobresaturación de C en la ferrita será medida 

mediante tomografía de sonda atómica en aceros con diferente contenido en C (0,3 y 

1 % en peso) y Si (0,25 y 1,5 % en peso) que transforman en diferente rango de 

temperatura en presencia o en ausencia de precipitación de cementita, dependiendo del 

contenido en Si y la temperatura de transformación. Estos resultados aportarán nuevas 

evidencias experimentales que nos permitan elucidar el papel que juega el C, y así 

determinar los mecanismos que controlan la transformación bainítica para un amplio 

rango de temperaturas (200-525 ºC), en ausencia y presencia de precipitación de 

cementita.  
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La alta densidad de defectos (dislocaciones y maclas) característica de este tipo de 

microestructuras desempeña un papel fundamental en la distribución de C a ambos 

lados de la intercara ferrita/austenita durante la transformación bainítica. La presencia 

de dislocaciones cerca de la intercara es intrínseca a la formación de bainita y se espera 



que la segregación de C en las dislocaciones dificulte la descarburación de la red 

ferrítica, modificando así los procesos que controlan la transformación.  

En este sentido, uno de los objetivos de este trabajo de tesis es estudiar los procesos 

de acomodación plástica que sufre la austenita durante la transformación bainítica 

mediante el uso complementario de la microscopía electrónica de transmisión y la 

tomografía de sonda atómica. Para ello se determinará la densidad de 

dislocaciones en este tipo de microestructuras, se caracterizarán las maclas de 

acomodación en la intercara ferrita/austenita y se determinará el contenido en C 

atrapado en estos defectos asociados a la transformación. De forma análoga, los 

procesos de precipitación de carburos durante la reacción bainítica contribuyen a la 

descarburación de la ferrita sobresaturada en C. Así, en la formación de la bainita 

inferior la cementita nuclea y crece en la ferrita sobresaturada en C mediante un proceso 

idéntico al revenido de la martensita. En este trabajo de tesis, también se ha 

determinado la composición de los carburos formados durante la transformación 

bainítica a diferentes temperaturas en aceros con un amplio rango de 

composiciones. Todos estos resultados de caracterización a escala atómica contribuirán 

a entender los procesos secundarios que tienen lugar durante la reacción bainítica 

(acomodación plástica de la austenita y precipitación de carburos) y que contribuyen de 

forma significativa a la descarburación de la ferrita y por tanto a los mecanismos de 

formación de la misma. 
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Todo este conocimiento fundamental de los diferentes procesos que acontecen durante 

la transformación bainítica y la caracterización avanzada de estas microestructuras 

contribuyen en gran medida al diseño y desarrollo de aceros bainíticos de altas 

prestaciones. Es evidente que la transformación bainítica es una reacción compleja, lo 

que hace posible que pequeñas variaciones en las condiciones de los tratamientos 

térmicos y/o termomecánicos produzcan diferencias significativas en la microestructura 

y sus propiedades mecánicas. La clasificación de las diferentes morfologías bainíticas, 

más allá de la denominación clásica de bainita superior e inferior, y sus particularidades 

como la alta densidad de dislocaciones o la distribución heterogénea del C en la 

austenita retenida, hacen que no sea siempre evidente la relación entre la 

microestructura y las propiedades mecánicas de nuevos aceros bainíticos. Valorar qué 

parámetros controlan la ductilidad y la tenacidad de nuevos aceros bainíticos, 

poniendo especial atención en el efecto TRIP (transformación de la austenita 



 38 

inducida por plasticidad), la morfología de la bainita y el bandeado martensítico, 

debido a problemas de segregación química de Mn durante la fabricación del 

acero, es también el objetivo de este trabajo de tesis.  



3- ARTÍCULOS INDEXADOS Y ESTUDIOS COMPLEMENTARIOS. 

 

A continuación se adjuntan los artículos indexados y englobados en este trabajo de tesis, 

así como el estudio complementario presentado. 
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3.7- J. Cornide, C. Garcia-Mateo, C. Capdevila y F.G. Caballero, “An assessment of 

the contributing factors to the nanoscale structural refinement of advanced bainitic 
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3.1- Complementary use of transmission electron microscopy and atom probe 

tomography for the examination of plastic accommodation in nanocrystalline 

bainitic steels. 
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3.2- New experimental evidence of the diffusionless transformation nature of 

bainite. 
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3.3- Distribution of dislocations in nanostructured bainite. 
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3.4- Temperature dependence of carbon supersaturation of ferrite in bainitic steels. 
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3.5- Influence of bainite morphology on impact toughness. 
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3.6- Toughness deterioration in advanced high strength bainitic steels. 
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3.7- An assessment of the contributing factors to the nanoscale structural 

refinement of advanced bainitic steels. 
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3.8- Tensile behaviour of a nanocrystalline bainitic steel containing 3 wt% silicon. 
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4- DISCUSIÓN INTEGRADORA. 

 

Los artículos que constituyen el cuerpo de este trabajo de tesis se han agrupado en dos 

temas de estudio, aquellos que cubren aspectos fundamentales de la transformación 

bainítica y aquellos que estudian la relación microestructura y propiedades de nuevos 

aceros bainíticos. De esta forma, la discusión integradora de los resultados obtenidos en 

este trabajo de tesis se presentan en dos grandes epígrafes: en la sección 4.1 se presentan 

aquellos resultados que constituyen nuevas evidencias experimentales para determinar 

los mecanismos que controlan la transformación bainítica; y en la sección 4.2 se 

muestran los resultados que nos han permitido determinar los parámetros 

microestructurales que controlan las propiedades de ductilidad y tenacidad de aceros 

bainíticos libres de carburos con estructura submicrométrica y nanoescala. 

 

4.1- Nuevas evidencias experimentales del carácter adifusional de la 

transformación bainítica. 

 

Como ya se ha señalado anteriormente, el debate actual sobre la transformación 

bainítica se centra en si la ferrita bainítica crece sobresaturada en C, cómo afirma la 

teoría adifusional, y los procesos de difusión de C no inhibidos a las temperaturas de 

transformación bainítica, provocan la descarburación de la ferrita y el correspondiente 

enriquecimiento de la austenita adyacente; o, por el contrario, la ferrita bainítica crece 

bajo condiciones de para-equilibrio, cómo afirma la teoría difusional, y está controlado 

por la velocidad a la cual el C puede difundir a través de la interfase.  

Para distinguir ambas teorías, en este trabajo se ha estudiado mediante análisis de 

difracción de rayos X y tomografía de sonda atómica la distribución de C a ambos lados 

de la intercara ferrita/austenita durante la transformación bainítica de un acero con un 

alto contenido en C a temperaturas anormalmente bajas (200 y 300 ºC). A estas 

temperaturas, la cinética de transformación es lo suficientemente lenta (la 

transformación se completa después de 6 días de tratamiento isotérmico a 200 ºC y de 

12 horas a 300 ºC) como para permitir monitorizar eficazmente la descarburación de la 

ferrita bainítica a medida que la transformación avanza. 
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Sin embargo, parece natural pensar que un atrapamiento de C durante el crecimiento 

estuviera relacionado con cinéticas más rápidas que las observadas en aceros con alto 

contenido en C a baja temperatura. En este sentido, la sobresaturación de C en la ferrita 



también se ha medido mediante tomografía de sonda atómica en aceros con diferente 

contenido en C (0,3 y 1 % en peso) y Si (0,25 y 1,5 % en peso) que transforman en 

diferente rango de temperatura con diferentes cinéticas de reacción.  

Por otra parte, los procesos secundarios que tienen lugar durante la reacción bainítica, 

tales como la acomodación plástica de la austenita y la precipitación de carburos, y que 

contribuyen de forma significativa a la descarburación de la ferrita, han sido estudiados 

mediante el uso complementario de la microscopía electrónica de transmisión y la 

tomografía de sonda atómica. Todos estos resultados de caracterización a escala atómica 

aportarán nuevas evidencias experimentales que nos permitirán clarificar el papel que 

desempeña el C en el crecimiento de la ferrita, y así determinar la naturaleza de la 

transformación bainítica. 

 

Materiales y técnicas experimentales usados para el estudio fundamental de la 

transformación bainítica 
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La composición química de los aceros estudiados con el fin de comprender los procesos 

inherentes a la transformación bainítica se muestra en la Tabla 3. Con respecto a la 

nomenclatura de los aceros, las dos primeras letras (LC, MC y HC) hacen referencia al 

contenido en C (de las siglas en inglés low, medium y high carbon), y las siglas LSi y 

HSi hacen referencia al contenido en Si (de las siglas en inglés low y high silicon). Los 

aceros MC-LSi, MC-HSi y HC-HSi-1 han permitido determinar la sobresaturación de C 

en la ferrita mediante tomografía de sonda atómica a diferentes temperaturas de 

transformación. El rango de composiciones elegido permite evaluar el efecto de la 

temperatura de transformación en la sobresaturación de C en la ferrita bainítica en 

aceros con y sin precipitación de carburos. El rango de temperaturas de transformación 

bainítica es principalmente consecuencia del contenido en C de la aleación, y la 

precipitación de cementita durante la transformación bainítica puede evitarse aleando el 

acero con Si en cantidades superiores a 1,5 % en peso, aproximadamente. Estas 

aleaciones también contienen Mn, Ni, V y Cr para el control de la templabilidad y Mo 

con el fin de prevenir posible problemas de fragilización por revenido debidos a la 

segregación en bordes de grano de ciertas impurezas como Sb, Sn o P, entre otros. Por 

otro lado, el alto contenido de austenita retenida de los aceros HC-HSi-1, HC-HSi-2 y 

HC-HSi-3 ha permitido estudiar los procesos de acomodación plástica de la austenita 



durante la transformación bainítica mediante el uso combinado de microscopía TEM y 

tomografía de sonda atómica.  

El acero MC-LSi fue suministrado en forma de barra laminada en caliente de sección 

cuadrada de 30 mm de lado; La aleación MC-HSi fue recibida en forma de chapa 

laminada en caliente de 12 mm de espesor; por último, los aceros HC-HSi-1, HC-HSi-2 

y HC-HSi-3 se recibieron en estado de colada, fueron homogeneizados a 1200 ºC 

durante 2 días en vacío y enfriados dentro del horno. 

 

Tabla 3- Composición química de los aceros estudiados. 
 

Aceros  C Si Mn Ni Cr Mo V 
% peso 0,30 0,25 1,22 0,10 0,14 0,03 --- MC-LSi 
% at. 1,38 0,49 1,22 0,09 0,15 0,02 --- 

% peso 0,29 1,48 2,06 --- 0,43 0,27 --- MC-HSi % at. 1,32 2,87 2,04 --- 0,45 0,15 --- 
% peso 0,98 1,46 1,89 --- 1,26 0,26 0,09 HC-HSi-1 % at. 4,34 2,76 1,82 --- 1,28 0,14 0,09 
% peso 0,99 2,06 1,57 --- 1,33 0,29 0,10 HC-HSi-2 % at. 4,36 3,87 1,51 --- 1,35 0,16 0,11 
% peso 0,79 1,59 1,94 --- 1,33 0,30 0,11 HC-HSi-3 % at. 3,51 3,04 1,89 --- 1,37 0,17 0,12 

 

La combinación de análisis dilatométrico y estudio metalográfico ha permitido 

determinar el rango de temperatura y la cinética de transformación bainítica de los 

aceros MC-LSi, MC-HSi y HC-HSi-1. Para ello, muestras cilíndricas de 3 mm de 

diámetro y 12 mm de longitud de estos aceros fueron austenizadas y transformadas 

isotérmicamente a diferentes temperaturas en un dilatómetro de alta resolución Adamel 

Lhomargy DT-1000 [ 79 ]. Las condiciones de austenización y temperaturas de 

transformación bainítica que han sido ensayadas en los diferentes aceros, vienen 

recogidas en la Tabla 4. 
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Las temperaturas críticas de transformación martensítica (Ms) se determinaron a partir 

de curvas dilatómetricas registradas durante un temple por gas (Argón o Helio), 

obteniéndose los valores indicados en la Tabla 5. Por otro lado, se determinó mediante 

observación metalográfica la temperatura más alta a la cual se puede transformar a 

bainita (Bs), así como la temperatura de cambio de morfología de bainita superior a 

bainita inferior (LBs) para las diferentes aleaciones estudiadas, ver Tabla 5. La cantidad 

de fase transformada a las diferentes temperaturas de ensayo fue determinada mediante 



conteo manual de puntos sobre micrografías ópticas y de SEM [80]. Para ello, las 

muestras fueron embutidas en baquelita, desbastadas y pulidas metalográficamente con 

pasta de diamante hasta 0,5 μm en diferentes pasos. Finalmente, las muestras fueron 

atacadas en Nital 2 % para su observación en un microscopio óptico Nikon EPIPHOT 

200, y en un microscopio electrónico de barrido JEOL JSM-6500 de emisión de campo 

operando a 7 kV.  

 

Tabla 4- Condiciones de austenización, tamaño de grano austenítico (PAGS) y 
temperaturas de transformación bainítica ensayadas. 

 

Aceros Condiciones de 
asutenización PAGS, μm Temperatura de 

transformación, ºC 
525 
500 
475 
450 
425 
400 

MC-LSi 1200ºC, 60 s 39 ± 14 

375 
425 
400 
375 
350 

MC-HSi 925ºC, 300 s 12 ± 5 

325 
300 HC-HSi-1 1000ºC, 900 s 49 ± 3 
200 

 

Por otro lado, el grano austenítico previo fue revelado mediante la técnica de ataque 

térmico [81], y el tamaño de grano austenítico (PAGS - Prior Austenite Grain Size) fue 

determinado a partir de micrografías ópticas y con software analizador de imágenes 

Image Tool [82], ver Tabla 4. 

 

Tabla 5- Temperaturas críticas de transformación de los aceros estudiados. 
 

Aceros Bs, ºC LBs, ºC Ms, ºC 
MC-LSi 525 ± 12 450 ± 12 342 ± 2 
MC-HSi 450 ± 12 400 ± 12 299 ± 8 

HC-HSi-1 335 ± 12 335 ± 12 123 ± 4 
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Difracción de Rayos X 

 

La fracción de volumen de austenita presente en la microestructura bainítica y su 

contenido en C han sido determinados mediante análisis de difracción de rayos X. Para 

ello se ha utilizado un difractómetro de rayos X SIEMENS D 5000, con radiación Cu 

Kα no filtrada. El equipo realiza un barrido en la superficie a una velocidad (2θ) inferior 

a 0,3 grados/min., operando a 40 KV y 30 mA. Las muestras son sometidas al proceso 

habitual de desbaste y pulido con pasta de diamante de 3 y 1 μm consecutivamente, y 

posteriormente a reiterados ciclos de ataque y pulido para eliminar cualquier 

deformación superficial inducida durante la preparación metalográfica, finalmente la 

superficie se pule en una suspensión de sílice coloidal [83,84]. 

La fracción de volumen de las fases se determina mediante la comparación de las 

intensidades integradas correspondientes a los picos de difracción de planos (111), 

(200), (220) y (311) de la red Fe-FCC (austenita) y los planos (110), (200) y (211) de la 

red Fe-BCC (ferrita). Para una muestra que no presenta una fuerte textura cristalográfica, 

las fracciones de volumen de ferrita, Vαb y austenita, Vγ, están directamente relacionadas 

con la intensidad integrada de los picos de difracción de los planos de ambas fases, 

siguiendo la ecuación: 
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donde y representan el numero de picos de difracción considerados para γ (Fe-

FCC o austenita) y αb (Fe-BCC o ferrita) respectivamente, 4 para la austenita y 3 para 

la ferrita en este caso; 

γn bnα

hkl
bIα  y hklIγ son las intensidades integradas de dichos picos de 

difracción de planos (hkl) correspondientes a la fase αb y γ, respectivamente, mientras 

que hkl
bαR  y hklRγ son los factores de normalización correspondientes a ambas fases. Para 

el caso que nos ocupa, las fases que conforman la microestructura son ferrita (Fe-BCC) 

y austenita (Fe-FCC) de tal forma que  

 
1=+ γα VV b  (2)
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Es importante precisar que para el caso de transformación interrumpida o no completa, 

Vαb cuantifica la suma de ferrita bainítica y martensita, debido al solapamiento de los 



picos de difracción de los planos correspondientes a Fe-BCC (ferrita) y Fe-BCT 

(martensita). 

De las ecuaciones (1) y (2) se deduce que: 
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donde cada factor R depende del espaciado interplanar, el ángulo de Bragg, la estructura 

cristalina y la composición de la fase objeto de estudio. En este trabajo, el cociente 
hklRγ / hkl

bRα  ha sido establecido a partir de las intensidades integradas de tres muestras 

patrón constituidas por un 5 %, 15 % y 30 % de austenita retenida, el resto siendo ferrita. 

De este modo se minimiza cualquier error asociado a su determinación teórica. 

El contenido en C tanto de la ferrita bainítica como de la austenita retenida, se 

determina a partir de sus respectivos parámetros de red, a αb  y a γ  , junto con las 

expresiones de Dyson y Holmes [85] y Bhadeshia et. al. [86] que relacionan dichos 

parámetros con la composición química de la austenita retenida, ecuación (4), y de la 

ferrita, ecuación (5), respectivamente. 
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donde xi y Ci representa la concentración de los diferentes elementos de aleación en % 

en peso y en fracción molar, respectivamente. El valor de γ  y αb viene dado en Å en 

ambas expresiones. 
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Asumiendo que la transformación bainítica tiene lugar en condiciones de paraequilibrio, 

de tal forma que la proporción de los elementos sustitucionales de la ferrita y la 

austenita es igual a la original del acero, y conocidos los parámetros de red γ  y αb  a 

partir del análisis de difracción de rayos X, basta despejar xC y  de las respectivas 

expresiones para conocer el contenido en C de la austenita y de la ferrita en 

microestructuras bainíticas. 

a a

CC



Microscopía Electrónica de Transmisión 

 

En el curso de este trabajo de Tesis se han empleado tres microscopios electrónicos de 

transmisión diferentes. Un microscopio JEOL JEM-2010 con una tensión de 200 kV 

ubicado en CENIM-CSIC para la caracterización con altos aumentos de 

microestructuras bainíticas; un PHILIPS CM300 trabajando a 300 kV ubicado en el 

Institute for Materials Research de Tohoku University (Japón), para determinar la 

densidad de dislocaciones en placas de ferrita bainítica y en austenita; y por último, un 

microscopio electrónico de transmisión de emisión de campo con aplicaciones de 

barrido (HR-TEM) Philips Tecnai F30 ubicado en la National Taiwan University 

(Taiwán), para caracterizar otros procesos de acomodación plástica de la austenita como 

el maclado. 

 

Preparación de láminas delgadas.- Para la obtención de láminas delgadas de calidad 

adecuada para su observación y su análisis en TEM, se han seguido las siguientes etapas 

de preparación: 

 

1)Desbaste.- Se rebajan discos de 3 mm de diámetro y aproximadamente 400-500 μm 

de espesor mediante desbaste mecánico, hasta un espesor de 30 μm. 

2)Electropulido por doble chorro.- El objetivo de esta etapa es perforar la muestra de tal 

forma que la zona próxima al orificio sea lo suficientemente delgada y transparente 

a los electrones sin provocar daños mecánicos en la muestra. En este trabajo, se ha 

empleado un equipo de pulido electrolítico de doble chorro Struers Tenupol 5. La 

probeta se sumerge en una solución de 5 % ácido perclórico, 15 % glicerol y 80 % 

de etanol a una temperatura de entre -5 y -10 ºC. El voltaje de pulido se encuentra en 

torno a 60-70 V y la intensidad varía entre 0,18-0,22 A. El electrolito es bombeado 

en ambas caras del disco hasta que se forma un orificio en su centro. Cuando la 

máquina detecta el paso de luz a través de la muestra mediante una célula 

fotoeléctrica, el electropulido se para automáticamente. A continuación se retira el 

disco del electrolito y se lava la probeta con etanol. 
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3)Adelgazamiento iónico.- Una última etapa de bombardeo de iones nos permite 

eliminar posibles óxidos que se hayan podido formar en la superficie de las láminas 

delgadas, así como otros posibles contaminantes que puedan interferir en la 

observación por TEM. El bombardeo iónico se realiza en una cámara de vacío y 



atmósfera inerte de argón. El voltaje de aceleración es de 3 kV y la intensidad de la 

corriente 1 mA. El ángulo que forman la muestra y el haz incidente no es superior a 

3º. La muestra realiza un movimiento de rotación constante. Adicionalmente, se 

emplea un sistema de refrigeración con nitrógeno líquido ya que el bombardeo 

iónico puede provocar un calentamiento local de la superficie de la muestra. 

 

Medida de densidad local de dislocaciones.- La densidad de dislocaciones en la ferrita 

bainítica y en la austenita circundante fue medida sobre micrografías de campo oscuro 

obtenidas en el TEM por el método de intersección lineal [87] y la ecuación: 

 
LtN /2=ρ  (6)

 
donde N es el número de intersecciones de líneas de longitud L con las diferentes 

dislocaciones, y t es el espesor de la lámina delgada determinado mediante el método de 

difracción de electrones de haz convergente (CBED - Convergent Beam Electron 

Difraction) [88]. Las líneas de intersección fueron trazadas a diferentes distancias de la 

intercara ferrita bainítica/austenita con el fin de determinar la densidad local de 

dislocaciones en el eje central de las placas, cerca de la intercara ferrita 

bainítica/austenita y en una zona intermedia. Por otro lado, para poder observar 

dislocaciones en TEM, tanto en campo claro como en campo oscuro, se tiene que 

cumplir el criterio de invisibilidad,  

 
0· ≠bg  (7)

 
siendo g el vector recíproco y b el vector de Burgers de la dislocación. 
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La excitación de los vectores recíprocos 002α o 004α permiten la observación de todas 

las dislocaciones perfectas en una estructura Fe-BCC (ferrita). En la estructura Fe-FCC 

(austenita) se requieren cuatro vectores recíprocos, 220γ, -220γ, 200γ y 020γ, para la 

observación de todas las dislocaciones perfectas. La suma de las densidades de 

dislocaciones medidas en las imágenes correspondientes a las cuatro direcciones, 

representa tres veces la densidad de dislocaciones helicoidales perfectas y cuatro veces 

la densidad de dislocaciones en arista perfectas para estructuras Fe-FCC. De esta forma 

se estima que la densidad de dislocaciones real en la austenita, corresponde a un valor 

entre un tercio y un cuarto de la suma de las densidades de dislocaciones de las 

diferentes condiciones de difracción [89,90]. 
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El espesor de la lámina delgada, t, se determina mediante el método de difracción de 

electrones de haz convergente basado en la variación de la intensidad del haz difractado 

con el espesor de la muestra. Cuando nos encontramos en un eje de zona, el contorno 

del haz transmitido (000) contiene franjas (fringes, en su nomenclatura en Inglés) 

difusas y concéntricas, denominadas franjas de separación o de Kossel-Möllenstedt (K-

M), ver Fig.26. El número de franjas aumenta una unidad cada vez que el espesor de la 

muestra aumenta una distancia de extinción, ξg [91- 93]. 

 

 
 

Fig. 26- Franjas de separación en los contornos de haces (000) y (hkl) bajo condiciones 
de doble haz.  

 

La medida del espesor de la muestra se realiza en condiciones de dos haces con sólo una 

reflexión intensa (hkl). En este caso, el contorno de difracción de electrones de haz 

convergente contiene franjas paralelas con una franja central más intensa 

correspondiente a la condición de Bragg. La distancia de las franjas corresponde a los 

ángulos Δθi como se ilustra en la Fig. 26, y a partir de estas distancias se puede 

determinar una desviación de excitación, si, para la i-ésima franja siguiendo la ecuación,  
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donde λ es la longitud de onda de los electrones incidentes en nm; θB es el ángulo de 

Bragg para el plano de difracción hkl; y dhkl es la distancia interplanar. El ángulo 2θB en 



el patrón de difracción de electrones de haz convergente es la separación entre el 

contorno del haz transmitido (000) y el contorno (hkl).   

Conocida la distancia de extinción, ξg, el espesor de la lamina delgada se puede 

determinar mediante,  

 

222

2

2

11

kgk

i

nn
s

t ξ
+=

 
(10)

 
donde nk es un numero entero asignado a las diferentes franjas empezando con nk=1 

para la primera franja. 

Cuando la distancia de extinción ξg no se conoce, el espesor de la muestra se determina 

representando las medidas para diferentes franjas de la siguiente forma: i) se asigna 

arbitrariamente en valor n=1 a la primera franja, la cual corresponde a un error de 

excitación s1; se asigna n=2 a la segunda franja, s2, etc.; entonces se representa /  

frente a 1/ n  siguiendo la ecuación (10). Si el resultado es una línea recta, entonces la 

asignación inicial es correcta y la pendiente de la recta que se obtiene nos permite 

determinar la distancia de extinción, y la ordenada en el origen nos permite determinar 

el espesor de la muestra cómo se ilustra en el esquema de la Fig. 27. Si el resultado es 

una curva, se repite el procedimiento reasignando n=2 a la primera franja y se repite el 

proceso de forma iterativa hasta que se obtiene una línea recta.  

2
is nk

2

k
2

 

 
 

Fig. 27- Método gráfico para la obtención del espesor de lámina en TEM, siendo (0,0) 
la ordenada en el origen y pte la pendiente de la recta. 
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Tomografía de sonda atómica de 3D 

 

Una sonda atómica de 3D es la combinación de un microscopio iónico (FIM – Field Iion 

Microscope) y un espectrómetro de masas que mide, cuantitativamente, la composición 

elemental con una resolución atómica. El concepto de sonda atómica en 3D fue 

desarrollado entre los años 1983-1986 [94], inspirado en la patente de Panizt [95], como 

un instrumento para poder analizar átomo a átomo diferentes zonas de forma simultánea. 

Las mejoras en la instrumentación llevadas a cabo en los últimos años han supuesto un 

avance significativo en términos de rendimiento de análisis, resolución de masa y de 

campo visual, y han hecho de esta técnica un instrumento imprescindible para la 

caracterización y el análisis a escala atómica de metales y materiales avanzados que 

requieren una alta diferenciación de masa y flexibilidad [96- 98]. 

Las muestras presentan forma de aguja con una punta de 50 a 200 nm, se encuentran en 

una cámara de alto vacio y a temperaturas criogénicas. En estas condiciones, cuando se 

aplica un voltaje pulsado de 4-10 kV, se produce un campo eléctrico intenso en la 

muestra capaz de ionizar átomos de la punta que viajan repelidos en trayectorias casi 

radiales, golpeando la pantalla y produciendo así una imagen de los átomos individuales 

de la superficie de la muestra. La Fig. 28 muestra un esquema de la técnica de 

tomografía de sonda atómica.  

 

 
 

Fig. 28 - Esquema de la técnica de tomografía de sonda atómica. 
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La preparación de muestras se lleva a cabo mediante electropulido en dos etapas con un 

dispositivo Simplex Electropointer™. En el primer paso, la muestra en forma de prisma 



de 1x1x12 mm3 se sumerge parcialmente en un electrolito de composición 75 % de ácido 

acético glacial y 25 % ácido perclórico (70 %), suspendido en un pequeño anillo de 

metal noble que hace las veces de cátodo, ver esquema en la Fig. 29 [99,100]. Cuando se 

aplica una diferencia de potencial entre probeta y cátodo, la probeta sumergida en el 

electrolito se pulirá e irá adelgazando progresivamente. Este proceso se suele acompañar 

de un movimiento ascendente/descendente para así aliviar los posibles efectos de ataque 

preferente en la zona de contacto del electrolito con el aire. En una segunda etapa se 

lleva a cabo un adelgazamiento más fino y controlado con un electrolito de composición 

98 % de 2-butoxietanol y 2 % ácido perclórico, la probeta también se somete a un ligero 

movimiento ascendente/descendente.  

 

 
 

Fig.29- Método de preparación de muestras para sonda atómica: (a) adelgazamiento 
progresivo y controlado de la punta en el electrolito; (b) esquema del dispositivo. 

 

Por último, para mejorar la calidad de la aguja y evitar una rotura prematura de la punta 

durante el análisis, se lleva a cabo un micromecanizado final mediante un microscopio 

de haz de iones focalizados (FIB - Focused Ion Beam). De esta forma se pueden eliminar 

posibles capas superficiales de óxidos en la punta. La Fig. 30 muestra micrografías de la 

punta durante el proceso de micromecanizado con FIB (Fig. 30.a) y el aspecto de la 

punta al final del proceso (Fig. 30.b). 
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En este trabajo, el análisis atómico de la punta de estas muestras fue realizado en Oak 

Ridge National Laboratory usando la sonda atómica LEAP 4000X HR. Un láser UV 

enfocado sobre la punta garantiza condiciones óptimas de evaporación atómica; para ello, 

la temperatura de la muestra es fijada a 60 K. Asimismo, la velocidad de pulso y la 

fracción de pulso del LEAP se fijan a 200 kHz y a un 20 %, respectivamente. 



 

 
 

Fig. 30-(a) Preparación de muestras de sonda atómica en forma de punta mediante 
micromecanizado con FIB; (b) aspecto de la punta al final del proceso de 

micromecanizado.  
 

Todos los iones producidos son separados en un espectrómetro de masas de acuerdo con 

su razón masa/carga (m/n). La masa se expresa en unidades de masa atómica (u) o 

Dalton (Da) (1u = 1Da = 1,6654 10-27 kg) de manera que la razón m/n se expresa en 

Thompson (Th = Da/n). Los iones así separados son detectados como corrientes iónicas 

cuyas intensidades son proporcionales a sus abundancias respectivas. Procesando esta 

información se obtiene un espectro de masas, tal como se muestra en la Fig. 31. 

 

 
 

Fig. 31- Ejemplo de espectrómetro de masas indicando la posición de los picos que 
permiten identificar iones moleculares del C. 
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A partir del tiempo necesario para atravesar la longitud del tubo o tiempo de vuelo de los 

iones podemos determinar la naturaleza del átomo correspondiente. El tiempo de vuelo 

depende del valor de la razón m/n de cada ión. Para iones con carga unitaria (n=1; 

m/n=m), el tiempo necesario para recorrer la distancia de la fuente al detector depende 

de su masa, de manera que mientras mayor sea ésta, más lentamente se moverá el ión en 

su vuelo al detector. Igualando la energía potencial de un ión acelerado por el campo 

eléctrico aplicado a la muestra, a la energía cinética del ión, podemos obtener la relación 

entre la naturaleza del ión detectado y su tiempo de vuelo, t: 
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CVt

n
m

= (11)

 
donde V es el voltaje de aceleración de los iones en kV, d es la distancia de la fuente de 

ionización al detector en mm y C es una constante conocida (C=0,19). 

Es importante señalar que en la asignación de los picos del espectro de masas hay que 

tener en cuenta posibles superposiciones de los picos con m/n similar, y aquellas 

derivadas de la formación de iones moleculares. Así los picos del espectro de masas 

correspondiente al C presentan los siguientes m/n: 6 Da para C++, 12 Da para C+ o C2
++, 

18 Da para C3
+, 24 Da para C2

+, 36 Da para C3
+ y 48 Da para C4

+, como se observa en la 

Fig. 31. 

Una vez identificada la naturaleza de los átomos ionizados, es posible reconstruir en 3D 

la posición en la punta de todos los átomos evaporados. Las posiciones X e Y de los 

átomos en el volumen analizado se determinan a partir de las coordenadas x e y de 

impacto de sus correspondientes iones en el detector de posición (Fig. 28) siguiendo las 

expresiones,  

 

η
xdX = (12)

η
ydY = (13)

 
siendo d la distancia de vuelo y η el aumento, el cual viene dado por, 
 

tr
d

ξ
η = (14)
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donde ξ es un parámetro de proyección conocido como factor de compresión de imagen 

y rt el radio de curvatura de la muestra. Por último, la posición Z se determina a partir de 



la secuencia de evaporación, de ahí la necesidad de que la extracción de los iones sea en 

forma de pulsos para que todos los iones salgan de la fuente de ionización 

simultáneamente.  

La Fig. 32.a muestra un ejemplo de mapa atómico de C y reconstrucción en 3D de la 

posición de los átomos de C en la muestra analizada. El tamaño del volumen analizado 

es aproximadamente 40x40x150 nm3 y se representan ∼107 átomos. Estos datos pueden 

ser procesados por una gran variedad de métodos estadísticos de tal forma que es posible 

cuantificar la distribución de los átomos en la muestra. De esta forma, diferentes fases, 

precipitados, conglomerados (clusters, en su nomenclatura en inglés), atmósferas de 

Cottrell, intercaras y fronteras de grano pueden ser detectadas a partir de la acumulación 

local de soluto en dichas características. 
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Fig. 32- (a) Mapa atómico de C del acero HC-HSi-1 transformado a 200 ºC. Cada punto 
rojo corresponde a un átomo de C; (b) detalle de superficie de isoconcentración 5 % at. 

C donde se observa cementita (θ) y atrapamiento de C en dislocaciones, en una intercara 
ferrita/austenita (α/γ); (c) diagrama de proximidad correspondiente que muestra las 

concentraciones de diferentes átomos de soluto a ambos lados de la intercara. 



Una de las herramientas más útiles para delimitar las fases presentes en la muestra son 

las denominadas superficies de isoconcentración, como se muestra en la Fig. 32b. En 

esta representación en 3D, se identifican automáticamente superficies que delimitan 

fases con un contenido en soluto mayor o igual al seleccionado. En el caso del acero, 

regiones de la muestra con un contenido bajo en C corresponden a ferrita, mientras que 

regiones con un contenido en C superior al promedio del acero corresponden a austenita, 

regiones con un contenido próximo a 25 at. % corresponde a cementita y finalmente, 

regiones con un contenido en C próximo al contenido nominal del acero corresponden a 

martensita. 

Por último, los histogramas de proximidad o proxigram como el de la Fig. 32c [101] 

nos permiten representar la concentración de soluto en función de la distancia a una 

superficie de iso-concentración y así determinar perfiles de concentración de soluto a 

través de intercaras. 

 

4.1.1. Distribución de soluto durante la transformación bainítica. 

 

La distribución de C y otros elementos de aleación ha sido estudiada mediante 

tomografía de sonda atómica en el acero HC-HSi-1 a 200 ºC. La micrografía electrónica 

de transmisión de la Fig. 33 muestra el producto de descomposición de la austenita a 

dicha temperatura en el acero estudiado, formado por una mezcla de placas de ferrita 

bainítica de ~50 nm de espesor y austenita retenida [10, 84]. El contenido en C de la 

ferrita bainítica y de la austenita retenida, determinado por difracción de rayos X, a 

medida que transcurre la transformación se representa en la gráfica de la Fig. 34. Los 

resultados muestran claramente el enriquecimiento progresivo en C de la austenita a 

medida que progresa la transformación. La concentración de C en la austenita cuando la 

transformación ha terminado (6,6 % at.) coincide con el valor dado por la curva To 

(7,0 % at.). Sin embargo, este valor está muy lejos del valor Ae3 de equilibrio (20,7 % 

at.) [ 102 ]. Este resultado confirma de forma indirecta el fenómeno de reacción 

incompleta y el carácter adifusional del crecimiento de la ferrita bainítica. 
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Fig. 33- Imagen de microscopía electrónica de transmisión de la microestructura 
obtenida a 200 ºC durante 10 días en el acero HC-HSi-1. α es ferrita bainítica y γ es 

austenita 
 

Los resultados de rayos X de la Fig. 34 también revelan un alto contenido en C en la 

ferrita bainítica, sin embargo no nos permiten monitorizar la progresiva descarburación 

de la ferrita a medida que avanza la transformación. Esto sólo puede explicarse si un 

alto contenido en C se encuentra segregado en forma de clusters o en defectos en la 

ferrita. 
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Fig. 34- Contenido en C de la ferrita bainítica y la austenita retenida determinado 
mediante difracción de rayos X a medida que avanza la transformación bainítica a 200 

ºC en al acero HC-HSi-1. 
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La Fig. 35 muestra la superposición de la superficie de isoconcentración 2 % at. C. y el 

mapa atómico de C junto a los mapas atómicos de otros elementos como Si, Mn, Cr y 

Mo de una muestra trasformada a 200 ºC durante 10 días. Cada punto muestra la 

posición de un átomo individual en el volumen analizado. En el mapa atómico de C (Fig. 

35.a) se distinguen claramente una región rica en C y otra región pobre en C. Puede 

afirmarse que regiones con un contenido en C superior al contenido promedio del acero 

(4,3 % at.) corresponden a zonas austeníticas enriquecidas en C. Asimismo, las regiones 

con un contenido inferior en C (<1 % at.) indican la presencia de ferrita en la 

microestructura.  

 

 
 

Fig. 35- (a) Superposición de la superficie de isoconcentración 2 % at. C y el mapa 
atómico de C, (b) perfil de concentración de C a través de la intercara α/γ, y (c) mapas 

atómicos de Si, Mn, Cr y Mo de una muestra trasformada a 200 ºC durante 10 días en el 
acero HC-HSi-1. 
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Finalmente, se observan en la ferrita clusters de C similares a los detectados durante el 

envejecimiento natural de microestructuras martensíticas de aleaciones Fe-Ni-C 

[103,104]. Taylor et al. [105] identificaron estos conglomerados como los lugares de 

nucleación para la formación de carburos-ε o cementita durante el revenido a baja 

temperatura de la martensita. La presencia de estas segregaciones de C en la ferrita, 

explican las altas concentraciones de C detectadas mediante difracción de rayos X. Se 

confirma por otro lado que durante la transformación bainítica no existe un reparto 

significativo de elementos sustitucionales (Si, Mn, Cr y Mo) a ambos lados de la 

intercara (Fig. 35.c). 

El perfil de concentración de C a través de la intercara α/γ que se ilustra en la Fig. 35.b 

nos permite determinar el contenido en C en la ferrita y la austenita a la nanoescala, 

lejos de cualquier segregación local de C en el acero. El contenido en C observado en la 

austenita (4,62 % at.) es comparable al determinado mediante difracción de rayos X, 

mientras que el contenido en C en la ferrita bainítica (0,85 % at.) es inferior al 

determinado mediante difracción de rayos X, pero superior al valor que indica el 

paraequilibrio (0,12 % at.). 

El contenido en C en la ferrita bainítica, medido mediante tomografía de sonda atómica, 

se representa en la Fig. 36 a medida que avanza la transformación. La determinación 

local del contenido en C de la ferrita nos ha permitido, por primera vez, monitorizar la 

descarburación progresiva de la ferrita durante la reacción bainítica. Los resultados 

demuestran que la ferrita crece sobresaturada en C. La alta difusividad del C en la ferrita 

(una placa de ferrita bainítica tardaría en descarburarse alrededor de 2 segundos a 200 

ºC) hace imposible revelar experimentalmente la sobresaturación completa de C en la 

austenita. Estos resultados demuestran que el crecimiento de la bainita en el acero HC-

HSi-1 a 200 ºC tiene lugar por procesos adifusionales como el de la transformación 

martensítica. 

 115

 



0

20

40

60

80

100

0

1

2

3

4

5

0 50 100 150 200 250 300

%
 F

er
rit

a 
Ba

in
íti

ca

Co
nt

en
id

o 
en

 C
ar

bo
no

, a
t.%

Tiempo, horas

Carbono en Ferrita % Ferrita Bainítica

Para-equilibrio

Carbono promedio

 
 

Fig. 36- Contenido en C de la ferrita bainítica determinado mediante tomografía de 
sonda atómica a medida que avanza la transformación bainítica a 200 ºC en al acero 

HC-HSi-1. 
 

Sin embargo, parece natural pensar que un atrapamiento de C durante el crecimiento 

estuviera relacionado con cinéticas más rápidas que las observadas experimentalmente 

(datos % Ferrita Bainítica frente al Tiempo en las Figs. 34 y 36). En este sentido, la 

sobresaturación de C en la ferrita fue medida mediante tomografía de sonda atómica en 

un amplio rango de temperaturas en los aceros MC-LSi, MC-HSi y HC-HSi-1, de 

diferentes contenidos en C y Si, con el fin de investigar la influencia de la velocidad de 

reacción en los mecanismos de formación bainítica en presencia y en ausencia de 

precipitación de cementita. 

En la Fig. 37 se muestran imágenes de TEM de los diferentes productos de 

descomposición de la austenita obtenidos a diferentes temperaturas de transformación 

en los aceros estudiados. Las diferencias en la distribución de carburos, interplacas o 

intraplacas, nos permiten distinguir entra las dos morfologías clásicas de bainita, bainita 

superior e inferior. En el caso de bainita superior, la ferrita no presenta carburos en su 

interior y los carburos precipitan desde austenita enriquecida en C entre las placas de 

ferrita como se observa en la Fig.37.a. Por el contrario, en la imagen de TEM de bainita 

inferior de la Fig. 37.b se aprecian claramente los carburos en el interior de las placas de 

ferrita.  
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Fig. 37- Imágenes de microscopía electrónica de transmisión de: (a) bainita superior 
(mezcla de ferrita bainítica y partículas de cementita entre placas) obtenida a 500 ºC 

durante 1800 s en el acero MC-LSi; (b) bainita inferior (ferrita bainítica y cementita en 
el interior de las placas de ferrita) obtenida a 375 ºC durante 1800 s en el acero MC-LSi; 

(c) bainita libre de carburos formada por placas de ferrita bainítica separadas por 
láminas de austenita retenida obtenida a 425 ºC durante 1800 s en el acero MC-HSi; (d) 
microestructura bainítica que contiene ferrita bainítica, austenita retenida y partículas de 

cementita en el interior de las placas (ver detalle de micrografía) obtenida a 300 ºC 
durante 8 horas en el acero HC-HSi-1. α corresponde a ferrita bainítica; γ es austenita 

retenida y θ es cementita. 
 

El uso de Si como elemento de aleación evita la precipitación de cementita entre las 

placas de ferrita de tal forma que la bainita superior de aceros con un contenido alto en 

Si es libre de carburos. La imagen TEM de la Fig. 37.c muestra un ejemplo de la 

microestructura de bainita libre de carburos formada por placas de ferrita y austenita 

retenida. Sin embargo, el Si no evita la precipitación de cementita dentro de la ferrita, y 

por tanto a las temperaturas más bajas de transformación se forma bainita inferior, como 

se muestra en el detalle de la micrografía de la Fig. 37.d correspondiente al acero HC-

HSi-1 transformado a 300 ºC.  
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Los resultados de cinética de transformación bainítica de los aceros MC-LSi, MC-HSi y 

HC-HSi-1 se muestra en la Fig. 38. En esta figura, se representa para distintas 



temperaturas el tiempo de comienzo de la transformación, correspondiente a la 

formación de una fracción en volumen de bainita de 0,01, y el tiempo final de la 

transformación, para el cual se alcanza la fracción de volumen máxima de bainita. 

Como era de esperar, los tiempos más largos, así como las temperaturas más bajas de 

transformación corresponden a aquellas composiciones con mayor contenido en C. 

 

 
 

Fig. 38- Tiempos de inicio y final de la transformación bainítica a distintas temperaturas. 
El tiempo de comienzo corresponde al de formación de la cantidad mínima necesaria 

para ser detectado (fracción del 0,01), el tiempo final corresponde al momento en el que 
no se detecta cambio en la fracción de volumen. 

 

El contenido en C de la ferrita bainítica medido mediante tomografía de sonda atómica 

para distintas temperaturas de transformación en los aceros MC-LSi, MC-HSi y HC-

HSi-1 se muestra en la Fig. 39. Los resultados indican que no hay un cambio brusco del 

contenido de C en la ferrita bainítica que pudiera indicar una diferencia en el 

mecanismo de crecimiento de la bainita entre temperaturas altas y bajas de 

transformación. Estos resultados confirman que la ferrita bainítica crece sobresaturada 

en C independientemente de la temperatura de la transformación y la velocidad de 

reacción. Sin embargo a medida que la temperatura de transformación aumenta, se 

facilita la difusión del C y todos aquellos procesos secundarios que tienen lugar durante 

la reacción y que contribuyen a la descarburación de la ferrita.  
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Fig. 39- Contenido en C en la ferrita bainítica en función de la temperatura de 
transformación. La frontera de fase propia del paraequilibrio (PE) entre la ferrita y la 
austenita, y la propia de ferrita y cementita se han calculado con software comercial 

disponible en combinación con SGSOL-SGTE Solution Database 3.0 [102]. 
 

Por otro lado, los resultados de la Fig. 39 no muestran una diferencia significativa entre 

los aceros que transforman a bainita en presencia y en ausencia de precipitación de 

cementita. De este modo, la formación de las diferentes morfologías de bainita se debe a 

la competición entre las cinéticas de dos procesos simultáneos y controlados por la 

difusión del C, la redistribución de C de la ferrita a la austenita y la precipitación de 

cementita en ferrita. 

 

4.1.2- Procesos secundarios que tienen lugar durante la reacción bainítica. 
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Los resultados de la medida del contenido en C en la ferrita durante la transformación 

bainita a distintas temperaturas, ha permitido demostrar que el crecimiento de la ferrita 

bainítica tiene lugar adifusionalmente cómo el de la transformación martensítica. Sin 

embargo, durante la reacción bainítica tienen lugar otros procesos secundarios como la 

acomodación plástica de austenita y la precipitación de carburos que añaden 

complejidad a la naturaleza de la transformación bainítica. 



Acomodación plástica de la austenita y atrapamiento de carbono 

 

La alta densidad de dislocaciones observadas en microestructuras bainíticas cómo las 

que se muestran en la Fig. 40 se atribuye al hecho de que la deformación de forma 

asociada a la transformación bainítica es acomodada, al menos parcialmente, mediante 

la relajación plástica de la austenita adyacente. Observaciones realizadas mediante 

microscopía electrónica de pletina caliente [ 106 ] mostraron que el crecimiento de 

bainita está acompañado por la formación de dislocaciones en el interior y alrededores 

de la ferrita bainita. 

 

 
 

Fig. 40- Imágenes de microscopía electrónica de transmisión que ilustran marañas de 
dislocaciones en microestructuras bainíticas en el acero MC-HSi: (a) 425 ºC durante 

1800 s ; (b) 300ºC durante 3 días; donde αb corresponde a ferrita bainítica; γ es austenita. 
 

En este trabajo, se determinó la densidad de dislocaciones en la ferrita y la austenita de 

microestructuras bainíticas mediante TEM en el acero HC-HSi-1 transformado a 300 ºC. 

Complementariamente, la segregación de C en las dislocaciones en el interior de la 

ferrita bainítica ha sido determinada mediante tomografía de sonda atómica, revelando 

aspectos fundamentales de la transformación bainítica en aceros avanzados. 
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La densidad local de dislocaciones fue medida en varias placas de ferrita bainítica a lo 

largo de líneas paralelas (cinco medidas por línea) trazadas a diferentes distancias de la 

intercara ferrita/austenita (en el eje central de las placas, cerca de la intercara, y en una 

zona intermedia) sobre imágenes de TEM en campo oscuro como se ilustra en la Fig. 41. 

La existencia de marañas de dislocaciones tanto en la ferrita bainítica como en la 



austenita circundante es evidente en ambas micrografías. La densidad de dislocaciones 

en diferentes placas de ferrita bainítica se representan en la Fig. 42 en función de la 

distancia al eje central de la placa. Las diferentes series de datos corresponden a varias 

placas de ferrita bainítica (1, 2, 3…) observadas en diferentes imágenes en campo 

oscuro (imágenes de TEM número 067, 129…).  
 

 
 

Fig. 41- Imágenes de microscopía electrónica de transmisión de: (a) campo claro y (b) 
campo oscuro muestran las marañas de dislocaciones en la ferrita bainítica y en la 

austenita retenida. Las líneas rojas indican la posición de la intercara. P# se refiere a las 
placas bainíticas analizadas en esta micrografía. 

 

Los resultados revelan que cinco de las ocho placas bainíticas estudiadas muestran una 

distribución homogénea de densidad de dislocaciones (Fig. 42.a) con un valor medio de 

(0,51 ± 0,27) 1015 m-2. Este valor es ligeramente más bajo que el medido por otros 

autores para microestructuras bainíticas y martensíticas, como se muestra en la Tabla 6 

[84,89, 107 , 108 ]. Dichas diferencias de magnitud se pueden atribuir no solo a las 

diferencias composicionales, sino principalmente, a las técnicas usadas. Por ejemplo, las 

medidas llevadas a cabo mediante difracción de rayos X incluyen zonas como las 

fronteras de grano de ángulo bajo que acumulan una mayor densidad de dislocaciones. 
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Fig. 42- (a) Distribución homogénea y (b) no homogénea de la densidad local de 
dislocaciones medida en varias placas de ferrita bainítica a largo de líneas paralelas 

trazadas en el eje central de las placas, cerca de la intercara, y en una zona intermedia 
sobre imágenes de TEM en campo oscuro 

 

Sin embargo, tres de las placas bainíticas exhiben un aumento progresivo en la densidad 

de dislocaciones a medida que la intercara se encuentra más próxima (ver Fig. 42.b). 

Las dislocaciones de la región central de estas placas son el resultado de la deformación 

de plano invariante en los primeros estados del crecimiento de la bainita. Mientras que 

la mayor densidad de dislocaciones en las proximidades de la intercara austenita/ferrita 

se relaciona con la deformación plástica que se produce en la austenita circundante, la 

cual es necesaria para acomodar la deformación debida a la transformación [32].  
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Por ello, es razonable pensar que las placas de ferrita bainítica que presentan diferente 

distribución de dislocaciones se encuentran en estadios diferentes de la transformación. 

Al principio de la transformación, las placas de ferrita crecen a partir de una austenita 



libre de dislocaciones. Sin embargo, a medida que transcurre la transformación, la 

austenita acomoda la deformación asociada a la formación displaciva de ferrita bainítica 

generando numerosas dislocaciones en los alrededores de la intercara que pueden 

detener el crecimiento de la placa. También puede darse la circunstancia de que la 

intercara de transformación sobrepase estas regiones de tal forma que la ferrita bainítica 

irá heredando las dislocaciones de la austenita. 

 

Tabla 6- Valores de densidad media de dislocaciones en microestructuras martensíticas 
y bainíticas medidas en este trabajo y reportadas en la literatura. 

 

Fase / 
Microestructura 

Densidad de 
dislocaciones, 

x1015m-2 

Temperatura, 
ºC Técnica Ref. 

Austenita retenida 0,18 ± 0,02 300 TEM Epigrafe 3.3 
Ferrita bainítica 0,51 ± 0,27 300 TEM Epígrafe 3.3 

Bainita 

4,50 ± 1,71 
3,97 ± 1,63 
3,24 ±1,49 
3,24 ±1,49 
2,15 ± 1,22 
1,55 ± 1,03 
1,07 ± 0,15 
7,43 ± 1,12 
4,11 ± 0,71 
3,29 ± 0,58 

200 
200 
250 
250 
300 
300 
250 
300 
300 
375 

XRD 

Ref [84] 
Ref [84] 
Ref [84] 
Ref [84] 
Ref. [84] 
Ref. [84] 
Ref [107] 
Ref [107] 
Ref [107] 
Ref [107] 

Martensita 3,01 
4,11 

300 
357 TEM Ref [89] 

Bainita + 
Martensita 

7,46 
7,40 
3,77 

200 
300 
400 

Modelo 
empírico Ref [108] 
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Es importante matizar el término herencia de dislocaciones (inheritance en la literatura 

inglesa), ya que no se puede asegurar que las dislocaciones observadas en la ferrita son 

dislocaciones que provienen de la austenita deformada, y que éstas no se ven afectadas 

por el paso de la intercara. El fenómeno de herencia de dislocaciones ha sido 

documentado en la transformación austenita-martensita por numerosos autores desde los 

años 60 [109- 112]. Es conocido que entre la martensita y la austenita existe una 

relación de orientación tal que los planos de deslizamiento {110}bct y {111}fcc son 

paralelos y con un desajuste muy pequeño, lo cual, cristalográficamente, hace posible el 

movimiento de las dislocaciones desde la austenita hacia la martensita a través de la 

intercara de crecimiento [113]. 



Como ya se ha mostrado, entre la ferrita bainítica y la austenita se cumplen los mismos 

tipos de relaciones de orientación que en la transformación martensítica. La Fig. 43 

verifica experimentalmente que una dislocación en austenita puede ser heredada por la 

ferrita tras el avance de la intercara. Para ello es necesario que tanto la ferrita como la 

austenita sean visibles al mismo tiempo en una imagen de TEM en campo oscuro 

seleccionando en el patrón de difracción las reflexiones correspondientes a planos 

coincidentes en ambas redes, como por ejemplo el punto correspondiente a los planos 

{110}bcc y {111}fcc. De esta manera, las dislocaciones de la austenita y la ferrita 

bainítica son visibles al mismo tiempo en una imagen de campo oscuro como muestra la 

Fig. 43c. 
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Fig. 43- Imágenes de microscopía electrónica de transmisión del acero HC-HSi que 
transforma a 200ºC durante 10 días: (a) en campo claro; (b) en campo oscuro de la 

austenita, junto con el patrón de difracción para la dirección del haz z ≈ [011]γ; (c) en 
campo oscuro de la ferrita y la austenita, junto con el patrón de difracción de austenita y 

ferrita para la dirección del haz z ≈ [011]γ II [-111]α centrado en las reflexiones 
coincidentes en ambas redes {110}bcc y {111}fcc; para la dirección del haz. 

 

 125

La presencia de dislocaciones a ambos lados de la intercara ferrita-austenita hace que 

durante el proceso de redistribución del C, parte del mismo quede atrapado en 

dislocaciones. La segregación de C en las dislocaciones en el interior de la ferrita 

bainítica ha sido observada mediante tomografía de sonda atómica en el acero HC-HSi-



1 transformado a 200 ºC durante 6 días. La superficie de isoconcentración 10 % at. C de 

la Fig. 44 indica la presencia de una región rica en C alrededor de una dislocación en la 

ferrita. El histograma de proximidad a lo largo de la dislocación (Fig. 44.c) demuestra 

que la dislocación sólo atrapa C, como sugirieron Kalish y Cohen [114]. 

 

 
 

Fig. 44- (a) Mapa atómico de C, (b) superficie de isoconcentración 10 % at. C 
superpuesta al mapa atómico de C girado para su análisis; (c) histograma de proximidad 

de la dislocación mostrada en (b) en las cercanías de la intercara ferrita/austenita 
después de la transformación a 200 ºC durante 6 días en el acero HC-HSi-1. 
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El contenido medio de C en la atmósfera de Cottrell se estimó en 14,0 ± 2,2 % at. Este 

valor es muy superior a valores experimentales (7,4 ± 0,1 % at. C) determinados con 

anterioridad en el mismo acero [115]. Wilde et al. [116] observaron un máximo en la 

concentración de C en el interior de la dislocación del 8 % at. C en una muestra 

templada y envejecida a temperatura ambiente de una aleación Fe-C. La Tabla 7 

muestra el contenido en C de diferentes dislocaciones analizadas mediante tomografía 

de sonda atómica en los aceros MC-LSi, MC-HSi y HC-HSi-1 a diferentes temperaturas 

de transformación. Dichos valores varían entre 6-16 % at. aproximadamente, sin una 

correlación clara con la temperatura de transformación, ni con el contenido en C del 

acero. Pereloma et al. [117] sugirieron que la extensión de la segregación de soluto 

atrapado en una dislocación depende de su posición con respecto a otros defectos. Si la 

dislocación puede consumir todo el soluto de un área mayor, la atmósfera de Cottrell 

será mayor y con un mayor contenido en C. Por otro lado, Cochardt et al. estimaron que 

una dislocación de tipo helicoidal sería capaz de retener el doble de átomos de C que 

una dislocación en arista [118]. Desafortunadamente, mediante la técnica de tomografía 

de sonda atómica no se dispone de la información cristalográfica necesaria para 

determinar la naturaleza de las dislocaciones analizadas en la Tabla 7. 



 

Tabla 7- C atrapado en dislocaciones determinado mediante tomografía de sonda 
atómica. 

 

Acero Temperatura de 
transformación 

C atrapado en 
dislocaciones, % at. 

11,0 ± 1,6 
10,0 ± 1,6 
14,3 ± 2,4 
12,2 ± 0,4 
9,6 ± 2,9 
14,4 ± 2,9 

MC-LSi 525 ºC 

13,0 ± 1,7 
16,3 ± 2,9 
14,0 ± 2,2 
7,4 ± 0,1 
7,4 ± 2,6 

MC-HSi 350 ºC 

11,0 ± 1,6 
10,0 ± 1,6 HC-HSi-1 200 ºC 14,3 ± 2,4 

 

La relajación plástica de la austenita durante la transformación bainítica puede también 

evidenciarse por la presencia de maclas de acomodación en la austenita como revela la 

imagen de TEM en campo claro de la Fig. 45.a. Se denominan maclas de acomodación 

para distinguirlas de las maclas de transformación características de la transformación 

martensítica. Dichas maclas son de aspecto lenticular, con un espesor aproximado de 2-

10 nm. El correspondiente patrón de difracción de la Fig. 45.b confirma que la ferrita 

obedece a una relación de orientación K-S con la austenita y la posible herencia del 

maclado de la austenita, algo que ya fue observado por Zhang y Kelly [119] para un 

acero bainítico nanocristalino, usando patrones de Kikuchi de difracción de haz 

convergente en microscopía TEM. Por otro lado, Sandvik y Nevalainen [ 120 ] 

demostraron que la austenita adyacente a la ferrita bainítica sufre deformación por 

maclado y la densidad de maclas aumenta cuando la temperatura de transformación 

disminuye. 

 127

 



 
 

Fig.45- (a) Imagen de microscopía electrónica de transmisión en campo claro de maclas 
de acomodación en la austenita en el acero HC-HSi-2 transformado a 200ºC durante 10 

días; (b) patrón de difracción correspondiente. α es ferrita bainítica y γ es austenita. 
 

En la imagen de TEM de alta resolución de la Fig. 46.a, se muestra una macla nano-

escala en las proximidades de la intercara ferrita-austenita que mantiene una relación de 

orientación cercana a la relación K-S. En la imagen se identifica la cizalla de la red 

desde {111}γ a {101}α con un ángulo de cizalla de 10,5º. El esquema de la Fig. 46.b 

ilustra la deformación de la red resultante de un desplazamiento de 10,5º de austenita a 

ferrita bajo una relación de orientación tipo K-S. Este ángulo es comparable al que se 

observa por maclado en la intercara. Es más, la deformación por maclado se ha 

identificado como del tipo {1-11} <121>. Se ha sugerido que estos defectos son 

indicativos de acomodación por deslizamiento en {1-11}γ [12]. Kang et al. [ 121 ] 

también observaron defectos {1-11}γ  durante la transformación bainítica mediante la 

observación in situ con TEM usando pletina caliente. 
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Fig. 46- Imagen de alta resolución de microscopía TEM de una macla nanométrica en la 
intercara austenita/ferrita del acero HC-HSi-3 transformado a 200 ºC durante 10 días; 

(b) esquema de la correspondencia de la red de austenita en la proyección [10-1] y en la 
ferrita bainítica en la proyección [11-1]. 



Al igual que las dislocaciones, las maclas próximas a la intercara suponen un espacio 

libre en la red capaz de atrapar cantidades significativas de C durante el proceso de 

redistribución de C que tiene lugar tras el crecimiento de la ferrita bainítica. El mapa 

atómico de C de la Fig. 47 muestra un bloque de austenita con un contenido en ∼5 % at. 

C con finas franjas paralelas segregadas hasta ∼10 % at. C. Dichas franjas coinciden en 

espesor con las maclas observadas mediante TEM y mostradas en la Fig.45.a. 

Timokhina et al. [122] también detectaron maclas con segregación en C (hasta 6,5 % 

at.) en un acero TRIP convencional.  

 

 
 

Fig.47 – (a) Mapa atómico de C; (b) perfil de concentración a lo largo del eje z donde se 
muestra la segregación de C en maclas (señaladas con flechas) en austenita en el acero 

HC-HSi-1 transformado a 200 ºC durante 2 días. 
 

Procesos de precipitación durante la transformación bainítica. 
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La presencia de defectos próximos a la intercara ferrita-austenita y el atrapamiento de C 

en los mismos se ha revelado como un factor importante en todos aquellos procesos que 

contribuyen a la descarburación de la ferrita sobresaturada en C, ya que pueden alterar 

el ritmo de enriquecimiento de la austenita adyacente y los procesos de precipitación 

durante la transformación bainítica. Cochardt et al. [118] determinaron que la energía 

máxima de interacción a una distancia de un vector de Burgers entre un átomo de C y 



una dislocación, helicoidal o en arista, es de 0,75 eV, mientras que la energía de enlace 

del C en la cementita es sólo de 0,5 eV. Esto significa que los átomos de C se 

encuentran más estables atrapados en una dislocación que formando parte de la red 

cristalina de la cementita. En este sentido, en este trabajo se ha analizado a nivel 

atómico los procesos de precipitación que tienen lugar durante la transformación 

bainítica y el papel que juegan las dislocaciones en dichos procesos.  

La Fig. 48 muestra el contenido en C de diferentes partículas analizadas mediante 

tomografía de sonda atómica en los aceros MC-LSi, MC-HSi y HC-HSi-1 

transformados a diferentes temperaturas. La naturaleza de las partículas se identifica en 

función del contenido en C determinado mediante perfiles de concentración [123]. Así 

precipitados con un contenido en C aproximado de entre 11-16 % at. y donde no hay 

evidencias de distribución de sustitucionales como el ejemplo que se ilustra en la Fig. 

49, se asocian a carburos metaestables Fe8C. Estas partículas recuerdan a los clusters de 

C que se forman durante el envejecimiento natural de microestructuras martensíticas de 

aleaciones Fe-Ni-C [103]. 

 

 
 

Fig. 48- Contenido en C de diferentes partículas analizadas mediante tomografía de 
sonda atómica en los aceros MC-LSi, MC-HSi y HC-HSi-1 transformados a diferentes 

temperaturas. Los símbolos rellenos indican que no hay reparto de elementos 
sustitucionales, tales como Si, Cr, y Mo, a lo largo de la intercara ferrita/partícula. 
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Taylor et al. [104] explicaron la formación de estas regiones por un mecanismo de 

descomposición espinodal, sin embargo no descartaron la posibilidad de que dichas 

fluctuaciones en composición pudieran estar relacionadas con la segregación de soluto 

en dislocaciones presentes en la microestructura antes de que tuviera lugar el 



envejecimiento de las mismas. Independientemente del proceso de formación, Taylor et 

al. [105] identificaron dichas regiones como los lugares de nucleación para la formación 

de carburos de transición ε o cementita, θ, en estadios posteriores de revenido. 
 

 
 

Fig. 49- (a) Mapa atómico de C y (b) perfil de concentración de un cluster de C 
detectado en la ferrita en el acero HC-HSi-1 transformado a 200ºC durante 10 días. α es 

ferrita. 
 

Las partículas con un contenido de 17-26 % at. en la Fig. 48 corresponden a carburos 

metaestables Fe4C y/o cementita (Fe3C). Desafortunadamente mediante la técnica de 

tomografía de sonda atómica no disponemos de la información cristalográfica necesaria 

para poder discriminar entre ambos carburos de Fe. Sin embargo, aquellas partículas 

que muestran evidencias de distribución de elementos sustitucionales (símbolos huecos) 

se identifican como cementita aunque su contenido en C sea ligeramente inferior a 25 

at. % (ver ejemplo en Fig. 50). Ello es debido a la pequeña subestimación sistemática 

del C derivada de la asignación del pico de C a 12Da en el espectro m/n exclusivamente 

para iones C+, obviando la presencia de iones C2
++ como se observa en la Fig.31 

[123,124]. 
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Fig. 50 (a) Mapa atómico de C y (b) perfil de concentración de C y Si de una partícula 
de cementita precipitada en la ferrita en el acero HC-HSi-1 transformado a 200ºC 

durante 10 días. α es ferrita y θ es cementita. 
 

Por último, partículas con un contenido en C entre 27-30 % at. y distribución de 

elementos sustitucionales se identifican como carburo-ε (Fe2,4C). La Fig. 51 muestra la 

composición de un carburo-ε  precipitado en ferrita en el acero MC-LSi transformado a 

425 ºC durante 180 s. 

Zhu y colaboradores [125] también observaron mediante tomografía de sonda atómica 

la presencia de clusters de C en los estados iniciales del revenido de la martensita y 

previamente a la formación del carburo-ε. Mediante TEM se confirmó que dichas 

regiones enriquecidas en C presentaban una subestructura formada de estrías muy finas, 

similar a las observadas en carburos-ε (Fe2,4C) en la aleación Fe-25Ni-0,4C, tras un 

revenido a 150 ºC durante 1h. Zhu et al. concluyeron que los clusters de C podrían 

originarse a partir de faltas de apilamiento y que tales estrías contribuirían a la 

relajación de tensiones durante la transformación. En este sentido, las maclas 

observadas en la Fig.47 corroboran este supuesto, confirmando que los defectos 

asociados a la deformación plástica no sólo retienen parte del C que debería 

redistribuirse desde la ferrita sobresaturada a la austenita circundante una vez terminada 

la transformación, sino que además, desempeña un papel fundamental en la secuencia 

de precipitación de carburos durante la transformación bainítica. 
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Fig. 51 (a)  Superficie de isoconcentración 5 % at. C superpuesta al mapa atómico de C; 
y (b) histograma de proximidad de la partícula precipitada en la ferrita bainítica después 

de la transformación a 425ºC durante 180 s en el acero MC-LSi. 
 

Matas y Hehemann [126] ya sugirieron que durante la formación de bainita inferior la 

cementita nuclea y crece en la ferrita sobresaturada en C mediante un proceso idéntico 

al revenido de la martensita, de tal forma que inicialmente se forma carburo-ε y 

posteriormente es reemplazado por cementita. De forma análoga al revenido de la 

martensita, la Fig. 48 muestra la presencia de carburo-ε y cementita durante la 

formación de bainita en el acero MC-LSi a las temperaturas más altas de transformación. 

El proceso de transición del carburo-ε a cementita durante el revenido de la martensita 

se retrasa a temperaturas bajas de revenido, aunque también se ve afectado por la 

composición del acero [ 127 ]. De hecho, un elevado contenido en Si, retrasa la 

precipitación de cementita durante el revenido de la martensita. Sin embargo, en este 

trabajo, no se ha detectado carburo-ε en los aceros con un alto contenido en Si (ver 

datos de MC-HSi en Fig. 48) y a las temperaturas más bajas de transformación. La 

presencia de cementita en lugar de carburo-ε en la bainita, sólo puede explicarse por el 

aumento de la densidad de dislocaciones en la microestructura a medida que se reduce 

la temperatura de transformación. El atrapamiento de C en defectos, reduce la cantidad 

disponible para la formación de carburos y por tanto altera la secuencia de precipitación 

durante la transformación bainítica [114]. 
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4.2. Parámetros microestructurales que controlan las propiedades de nuevo aceros 

bainíticos. 

 

Es evidente que el término bainita describe una gran variedad de microestructuras 

complejas, lo que hace posible que pequeñas variaciones en las condiciones de los 

tratamientos produzcan diferencias significativas en sus propiedades mecánicas. La 

diversidad de morfologías de bainita conocidas y la complejidad de la microestructura 

ha dado lugar a múltiples descripciones y diferentes terminologías en la literatura, lo 

que ha conducido a cierta confusión. En la Fig. 52 se muestra un diagrama de 

transformación de enfriamiento continuo (CCT) típico de aceros bainíticos y la 

clasificación de las diferentes morfologías de bainita identificadas por Zajac et al. [128] 

en aceros comerciales. Dependiendo de la temperatura de transformación y atendiendo a 

la naturaleza de las segundas fases que conforman, junto con la ferrita, las plumas 

bainíticas, podemos distinguir tres morfologías diferentes de bainita: bainita granular, 

bainita superior y bainita inferior [24]. Cuando las sub-unidades de ferrita bainítica 

contienen precipitados de cementita en su interior, la bainita se denomina bainita 

inferior. Si por el contrario, la cementita precipita entre las placas o lajas de ferrita, y el 

interior de las mismas está libre de carburos, la microestructura bainítica se denomina 

bainita superior. La bainita granular está formada por granos quasi-equiaxicos de ferrita 

y constituyente M/A (martensita/austenita). 

 

 
 

Fig. 52- (a) Diagrama de transformación de enfriamiento continuo (CCT) y (b) 
clasificación de las diferentes morfologías de bainita identificadas en aceros comerciales.  
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Ya se adelantó que, en la práctica, los aceros bainíticos convencionales no presentan 

una buena combinación de resistencia y tenacidad, debido a los efectos perjudiciales 

que produce en la tenacidad del acero la presencia de partículas groseras de cementita 

en la microestructura bainítica. Sin embargo, si el acero contiene en su composición una 

cantidad suficiente de elementos inhibidores de la formación de cementita (como Si o 

Al), entonces es posible suprimir la precipitación de cementita en austenita durante la 

transformación, de tal forma que se obtendría una microestructura de bainita superior 

compuesta exclusivamente de ferrita bainítica y austenita retenida, definida como 

bainita libre de carburos (ver esquema de la Fig. 52). La bainita libre de carburos puede 

contener martensita, si la austenita residual es capaz de transformar durante el 

enfriamiento a temperatura ambiente. Micrografías de bainita libre de carburos se han 

mostrado en secciones anteriores (ver por ejemplo Fig. 4). 

La contribución principal a la resistencia de microestructuras bainíticas proviene del 

tamaño extremadamente fino de las placas de ferrita bainítica, las cuales presentan unas 

dimensiones medias de 10 μm de longitud y 0,2 μm de espesor, lo que supone un 

recorrido libre medio para el deslizamiento de dislocaciones realmente pequeño [129]. 

Sin embargo, es difícil evaluar el efecto de la austenita retenida en la resistencia a la 

tracción de aceros bainíticos libres de carburos. Cualitativamente, podemos decir que la 

austenita afecta a la resistencia de diferentes maneras; por una parte, puede transformar 

a martensita durante el enfriamiento y así elevar la resistencia de la microestructura; por 

otro lado, las láminas de austenita retenida entre las placas de ferrita bainítica pueden 

aumentar la resistencia al transformarse en martensita durante un ensayo de tracción, 

como consecuencia de un fenómeno de transformación martensítica inducida por 

deformación. En otro orden de ideas, la austenita retenida aumenta el coeficiente de 

endurecimiento por deformación del acero. Su presencia, unido a la gran densidad de 

dislocaciones, habitual en estas microestructuras, explica la baja relación Rp0,2/Rm de 

estos aceros [130]. 
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El alargamiento de aceros bainíticos libres de carburos está controlado principalmente 

por la fracción en volumen de austenita retenida [120]. La austenita es una fase más 

dúctil que la ferrita bainítica, por lo que es lógico que su presencia favorezca la 

ductilidad del material, tanto más, cuanto más austenita en forma de láminas se 

distribuye homogéneamente entre las placas de ferrita bainítica. Por el contrario, la 

presencia de austenita en forma de bloques entre las plumas de bainita afectará 

desfavorablemente tanto al alargamiento como a la resistencia máxima del material. 



De igual forma, la tenacidad de aceros bainíticos libres de carburos mejora 

considerablemente cuanto mayor es la fracción de volumen de bainita presente en la 

microestructura, en otras palabras, cuanto menor es la cantidad de martensita y de 

austenita en forma de bloques y, en general, cuanto mayor es la estabilidad de la 

austenita retenida. Los altos niveles de tenacidad de estos nuevos aceros bainíticos, 

comparables incluso a los de aceros maraging, se atribuye a la presencia en la 

microestructura de láminas delgadas de austenita retenida, térmica y mecánicamente 

estable. El papel de la austenita retenida es el de refinar el tamaño de grano efectivo 

para la fractura y dificultar la propagación de grietas [131]. 

La identificación de nuevas morfologías bainíticas y sus particularidades, como la 

diferente densidad de dislocaciones de la matriz o la presencia de diferentes segundas 

fases, hace que no sea siempre evidente la relación entre la microestructura y las 

propiedades mecánicas, especialmente la tenacidad, de nuevos aceros bainíticos. Aceros 

bainíticos de baja aleación enfriados en continuo transforman a bainita granular (ver 

esquema de la Fig. 52), la cual se revela en el microscopio electrónico de barrido (en 

adelante SEM, del inglés Scanning Electron Microscpopy) como estructuras groseras de 

granos de ferrita rodeando islotes de constituyente M/A. La Fig. 53 muestra 

micrografías óptica y electrónica de estas microestructuras. Estos granos groseros de 

ferrita en realidad están compuestos de subunidades de ferrita bainítica separados por 

láminas delgadas de austenita retenida sólo visible bajo TEM. En la micrografía óptica 

(Fig. 53.a), las regiones más claras corresponden a granos más o menos equiáxicos de 

ferrita; y las regiones oscuras corresponden a granos M/A, aunque la resolución del 

microscopio óptico es insuficiente para identificar dicho constituyente. En la imágenes 

de electrones secundarios de microscopía SEM (Fig. 53.b), el constituyente M/A se 

identifica cómo las regiones o granos de mayor relieve y con bordes claros, mientras 

que la fase más oscura y de menor relieve corresponde a la ferrita. En la sección 4.2.1 

de este trabajo de tesis se determinan los parámetros microestructurales que controlan 

las propiedades de tenacidad de aceros de baja aleación con diferentes morfologías de 

bainita (Fig. 52). 
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Fig. 53- (a) Micrografía óptica (siendo la ferrita la fase más clara) y (b) electrónica de 
barrido (siendo la ferrita la fase deprimida en el relieve u oscura), mostrando una 

microestructura bainítica mayoritariamente con morfología tipo granular. 
 

En microestructuras bainíticas libres de carburos de aceros aleados con Si, Mn y Cr es 

común observar la presencia de bandas muy orientadas de martensita, tal y como 

muestra la micrografía óptica de la Fig. 54. Estas bandas están asociadas a la 

redistribución no homogénea de soluto durante la solidificación. La aparición de este 

bandeado microestructural introduce cierto grado de anisotropía en el material que 

conduce a que sus propiedades mecánicas sean diferentes en función del grado de 

bandeado y dependiendo de la dirección que se considere, longitudinal o transversal 

respecto a la de deformación [132,133]. Por consiguiente, la presencia de bandas no es 

deseable, ya que limita el conocimiento de la respuesta del material frente a un 

determinado esfuerzo. Así pues, interesa eliminar la anisotropía debida al fenómeno del 

bandeado microestructural, de efectos especialmente nocivos en la chapa de acero para 

automóvil por la significativa reducción de sus propiedades de conformabilidad. En la 

sección 4.2.2 se analiza la influencia del bandeado microestructural en las propiedades 

de tenacidad de aceros bainíticos libres de carburos, recientemente desarrollados para su 

uso como chapa laminada en caliente para automóvil. 
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Fig. 53- Micrografía ópticas mostrando bandeado martensítico en un acero bainítico Fe-
0,3C-1,5Si-2Mn-1,5Cr % en peso. 

 

Por último, la aplicación del conocimiento de los mecanismos de transformación 

bainítica al diseño de nuevos aceros bainíticos ha permitido generar con éxito 

estructuras nanocristalinas mediante tratamiento isotérmico, sin necesidad de costosos 

procesos de deformación severa o sistemas de aleación sofisticados. El desarrollo de 

aceros bainíticos altos en C (0,8-1,0 % en peso) y con bajas temperaturas de 

transformación, 125-350 ºC, permite la generación de nanoestructuras, con placas de 

ferrita bainítica de entre 20-40 nm de espesor y austenita de diferentes morfologías 

(láminas delgadas o bloques) con una amplia variedad de tamaños (láminas 

nanométricas, y bloques submicrométricos y micrométricos) [83]. 

El análisis de datos por redes neuronales [134] en aceros bainíticos más convencionales 

sugieren que el espesor final de la placa de ferrita bainítica está directamente 

relacionado con la resistencia de la γ en la que crece. Mediante un dilatómetro bajo 

compresión se ha medido a diferentes temperaturas el Rp0,2 de la γ, previamente a que 

comience la transformación; así, más adelante se confirmará experimentalmente el 

papel que desempeña la resistencia de dicha fase y su proceso de acomodación plástica 

en el tamaño final de las placas de ferrita bainítica. 
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Estas bainitas nanoestructuradas han demostrado tener excelentes propiedades 

mecánicas, con Rp0,2 y Rm de hasta 1,5 y 2,3 GPa respectivamente; todo ello 

acompañado de unos niveles de ductilidad y de tenacidad a la fractura razonables, dados 

sus altos niveles de resistencia [84]. Sin embargo, al contrario del criterio generalizado 

por el cual se admite la influencia positiva del refinamiento de grano en la resistencia y 

la ductilidad, en estas nuevas microestructuras bainíticas se ha observado un deterioro 



en la ductilidad cuando el tamaño de placa de ferrita bainítica y austenita se reduce a la 

nano-escala. 

Algunas investigaciones preliminares [135] han demostrado que este comportamiento 

anómalo está directamente relacionado con la estabilidad mecánica de la austenita, la 

cual depende en gran medida del contenido en C de la austenita. Sin embargo, las 

particularidades de tipo morfológico de la austenita junto con otras características 

microestructurales, tales como la distribución heterogénea del C en la austenita retenida, 

[ 136 ] hacen que no sea siempre evidente la relación entre la microestructura y la 

ductilidad de estos nuevos aceros nanoestructurados. En este sentido, el objetivo de la 

sección 4.2.3 es estudiar los mecanismos y factores que controlan la estabilidad 

mecánica de la austenita retenida en bainitas nanoestructuradas libres de carburos. Sólo 

a través de este conocimiento es posible afrontar el futuro diseño de aleaciones de este 

tipo con altas propiedades mecánicas, capaces de ser aplicadas en componentes 

industriales con altos requerimientos de dureza, Rm y con niveles de ductilidad muy 

superiores a los conseguidos hasta el momento. 

 

Materiales y técnicas experimentales empleadas para el estudio de la relación 

microestructura-propiedades de nuevos aceros bainíticos 

 

La composición química de los aceros bainíticos estudiados se muestra en la Tabla 8. 

Los aceros comerciales SWISS-1 y SWISS-2, fabricados por la empresa siderúrgica 

Swiss Steel, han permitido estudiar el efecto de la morfología de la bainita en las 

propiedades de tenacidad de estos materiales. Estos aceros fueron procesados en forma 

de barra de 40 mm de diámetro mediante laminación en caliente y enfriados a diferentes 

velocidades (1,5; 2; 2,5; 3 y 9 ºC/s entre 800-500 ºC) desde la temperatura final de 

laminación de 1100 ºC con el fin de obtener microestructuras con diferentes 

morfologías de bainita.  
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Los aceros CENIM-1-6 fueron empleados para estudiar el efecto del bandeado 

microestructural en las propiedades de nuevos aceros bainíticos para chapa laminada en 

caliente. Todos ellos presentan un contenido medio en C (∼0,3 % en peso) y alto Si 

(∼1,5 % en peso) y diferente contenido en Mn (1,53-2,25 % en peso), Cr (0,17-1,50 % 

en peso), Ni (0-1,47 % en peso) y otros elementos de aleación como Mo, Co, Al y V. 

Todas las coladas experimentales se han elaborado en un horno de inducción de 60 Kg 



bajo atmósfera inerte (Ar, N2) en ArcelorMittal (Francia). Las coladas han sido 

conformadas en caliente en una planta piloto de laminación capaz de alcanzar 

condiciones similares a las industriales en términos de deformación y velocidad de 

enfriamiento. Tras una homogeneización a 1200 ºC durante 30 minutos, en el proceso 

de laminado en caliente se reduce el espesor del material de 40 mm a 12 mm en varias 

pasadas. Espesores finales superiores a 10 mm en estas laminaciones experimentales 

nos permitirán mecanizar probetas de tenacidad Charpy con secciones de 10x10 mm2. 

La temperatura final de laminación ha sido de ∼925 ºC en todos los casos. Tras la 

laminación se aplica un enfriamiento acelerado a una velocidad superior a 30 ºC/s y un 

enfriamiento al aire desde 500 ºC. La temperatura final del enfriamiento acelerado se 

ajusta mediante un flujo de agua en el tren de salida de laminación. 

 

Tabla 8- Aceros empleados para el estudio de la relación microestructura-propiedades 
de nuevos acero bainíticos 

 
Acero C Si Mn Ni Cr Mo Co Al V Ti C 

SWISS-1 0,15 1,19 1,50 0,08 1,19 0,31 --- ---   0,15
SWISS-2 0,07 0,21 1,86 0,10 0,11 0,02 - - 0,04 0,08 0,07
CENIM-1 0,29 1,50 2,25 - - 0,26 - - 0,10 - 0,29
CENIM-2 0,29 1,46 1,97 - 0,46 0,25 - - - - 0,29
CENIM-3 0,29 1,49 1,56 - 1,47 0,25 - - - - 0,29
CENIM-4 0,27 1,71 1,53 1,47 0,17 0,24 - - - - 0,27
CENIM-5 0,29 1,47 1,97 - 1,20 0,25 0,97 - - - 0,29
CENIM-6 0,28 1,50 2,04 - 1,50 0,24 1,48 - - - 0,28

SUB-BAIN 0,31 1,40 1,97 1,70 1,41 0,26 1,13 - - - 0,31
NANO-BAIN-1 0,98 1,46 1,89 - 1,26 0,26 - - 0,09 - 0,98
NANO-BAIN-2 0,98 2,90 0,77 0,16 0,45 0,01 - 0,04 - 0,01 0,98
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Por otro lado, los aceros SUB-BAIN y NANO-BAIN-1 se han empleado para entender 

el papel que juega la resistencia de la austenita y el proceso de acomodación plástica de 

la austenita en el control del espesor de la placa de ferrita bainítica y el refinamiento de 

microestructuras bainíticas libres de carburos desde la escala sub-micro a la nano-escala. 

El acero SUB-BAIN, con un contenido medio en C (∼0,3 % en peso) transforma a 

temperaturas intermedias (Ms=300 ºC; Bs=400 ºC), mientras que el acero NANO-

BAIN-1 (denominado HC-HSi-1 en Sección 4.1-Tabla 3), con un contenido alto en C 

(∼1 % en peso) transforma a bajas temperaturas (Ms=125 ºC; Bs=350 ºC). Ambos aceros 

presentan Si en cantidad suficiente para evitar la precipitación de cementita durante la 

transformación bainítica, y otros elementos de aleación como Mn, Cr, Ni y Mo, que 



controlan la templabilidad del acero, y Co y Al que aceleran la cinética de 

transformación bainítica a bajas temperaturas, asegurando que la transformación se 

completa en horas en lugar de en días. Para determinar el Rp0,2 de la γ se utilizaron 

probetas de 5 mm de diámetro y 10 mm de longitud que fueron austenizadas en un 

dilatómetro Bähr-805D a 950 ºC durante 15 min. en el acero SUB-BAIN y a 925 ºC 

durante 5 min. en el acero NANO-BAIN-1, y posteriormente enfriadas a una velocidad 

de 30 ºC/s hasta la temperatura de transformación bainítica, entre 200-350 ºC en el 

acero NANO-BAIN-1 y entre 325-400 ºC en el acero SUB-BAIN. Alcanzada la 

temperatura de transformación las muestras fueron deformadas ε=0,3 usando la unidad 

de compresión del dilatómetro a una velocidad de deformación de 0,003 s-1. Dicha 

deformación es suficiente para alcanzar el límite elástico en los aceros estudiados. La 

cinética de transformación de ambos aceros es lo suficientemente lenta (la 

transformación se inicia en ∼2 min. en el acero SUB-BAIN a 400 ºC y ∼4 min. en 

NANO-BAIN-1 a 350 ºC) para completar el ensayo de compresión que nos permite 

determinar Rp0,2 de la austenita antes de que se inicie la transformación bainítica. El 

valor de Rp0,2 se determina a partir de las curvas de tensión-deformación registradas en 

el dilatómetro, tal y como se muestra en la Fig.55. 

 

 
 

Fig. 55- Curvas tensión-deformación de la austenita antes de transformar a bainita a 400 
y 325 ºC en el acero SUB-BAIN. 

 

 141

El acero NANO-BAIN-2 fue empleado para estudiar los mecanismos y factores que 

controlan la estabilidad mecánica de la austenita retenida en bainíticas libres de carburos 

nanoestructuradas con el fin de determinar los parámetros microestructurales que 



determinan las propiedades de ductilidad de estos nuevos materiales. Este acero 

presenta un alto contenido en C (∼1 % en peso) que permite que la transformación a 

bainita tenga lugar a bajas temperaturas (Ms=165 ºC; Bs=350 ºC), y un alto contenido en 

Si (∼3 % en peso) capaz de evitar la precipitación de cementita durante la 

transformación bainítica y de endurecer por solución sólida la austenita. En este sentido, 

ambos elementos son claves para el refinamiento nanoescala de estas microestructuras. 

Este acero fue colado en un horno de inducción de 40 Kg bajo atmósfera inerte en 

GERDAU-SIDENOR (España). El material fue forjado en barras de 50 mm de diámetro, 

de donde se obtuvieron preformas de 15x15x100 mm3 para el mecanizado de probetas 

de tracción. Dichas probetas fueron austenizadas a 950 ºC durante 60 min. y 

posteriormente tratadas en un horno de sales a 220 y 250 ºC durante 22 y 16 horas, 

respectivamente. 

Todas las muestras fueron embutidas en baquelita, desbastadas y pulidas con pasta de 

diamante hasta 0,5 μm en diferentes pasos. Finalmente, las muestras fueron atacadas en 

Nital 2 % para su observación en un microscopio óptico Nikon EPIPHOT 200, y en un 

microscopio electrónico de barrido JEOL JSM-6500 de emisión de campo operando a 7 

kV. La fracción de volumen de constituyente M/A presente en los diferentes aceros 

estudiados fue determinada mediante conteo manual de puntos sobre micrografías SEM 

a unos aumentos en torno a X2000, siguiendo la norma ASTM E562 – 11 [137]. La 

fracción de volumen de austenita presente en las microestructuras y su contenido en C 

fue determinado mediante análisis de difracción de rayos X como se detalló en la 

sección 4.1. Por otro lado, el tamaño de espesor real de placa de ferrita bainítica, t, fue 

determinado a partir de la medida de la longitud media de intercepción lineal 

2
tL π= en dirección normal a la longitud de la placa [39,80]. La caracterización del 

grado de bandeado de microestructuras bainitícas en las cuales se observa la presencia 

de bandas muy orientadas de martensita, se realizó de acuerdo a la norma ASTM E-

1268-01 para la “Médida del Grado de Bandeado o de la Orientación de 

Microestructuras” como se detalla a continuación. 

 

Determinación del grado de bandeado en microestructuras bainíticas. 
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La norma ASTM E-1268-01 para la “Médida del Grado de Bandeado o de la 

Orientación de Microestructuras” describe un método de caracterización cuantitativa 



para microestructuras bandeadas u orientadas [ 138 ]. La norma define una 

microestructura bandeada como “la separación de una o más fases o constituyentes de 

una microestructura bifásica, o multifásica, en distintas capas paralelas al eje de la 

deformación como consecuencia del alineamiento de la microsegregación”. Esta norma 

propone la caracterización del grado de orientación y del bandeado de la 

microestructura mediante el empleo de dos parámetros: el índice de anisotropía, AI, y el 

espaciado libre medio de las bandas, λ. Para su determinación la norma se basa en 

métodos estereológicos desarrollados sobre muestras metalográficas en la sección 

longitudinal y paralela al eje de deformación del producto. 

El índice de anisotropía, AI, se determina a partir de la siguiente expresión, 

 

||L

L

N
NAI ⊥=  (15)

 
donde ⊥LN  es el número promedio de partículas interceptadas por unidad de longitud 

en la dirección perpendicular a la de laminación, y ||LN  es el número promedio de 

partículas interceptadas por unidad de longitud en la dirección paralela a la de 

laminación. En el caso de microestructuras aleatoriamente orientadas y no bandeadas, el 

AI adquiere el valor de la unidad. A medida que el grado de orientación o bandeado 

aumenta, también lo hace el índice de anisotropía. 

El espaciado libre medio de las bandas, λ, se determina con la siguiente expresión, 

 

⊥
⊥

−
=

L

V

N
V1λ  (16)

 
donde  es la fracción de volumen de la fase bandeada. VV

Con estos dos parámetros queda perfectamente caracterizada la segregación y el grado 

de anisotropía presente en aquellos aceros que exhiban microestructuras bandeadas. En 

este estudio todos los parámetros para la caracterización del bandeado se han 

determinado sobre micrografías ópticas a bajos aumentos (50-100x) correspondientes a 

la sección longitudinal con respecto a la dirección de laminación y a ¼ del espesor de la 

muestra. Para ello se superpone sobre la micrografía una rejilla compuesta por varias 

líneas paralelas y perpendiculares a la dirección de laminación, tal y como se muestra en 

la Fig. 56. La longitud total de la rejilla debe ser al menos de 500 mm. 
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Fig. 56- Disposición de la rejilla para la determinación estereológica del número 
promedio de bandas interceptadas por unidad de longitud en la dirección (a) paralela 
( ||LN ) y (b) perpendicular ( ⊥LN ) a la dirección de laminación, de acuerdo a la norma 

ASTM E-1268-01 para la determinación del grado de bandeado. 
 

Caracterización microestructural y morfológica de bainita mediante difracción de 

electrones retrodispersados 

 

En este trabajo de tesis, se ha determinado el tamaño de paquete bainítico de 

microestructuras bainíticas con diferentes morfologías. Para ello es necesario revelar 

mediante análisis de difracción de electrones retrodispersados (EBSD - Electron 

Backscattered Difraction) las fronteras de ángulo alto (>15º) de microestructuras 

bainíticas que delimitan los paquetes bainíticos. En este sentido, se ha usado un 

microscopio electrónico de barrido de emisión de campo MEB HITACHI S-4800 

trabajando entre 10-30 kV, acoplado a un detector Channel 5 de HKL Technology (Fig. 

57). Las muestras fueron preparadas mediante el procedimiento metalográfico habitual, 

siendo sometidas a un último pulido automático con sílice coloidal durante 3 min. a 25 

N de fuerza.  
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Fig. 57- Esquema de la disposición de la muestra en un SEM-EBSD. 



La difracción de electrones retrodispersados permite analizar la superficie de materiales 

policristalinos para la determinación rutinaria de orientaciones de granos individuales, 

textura local y la identificación de fases y su distribución. En las últimas dos décadas se 

ha extendido el uso de esta técnica en metalurgia, debido a la sencilla preparación de las 

muestras, la alta velocidad de adquisición de datos, y la posibilidad de aplicar la técnica 

en microestructuras de escala submicrométricas y nanométricas.  

Los electrones retrodispersados por un material policristalino cuando es irradiado con 

un haz de electrones forman unos patrones conocidos como patrones de difracción de 

Kikuchi, como el que se muestra en la Fig. 58. Estos patrones, que se generan en una 

pantalla de fósforo, pueden interpretarse como la proyección gnómica de la red 

cristalina. Cada banda formada representa la proyección de un plano cristalográfico. Los 

ángulos que forman las normales a los planos de proyección equivalen a los ángulos que 

forman sus respectivos planos cristalográficos. Por otro lado, el ancho de cada banda de 

Kikuchi (para una tensión de aceleración determinada, y por tanto para una longitud de 

onda determinada) es inversamente proporcional a la distancia interplanar.  

 

 
 

Fig. 58- Líneas de Kikuchi en un patrón de difracción obtenido mediante EBSD. 
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Para la obtención de un mapa EBSD, donde se representan los granos de cada fase con 

sus respectivas orientaciones, se realiza un barrido sobre un área de la superficie del 

material. El haz se mueve punto por punto sobre los centros de los cuadrados de una 

retícula cuyo tamaño decide el usuario, siendo el tamaño de paso, step size, la longitud 

de los lados de estos cuadrados o píxeles. El sistema recoge un patrón de difracción en 



cada punto e identifica las bandas de Kikuchi de mayor intensidad y contraste respecto 

del fondo continuo o background. Compara los ángulos entre las bandas y sus anchos 

con los de patrones ideales de la fase o fases que se sabe que están presentes en la 

microestructura. Si la indexación tiene éxito, queda determinada la fase y orientación 

cristalográfica correspondiente a ese punto, las cuales son descritas por los tres ángulos 

de Euler (ϕ1, Φ, ϕ2) de acuerdo con el convenio de Bunge, ver Fig. 59 [139]. Sin 

embargo, puede ocurrir que el sistema no consiga indexar una fase, especialmente en 

zonas muy deformadas o bordes de grano, donde los patrones de difracción no son 

nítidos [ 140 ]. En este trabajo de tesis, se han conseguido un nivel de éxito de 

dexación superior al 80 %.  

 

in

 
 

 Euler (ϕ1, Φ, ϕ2) que eneran el orden de rotFig. 59- Ángulos de ación en los ejes de 
acuerdo con la convención de Bunge [139]. 

 

distancia entre la superficie de la muestra y las lentes finales, con el fin de evitar 

g

 

Los electrones retrodispersados proceden de un volumen de interacción del material con 

el haz incidente de entre 5 y 20 nm de profundidad (depende de la tensión de 

aceleración aplicada, aumentando cuando esta lo hace) y un área del mismo orden que 

el tamaño del haz o spot size (sección transversal del haz de electrones incidente). Hay 

que señalar, que la muestra debe inclinarse 70º respecto del haz incidente, con lo que se 

produce una distorsión en el haz, que pasa a tener forma de elipse, y por tanto no se
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tiene la misma resolución en vertical y en horizontal en los mapas de EBSD [141, 142]. 

El tamaño de haz adecuado, es un compromiso entre la resolución espacial necesaria, 

función del tamaño de las características microestructurales más pequeñas que se desean 

observar, y la intensidad de electrones mínima aceptable para conseguir patrones de 

difracción con bandas de Kikuchi de suficiente intensidad. Tamaño de haces mayores 

empeoran la resolución espacial pero dan lugar a un mayor número de electrones 

retrodispersados, con lo que mejora la calidad de los patrones de difracción [143]. Por 

otro lado, un tamaño de haz menor obliga a disminuir la distancia de trabajo, que es la 



aberraciones. Al disminuir la distancia de trabajo, se pierde profundidad de campo, con 

lo cual el haz solo estará bien enfocado en áreas de barrido pequeñas [140]. 

Para determinar el tamaño de paquete bainítico se ha indexado ferrita como fase 

mayoritaria de las microestructuras bainíticas. Para este tipo de análisis no es necesario 

identificar la presencia de segundas fases como austenita y/o martensita en los mapas 

EBSD. Se han empleado figuras inversas de polos (IPF – Inverse Pole Figures) donde 

se registra la densidad de polos de los planos {hkl}, paralelos a una superficie dada de la 

muestra, sobre un triángulo característico del sistema cristalino del material. Se conoce 

como figura inversa de polos porque se representa la dirección normal a la superficie 

que barre el triángulo de orientaciones en busca de aquellas direcciones que representan 

la textura [144], tal y como ilustra la imagen de la Fig. 60. Los diferentes colores 

representan las diferentes orientaciones cristalinas como se muestran en la proyección 

correspondiente. Así granos con direcciones <111> perpendiculares a la superficie de la 

muestra se representan en azul, y así sucesivamente. Por otro lado, el mapa de las 

fronteras de grano de ferrita se genera comparando las orientaciones cristalinas de 

granos adyacentes. La imagen EBSD de la Fig. 60 también representa las fronteras de 

grano de ferrita de bajo ángulo (<15º; líneas delgadas) y alto ángulo (>15º; líneas 

gruesas) de desorientación, como indica el correspondiente histograma de 

desorientaciones.  
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Fig. 60- Imagen EBSD que representa la figura inversa de polos y fronteras de grano de 
ferrita de bajo (<15º) y alto (>15º) ángulo de desorientación en una superficie de 10 x 8 

μm2 analizada con un step size de 30 nm. 



El tamaño de paquete bainítico se determina a partir de mapas de fronteras de grano de 

ferrita de alto ángulo de desorientación y el software analizador de imágenes Image 

Tool [82].  

 

Ensayos mecánicos de microestructuras bainíticas 

 

En este trabajo se han realizado ensayos de tracción y ensayos Charpy de tenacidad al 

impacto en los laboratorios de las diferentes empresas siderúrgicas colaboradoras. Los 

ensayos de tracción de los aceros comerciales SWISS-1 y SWISS-2, se han realizado a 

temperatura ambiente, empleando probetas cilíndricas de 8 mm de diámetro y 40 mm de 

longitud útil. Así mismo, los aceros CENIM-1-6 fueron ensayados con muestras 

transversales a la dirección de laminación de 3 mm de diámetro y 19 mm de longitud 

útil. Finalmente, los ensayos de tracción del acero NANO-BAIN-2 fueron realizados a 

temperatura ambiente usando probetas de 5 mm de diámetro, y una longitud útil de 14 

mm. 

Por otro lado, la tenacidad al impacto de los aceros SWISS-1 y SWISS-2 fue medida a 

temperatura ambiente sobre muestras con entalla en V de sección 10x10 mm2. El mismo 

tipo de probetas fueron mecanizadas en la dirección transversal a la dirección de 

laminación para los ensayos Charpy de los aceros CENIM-1-6 a diferentes temperaturas 

entre -40 y 150ºC.  

 

4.2.1- Influencia de la morfología de la bainita en la tenacidad de aceros de baja 

aleación enfriados en continuo. 

 

Los aceros SWISS-1 y SWISS-2 laminados en caliente y enfriados a diferentes 

velocidades (1,5; 2; 2,5; 3 y 9 ºC/s) han permitido estudiar el efecto de la morfología de 

la bainita en las propiedades de tenacidad de estos materiales. Las micrografías de la Fig. 

61 revela que todas las muestras presentan una microestructura de bainita libre de 

carburos, formada por ferrita bainítica y constituyente M/A. Sin embargo, pequeñas 

variaciones en las condiciones de enfriamiento producen diferencias significativas en 

sus propiedades de tenacidad, como ilustra la Tabla 9.  
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Fig. 61- Imagen de microscopía electrónica de barrido de de los aceros SWISS-1 y 
SWISS-2 laminados en caliente y enfriados a diferentes velocidades: (a) SWISS-1 a 2,5 
ºC/s; (b) SWISS-1 a 2 ºC/s; (c) SWISS-2 a 9 ºC/s; (d) SWISS-2 a 3 ºC/s; (e) SWISS-2 a 
1,5 ºC/s; LLUB indica la presencia de bainita superior con morfología de laja (lath like 

upper bainite) y GB bainita granular (granular bainite). 
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Dependiendo de la velocidad de enfriamiento, podemos distinguir dos morfologías 

diferentes de bainita: bainita superior formada por finas lajas de ferrita separadas por 

láminas delgadas de constituyente M/A, identificadas como LLUB (de las siglas en 

inglés – Lath Like Upper Bainite) en las Figs. 61.a, 61.b y 61.c; y bainita granular (de 

las siglas en inglés – Granular Bainite) formada por granos quasi-equiáxicos de ferrita 

y granos groseros o islotes de constituyente M/A, identificada como GB en las Figs. 

61.b, 61.d y 61.e. Las diferencias entre ambas morfologías de bainita es una 

consecuencia del grado de subenfriamiento alcanzado y las temperaturas de 

transformación de las mismas, siendo las temperaturas de transformación más bajas 



cuanto mayor es la velocidad de enfriamiento. De esta forma, las micrografías de la Fig. 

61 indican que la bainita LLUB se forma a temperaturas más bajas que la bainita GB. 

 

Tabla 9- Propiedades de tracción y tenacidad al impacto a temperatura ambiente de 
aceros bainíticos de baja aleación; Rm es la resistencia máxima a la tracción; A5 es el 

alargamiento a fractura; ISO-V es la tenacidad al impacto. 
 

Acero Vel. enfriamiento, ºC/s Rm, MPa A5, % ISO-V, J 
SWISS-1 2,5 1202 15 178 
SWISS-1 2,0 1156 15 75 
SWISS-2 9,0 --- --- 208 
SWISS-2 3,0 --- --- 121 
SWISS-2 1,5 740 20 39 

 

En general, un deterioro significativo en la tenacidad de microestructuras bainíticas libre 

de carburos se atribuye a la presencia de una fase dura y frágil como la martensita [145]. 

Sin embargo, la cuantificación de las fases presentes en las diferentes microestructuras 

no reveló una diferencia significativa en la cantidad de martensita que explicara una 

pérdida de la tenacidad de estos aceros cuando se varía ligeramente las condiciones de 

enfriamiento, Tabla 10. Sólo se detectó un aumento de un 2 % en volumen en el acero 

SWISS-1 cuando se modifica la velocidad de enfriamiento de 2,5 a 2 ºC/s; y una 

disminución de 4 % en volumen en el acero SWISS-2 cuando se reduce la velocidad de 

enfriamiento de 9 a 1,5 ºC/s. Dada la dificultad para cuantificar las fases en estas 

microestructuras, las variaciones detectadas son comparables al error de la medida y no 

pueden explicar por sí mismas las diferencias en los valores de tenacidad al impacto de 

la Tabla 9.  
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Sin embargo, no es sólo la cantidad, también es el tamaño de los granos de martensita lo 

que determina la tenacidad en este tipo de microestructuras. La Tabla 10 muestra el 

tamaño y la forma del constituyente M/A en las diferentes morfologías de bainita 

obtenidas en los dos aceros estudiados. El tamaño del constituyente M/A en forma de 

lámina presente en bainita LLUB (∼0,13 μm) es un orden de magnitud más pequeño que 

el tamaño de los granos de M/A de la bainita GB (∼1,5 μm). Chatterjee y Bhadeshia 

[146] demostraron experimentalmente que en martensitas con un tamaño inferior a ∼10 

μm es difícil que se acumulen tensiones suficientes para generar una grieta. Sólo los 

granos más groseros presentes en la bainita GB y cuantificados en la distribución de 

tamaño de grano de la Fig. 62 pueden ser responsables de una fractura prematura del 



material. La comparación de estos resultados y los valores de tenacidad al impacto de la 

Tabla 9, nos indica que el comportamiento frágil de estas microestructuras se debe a la 

presencia de granos groseros de martensita con un tamaño entre 4-6 μm en bainita 

granular. 

 

Tabla 10- Fracción de volumen, morfología y tamaño de constituyente M/A y tamaño 
de paquete bainítico de aceros bainíticos de baja aleación. 

 

Acero/Velocidad 
de enfriamiento 

Morfología de 
Bainita 

(Forma de M/A) 

Fracción vol. 
M/A 

Tam. M/A 
(valor 

máximo), μm 

TPB, 
μm 

SWISS-1 / 
2,5ºC/s 

LLUB (laminas 
delgadas) 0,10 ± 0,02 0,13 ± 0,04 

(0,18) 4,3 ± 0,5 

SWISS-1 / 2ºC/s 

Mezcla de GB 
(granos groseros) y 

LLUB (laminas 
delgadas) 

0,12 ± 0,02 1,29 ± 0,64 
(4,54)* 6,3 ± 0,3 

SWISS-2 / 9ºC/s LLUB (laminas 
delgadas) 0,12 ± 0,03 0,12 ± 0,03 

(0,18) 7,0 ± 1,7 

SWISS-2 / 3ºC/s GB (granos groseros) 0,05 ± 0,03 1,30 ± 0,89 
(3,61) 7,3 ± 0,8 

SWISS-2 / 
1,5ºC/s GB (granos groseros) 0,08 ± 0,02 1,73 ± 0,84 

(5,61) 
13,8 ± 

2,0 
LLUB es bainita superior con morfología de laja (lath like upper bainite) y GB es 

bainita granular (granular bainite); *tamaño correspondiente a los granos groseros de 
bainita GB; TPB corresponde al tamaño de paquete bainítico 

 

Por otro lado, la matriz de ferrita bainítica de estas microestructuras puede jugar un 

papel determinante favoreciendo o dificultando el avance de una grieta generada en el 

constituyente M/A. La bainita superior, de forma similar a la martensita, está formada 

por una subestructura de paquetes de lajas de ferrita [147- 149], de tal forma que la 

tenacidad de este tipo de microestructuras está directamente relacionada con la densidad 

de fronteras de ángulo alto que delimitan dicha subestructura [ 150 ]. Este tipo de 

fronteras suponen un fuerte obstáculo a la propagación del clivaje, forzando a la grieta a 

cambiar el plano microscópico de propagación con el fin de acomodar la nueva 

cristalografía local [151]. Por el contrario, las fronteras de bajo ángulo entre lajas de 

ferrita no son obstáculos efectivos y consecuentemente no tienen una influencia 

significativa en la tenacidad de aceros. 
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Fig. 62- Distribución de tamaño de grano de constituyente M/A presente en bainita GB 

de los aceros SWISS-1 y SWISS-2 laminados en caliente y enfriados a diferentes 
velocidades: (a) SWISS-1 a 2 ºC/s; (b) SWISS-2 a 3 ºC/s; y (c) SWISS-2 a 1,5 ºC/s. 
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En este trabajo de tesis, se ha determinado el tamaño de paquete bainítico sobre 

imágenes EBSD de las fronteras de ángulo alto (>15º) de microestructuras bainíticas 

con diferentes morfologías en los dos aceros estudiados. La Fig. 63 muestra las 

diferencias en el tipo de fronteras de grano (de ángulo bajo o alto) y su desorientación 

entre los dos tipos de morfologías de bainita LLUB (Fig. 63.a) y bainita GB (Fig. 63.b y 

63.c). Las correspondientes medidas del tamaño de paquete bainítico (Tabla 10) 

confirman que la morfología de bainita GB presenta paquetes bainíticos más groseros 

(7-15 μm) que la bainita LLUB (4-7 μm). 
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Fig. 63- Imágenes EBSD de la figura inversa de polos (imagen en color) y fronteras de 
grano de ferrita de bajo ángulo (<15º; líneas delgadas) y alto ángulo (>15º; líneas 
gruesas) de desorientación (imagen en blanco y negro); así como fronteras tipo Σ3 

(líneas rojas), como indica el correspondiente histograma de desorientaciones de: (a) 
bainita LLUB obtenida en el acero SWISS-2 a 9 ºC/s ; (b) bainita GB obtenida en el 
acero SWISS-2 a 3ºC/s; y (c) bainita GB obtenida en el acero SWISS-2 a 1,5ºC/s. 



De esta forma, se demuestra que la distribución de tamaño de constituyente M/A y el 

tamaño de paquete bainítico son los parámetros microestructurales que explicarían las 

diferencias en el comportamiento a la tenacidad al impacto de las morfologías de bainita 

LLUB y GB. Las características microestructurales de la bainita GB, formada por 

islotes de constituyente M/A embebidos en una matriz de ferrita con un tamaño de 

grano efectivo grande, explica el deterioro detectado en la tenacidad al impacto de este 

tipo de bainitas libre de carburos. 

 

4.2.2- Influencia del bandeado microestructural en las propiedades de tenacidad de 

aceros bainíticos libres de carburos. 

 

La existencia de bandeado martensítico limita la tenacidad de microestructuras 

bainíticas libre de carburos y su aplicación como chapa de automóvil de alta resistencia. 

En las micrografías ópticas de la Fig. 64 es evidente la presencia de bandas muy 

orientadas de martensita (regiones claras) en los aceros bainíticos CENIM-1-6 

laminados en caliente con un contenido de ∼0,3 %C, ∼1,5 %Si y diferentes contenidos 

en Mn y Cr (Tabla 8). 

El bandeado en estas microestructuras se corresponde con bandas de segregación 

química generadas durante el enfriamiento del acero en el proceso de colada [152] y 

modificadas durante la laminación en caliente. Durante la colada, el núcleo dendrítico 

solidifica como un metal relativamente puro, mientras que los espacios interdendríticos 

se ven enriquecidos en elementos pesados como Si, Mn y Cr. La posterior laminación 

en caliente del acero en el campo austenítico, conduce a regiones alternadas de alto y 

bajo contenido en soluto que se extienden en bandas paralelas a la dirección de 

laminación [ 153 ]. Esta distribución heterogénea de soluto en la austenita es la 

responsable del bandeado microestructural al final del enfriamiento [154]. 

Diversos estudios han señalado al Mn como un elemento de aleación con una fuerte 

influencia en el bandeado microestructural [154- 156]. El Mn disminuye la temperatura 

de transformación Ar3 retrasando la descomposición de la austenita, de tal forma que 

durante el enfriamiento se forma martensita en las bandas con un mayor contenido en 

Mn, y bainita en las bandas con un menor contenido en Mn. 

 154 

 



 
 

Fig. 64- Micrografías ópticas de aceros bainiticos laminados en caliente: (a) CENIM-1, 
(b) CENIM-2, (c) CENIM-3, (d) CENIM-4, (e) CENIM-5, y (f) CENIM-6. Sección 

longitudinal. 
 

La caracterización de la microestructura a mayores aumentos de los aceros CENIM-1-6 

(Figs. 65 y 66) reveló entre la bandas de martensita una microestructura de bainita libre 

de carburos. La Fig. 65 muestra la presencia de constituyente M/A en forma de láminas 

entre las placas de ferrita bainítica y en forma de pequeños (<1 μm) granos entre las 

diferentes plumas de bainita. El análisis de difracción de rayos X de estas 

microestructuras confirmó que las láminas de constituyente M/A corresponden a 

austenita con un alto contenido en C. Las imágenes de TEM de la Fig. 66 muestran en 

detalle las láminas de austenita entre las placas de ferrita bainítica libre de cementita. 
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Fig. 65- Micrografías SEM de aceros bainíticos laminados en caliente: (a) CENIM-1, 
(b) CENIM-2, (c) CENIM-3, (d) CENIM-4, (e) CENIM-5, y (f) CENIM-6. Sección 

longitudinal. 
 

La Tabla 11 muestra los resultados de resistencia y de tenacidad al impacto de estos 

aceros. En general, la cuantificación de las fases presentes en las diferentes 

microestructuras demostró que la mejor combinación de propiedades mecánicas 

corresponde a aquellos aceros con un mayor contenido de ferrita bainítica (CENIM-3,4 

y 5 con un contenido de ferrita bainítica ≥70 %). Este resultado confirma que 

transformando el acero a bainita enriquecemos en C la austenita de alrededor 

aumentando su estabilidad térmica y reduciendo la presencia de martensita en la 

microestructura.  
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Fig. 66- Micrografías TEM en campo claro de aceros bainiticos laminados en caliente: 
(a) CENIM-1; (b) CENIM-2; (c) CENIM-3; (d) CENIM-4; (e) CENIM-5; (f) CENIM-6. 

 

Sin embargo, la fracción de volumen de martensita (Tabla 12), en bandas y/o en la 

matriz bainítica, no puede explicar por sí misma el deterioro en la tenacidad observado 

en el acero CENIM-6, para el cual la energía absorbida al impacto a temperatura 

ambiente es entre 43 y 55 % inferior al resto de los aceros. 

 

Tabla 11.- Propiedades de tracción y tenacidad al impacto a diferentes temperaturas de 
aceros bainíticos libres de carburos. 

 
Temperatura de ensayo, ºC / 

tenacidad al impacto (J) Acero Rp0,2, MPa Rm, MPa 
-40 -20 0 20 50 100 150

CENIM-1 1240 ± 31 1796 ± 21 - - 29 36 - 42 38 
CENIM-2 1187 ± 16 1606 ± 30 - - - 36 39 55 55 
CENIM-3 1194 ± 35 1652 ± 6 - 32 39 44 - 61 61 
CENIM-4 1339 ± 16 1763 ± 18 30 - - 38 47 50 - 
CENIM-5 1232 ±4 1701 ± 16 - - - 40 40 65 56 
CENIM-6 1448 ± 32 1854 ±4 19 - - 24 32 35 - 
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Los resultados de caracterización del bandeado (AI y λ) listados en la Tabla 12, revelan 

que la microestructura del acero CENIM-6 presenta un mayor índice de anisotropía, 

coherente con la presencia de bandas de martensita fuertemente orientadas en la 

dirección de laminación, y un valor inferior de λ, él cual nos da una idea de la distancia 

entre las bandas de martensita. Estos resultados evidencian un problema de bandeado 

microestructural más severo en el acero CENIM-6 que en el resto de las 

microestructuras bainíticas de los aceros estudiados.  

 

Tabla 12 – Fracción de volumen de martensita en bandas (VM-bandas) y en la matriz 
bainítica (VM-matriz), y parámetros que caracterizan el bandeado, índice de anisotropía 
(AI) y recorrido libre medio entre bandas (λ) de aceros bainíticos libres de carburos. 

 
Acero VM-bandas VM-matriz AI λ, μm 

CENIM-1 0,20 ± 0,02 0,13 ± 0,01 1,2 ± 0,1 72 ± 2 
CENIM-2 0,18 ± 0,01 0,10 ± 0,03 2,4 ± 0,7 94 ± 1 
CENIM-3 0,12 ± 0,08 --- 3,2 ± 0,3 72 ± 9 
CENIM-4 0,09 ± 0,01 0,11 ± 0,04 1,7 ± 0,2 136 ± 9 
CENIM-5 0,12 ± 0,01 0,11 ± 0,02 2,6 ± 0,3 82 ± 1 
CENIM-6 0,17 ± 0,01 0,09 ± 0,03 9,8 ± 0,3 32 ± 1 

 

Medidas complementarias de micro dureza Vickers (0,2 kg-1960 mN) fueron realizadas 

en una región lo suficientemente grande para incluir diferentes bandas de martensita y 

plumas de bainita en los aceros CENIM-3 y CENIM-6, los cuales presentan una mayor 

diferencia en el comportamiento a la tenacidad en términos de energía absorbida al 

impacto a temperatura ambiente (44 J para CENIM-3 y 24 J para CENIM-6, ver Tabla 

11). Los resultados mostrados en la Fig. 66 confirman que el acero CENIM-6, con una 

cantidad de martensita en bandas similar (teniendo en cuenta la desviación estándar de 

la medida) y mayor problema de bandeado microestructural, presenta una distribución 

de durezas más heterogénea que el acero CENIM-3. 
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Fig. 67- Valores de micro durezas Vickers de microestructuras bainíticas que incluyen 
diferentes bandas de martensita y plumas de bainita en los aceros: (a) CENIM-3, y (b) 

CENIM-6.  
 

En este sentido, la concentración de tensiones asociada a una mayor heterogeneidad en 

la distribución de durezas en la microestructura [157] se considera como un posible 

factor que contribuye al deterioro de la tenacidad de estos aceros bainíticos. El estudio 

fractográfico de la muestras Charpy ensayadas demostró que las fronteras entre la banda 

de martensita y la matriz bainítica son las características microestructurales 

responsables de la nucleación de grietas. Asimismo se demostró que la formación de 

huecos puede tener lugar por la descohesión de la intercara bainita/martensita, la 

separación de regiones martensíticas adyacentes o por el agrietamiento de la misma. 

Los resultados de este estudio sugieren que la distribución de la martensita desempeña 

un papel fundamental en la acumulación de daño en microestructuras bainíticas. Aceros 

bainíticos con una distribución más uniforme de la martensita presentarían una 

nucleación de huecos continua y progresiva durante el proceso de deformación y una 

velocidad más lenta de crecimiento del daño en el material. Por el contrario, aceros 

bainíticos con bandas fuertemente orientadas en la dirección de laminación sufrirían un 

crecimiento acelerado de huecos y la catastrófica coalescencia de los mismos en la 

dirección transversal a la aplicación de la carga. 

 

4.2.3-Parámetros microestructurales que controlan la ductilidad de aceros 

bainíticos nanoestructurados. 
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La aplicación del conocimiento de los mecanismos de transformación bainítica al diseño 

de nuevos aceros bainíticos altos en C (0,8-1,0 % en peso) nos ha permitido producir 

transformaciones bainíticas a bajas temperaturas (125-350 ºC). La microestructura así 



obtenida consiste en placas de ferrita bainítica de unas decenas de nanometros de 

espesor y austenita retenida, lo que le ha valido el sobrenombre de NANO-BAIN.  

El espesor de placa es un importante parámetro en la caracterización de la ferrita 

bainítica, pues su afinamiento da lugar a un aumento simultáneo de resistencia y 

tenacidad en el material. Es sabido que el espesor de placa disminuye con la 

temperatura de transformación [39, 158 ]. En particular, Parker [ 159 ] encontró la 

siguiente relación empírica: 

 

⎟
⎠
⎞

⎜
⎝
⎛ −

= −

150
5281020,0 6 Txt  (17)

 
donde t es el espesor de placa de ferrita bainítica en micras, y T es la temperatura en K. 

Sin embargo, Singh y Bhadeshia [134] encontraron a través de un modelo de redes 

neuronales que la resistencia de la austenita antes de la transformación es la principal 

responsable del tamaño final de la microestructura. 

Por medio de un dilatómetro bajo compresión se ha medido a diferentes temperaturas el 

Rp0,2 de la γ, previamente a que comience la transformación, con el fin de confirmar 

experimentalmente el papel que desempeña la resistencia de dicha fase y de su proceso 

de acomodación plástica en el tamaño final de la placa de ferrita bainítica. Para ello se 

han empleado dos aceros, SUB-BAIN (Tabla 8) con un contenido medio en C que 

transforma a bainita en un rango intermedio de temperaturas (Ms=300 ºC; Bs=400 ºC) y 

NANO-BAIN-1 (Tabla 8) con un alto contenido en C y bajas temperaturas de 

transformación bainítica (Ms=125 ºC; Bs=350 ºC). La Fig. 68 muestra el producto de 

descomposición de ambos aceros a dos temperaturas diferentes de transformación (400 

ºC en el acero SUB-BAIN y a 200 ºC en el acero NANO-BAIN-1). El efecto de la 

temperatura en el afinamiento final de la microestructura es evidente en ambas 

micrografías. 
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Fig.68- Imagen de microscopía electrónica de barrido de las microestructuras formadas: 
(a) a 400ºC en el acero SUB-BAIN; y (b) a 200ºC en el acero NANO-BAIN-1. 

 

Los resultados experimentales de Rp0,2 de la austenita antes de transformar se 

representan en la Fig. 69 en función de la temperatura y en comparación a los valores 

calculados mediante el modelo de redes neuronales desarrollado por Singh y Bhadeshia 

[134]. Siguiendo la tendencia esperada, Rp0,2 en la austenita disminuye cuando aumenta 

la temperatura de transformación, siendo esta tendencia más significativa en el acero 

SUB-BAIN con menor contenido de aleación. 
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Fig. 69- Medidas del límite elástico (Rp0,2) de la austenita antes de transformar a ferrita 
bainítica a diferentes temperaturas en los aceros SUB-BAIN y NANO-BAIN-1. Las 

líneas corresponden a los valores calculados de Singh y Bhadeshia [134]. 



La Fig. 70 relaciona el espesor de placa de ferrita bainítica, medido sobre imágenes de 

SEM como las mostradas en la Fig. 68, con Rp0,2 de la austenita antes de transformar, y 

la densidad de dislocaciones de la microestructura estimada en función de la 

temperatura de transformación siguiendo el trabajo de Takahashi y Bhadeshia [108]. 

Estos resultados confirman que las placas de ferrita son tanto más finas cuanto mayor es 

el Rp0,2 de la austenita y la densidad de dislocaciones de la microestructura, es decir 

cuanto menor es la temperatura de transformación.  

 

 
 

Fig. 70- Relación del tamaño de placa de ferrita bainítica con (a) el límite elástico 
(Rp0,2) de la austenita antes de transformar a bainita y (b) la densidad de dislocaciones a 

diferentes temperaturas en los aceros SUB-BAIN y NANO-BAIN-1.  
 

El espesor final de la placa de ferrita bainítica está por tanto directamente relacionado 

con los procesos de acomodación plástica de la austenita durante la transformación 

bainítica. Las dislocaciones generadas en este proceso impiden e incluso detienen el 

avance de la interfase ferrita/austenita. Cuanto más resistente es la austenita, mayor 

oposición manifiestan las dislocaciones al avance del crecimiento de la placa de ferrita 

bainítica. 

 162 

Entender los mecanismos de la transformación que controlan la escala final de la 

microestructura nos ha permitido diseñar una nuevo acero bainítico nanoestructurado 

con un contenido en Si del ∼3 % en peso (NANO-BAIN-2 en Tabla 8). Este contenido 

en Si, superior al necesario para evitar la precipitación de cementita durante la 

transformación bainítica (1,5 % en peso), permitirá un afinamiento extra de la 

microestructura a través del endurecimiento por solución sólida de la austenita. Por otro 

lado, el uso de un alto contenido en C (∼1 % en peso) asegura que la transformación 

bainita tenga lugar a bajas temperaturas (Ms=165 ºC; Bs=350 ºC).  



Las micrografías de la Fig. 71 muestran las microestructuras bainíticas obtenidas en el 

acero NANO-BAIN-2 por tratamiento isotérmico a 220 ºC durante 22h y a 250 ºC 

durante 16h. Ambas microestructuras consisten de placas de ferrita bainítica (64 % a 

220 ºC y 66 % a 250 ºC) y austenita retenida (36 % en la microestructura obtenida a 220 

ºC y 34 % en la obtenida a 250 ºC). La caracterización cuantitativa del tamaño de placa 

de ferrita bainítica y austenita en forma de lámina y bloque confirmó el tamaño 

nanoescala de las placas de ferrita bainítica (28 nm en ambas microestructuras) y 

austenita en forma de lámina (34 nm la microestructura obtenida a 220 ºC y 37 nm en la 

obtenida a 250 ºC). 

 

 
 

Fig. 71- Micrografías de SEM de las microestructuras obtenidas mediante 
transformación isotérmica a (a) 220 ºC, y (b) 250 ºC en el acero NANO-BAIN-2. 
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Tradicionalmente, el término de austenita en forma de bloque se ha empleado para 

describir la austenita retenida entre diferentes plumas de bainita, con un tamaño grosero 

y visible en microscopía óptica (micrométrico). Sin embargo, en este nuevo tipo de 

estructuras bainíticas, los bloques de austenita presentan un amplio rango de tamaños, 

de tal forma que se observan bloques submicrométricos con tamaños entre 100 y 1000 

nm, y bloques micrométricos con tamaños superiores a 1000 nm, como se indica en la 

Fig. 71. En la Fig.72 las medidas de tamaño de austenita en forma de bloque realizadas 

sobre imágenes de SEM ponen de manifiesto que cuanto mayor es la temperatura de 



transformación, los bloques de austenita son más groseros (630 nm a 220 ºC y 870 nm a 

250 ºC) y la distribución de tamaño de los bloques es más amplia y se extiende a valores 

más altos.  

 

 
 

Fig. 72- Distribución del tamaño de la austenita en forma de bloque presente en 
microestructuras bainíticas obtenidas mediante transformación isotérmica a (a) 220 ºC, 

y (b) 250 ºC en el acero NANO-BAIN-2. 
 

La Tabla 13 recoge las propiedades mecánicas de ambas microestructuras. Los niveles 

de resistencia alcanzados en ambas microestructuras son excepcionalmente altos, con 

Rm superiores a los 2 GPa y con Rp0,2 de ∼1.7 GPa. Sin embargo, una reducción en la 

temperatura de transformación bainítica produce un deterioro importante en la 

ductilidad del material (36 % de pérdida de alargamiento uniforme) como ilustra la 

Tabla 13. Por otro lado, en la muestra transformada a 220ºC la totalidad de la 

deformación es uniforme, sin mostrar estricción alguna.  
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Tabla 13- Propiedades mecánicas del acero NANO-BAIN-2 transformado a a 220ºC 
durante 22h y a 250ºC durante 16h. 

 
Tratamiento 
isotérmico Rp0,2, MPa Rm, MPa Alargamiento 

Uniforme, % 
Alargamiento 
a Rotura, % 

220ºC-22h 1704 ± 21 2287 ± 19 7,4 ± 1,7 7,4 ± 1,7 
250ºC-16h 1698 ± 33 2068 ± 8 11,6 ± 0,5 21,3 ± 0,9 

 

La Fig. 73 muestra las curvas de tensión-deformación ingenieril para las 

microestructuras bainíticas obtenidas a 220 y 250 ºC en el acero NANO-BAIN-2, junto 

con la correspondiente evolución del coeficiente de endurecimiento incremental, 

εσ ln/ln ∂∂=n , en función de la deformación aplicada que se obtiene a partir de las 

curvas tensión-deformación verdaderas tras sustraer la parte elástica. En este tipo de 

representación se observa claramente que tras un endurecimiento inicial similar en 

ambas microestructuras, el coeficiente n de la muestra transformada a 220 ºC, aumenta 

ligeramente durante un tramo de deformación, pero al final la probeta de tracción rompe 

sin llegar a cumplir el criterio de inestabilidad (n=ε; línea recta en la Fig. 73.b), lo que 

explicaría el hecho de que toda la deformación observada en esta muestra sea uniforme. 

Por el contrario, en la microestructura transformada a 250 ºC se observa una caída y 

posterior subida del coeficiente n durante un amplio tramo de deformación, lo que 

permite alcanzar una deformación uniforme alta (11,6 %) y una mayor deformación 

total (21,3 %). 
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Mediante análisis de rayos X se ha medido la fracción en volumen de austenita retenida 

en distintos estadios de deformación usando diferentes secciones de las probetas de 

tracción ensayadas (Fig. 74.a). De esta forma, se realizó un corte próximo a una de las 

superficies de fractura (T1), dos cortes fuera de la región de estricción para estudiar la 

microestructura a dos grados de deformación plástica diferente (T2 y T3), y un corte en 

una de las mordazas para estudiar la microestructura no deformada (T4). 



 

 

 

 

 
 

Fig.73- Curvas de tensión-deformación ingenieril y del coeficiente de endurecimiento 
incremental frente a la deformación plástica verdadera de microestructuras bainíticas 

obtenidas mediante transformación isotérmica (a) y (b) a 220 ºC; (c) y (d) a 250 ºC en el 
acero NANO-BAIN-2. 
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Fig. 74- (a) Esquema de las secciones realizadas a las probetas de tracción con el fin de 
determinar mediante análisis de rayos X la fracción en volumen (FV) de austenita 
retenida para distintos estadios de deformación. Las zonas negras representan las 

superficies de análisis y las zonas grises las superficies de corte. (b) Evolución de la 
fracción en volumen de austenita retenida en función de deformación. 

 

Los resultados obtenidos y representados en la Fig. 74.b muestran que en la superficie 

de fractura (FS) de las dos probetas no se han encontrado restos de austenita. Sin 

embargo, se detecta ∼15 % de austenita para las dos condiciones de transformación en 

la superficie T1 próxima a la superficie de fractura. Por supuesto, el cambio en la 

fracción de austenita por efecto TRIP que tiene lugar entre T1 y el momento en que 

rompe la probeta (FS) no representa ningún beneficio para la ductilidad, al producirse 

después de la estricción del material. Es importante destacar que la cantidad de austenita 

sin transformar detectadas en las dos microestructuras deformadas de la sección T1 

(∼15 %) corresponde a un valor próximo al límite de percolación (área sombreada en la 

Fig. 74.b), o cantidad mínima necesaria para que la austenita se encuentre distribuida 

manteniendo una continuidad en la matriz de ferrita bainítica. Se ha demostrado que por 

debajo de este límite, y al no existir continuidad tridimensional de la γ en la matriz, la 

transformación de austenita a martensita no se puede tolerar y rompe [160,161]. 
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La diferencia más notable entre ambas muestras de tracción es que la transformación del 

20 % de la austenita en martensita por efecto TRIP que tiene lugar entre la 

microestructura no deformada de la mordaza (T4) y la microestructura deformada de la 



sección T1 tiene lugar a tiempos muy diferentes, de tal forma que la T1 tiene una 

reducción de área ∼7 % en la muestra tratada a 220 ºC, y la misma sección tiene un 

∼32 % de reducción de área en la muestra tratada a 250 ºC. Esta diferencia en la cinética 

de la transformación martensítica pone de manifiesto que la estabilidad mecánica de la 

austenita de la microestructura obtenida a 250 ºC es superior a la de austenita de la 

microestructura obtenida a 220 ºC.  

El análisis de rayos X de las microestructuras no deformadas reveló que la austenita de 

la microestructura obtenida a 250 ºC presenta un contenido en C superior (1,47 % en 

peso) al de la obtenida a 220 ºC (1,22 % en peso). Hay que destacar que la composición 

química es uno de los factores más influyentes en la estabilidad mecánica de la austenita, 

y de entre todos los elementos, el C es el elemento que más reduce el cambio de energía 

libre química para la transformación de austenita a martensita [135] disminuyendo así la 

cinética de la transformación. 
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Finalmente, en este trabajo se comprueba que una distribución amplia de tamaños de 

austenita retenida como la observada en la microestructura obtenida a 250 ºC (Fig. 72) 

resulta favorable para el control microestructural de la estabilidad de la austenita. 

Recientemente, se ha demostrado mediante el uso de la tomografía de sonda atómica 

que en nanoestructuras bainíticas existe una correlación directa entre el tamaño de la 

austenita y su contenido en C [136]. Las láminas de austenita de tamaño nanoescala 

presentan promedio de ~1,95 % peso, mientras que la austenita en forma de bloques con 

tamaño submicrométrico presentan un promedio de ~1,40 % en peso de C. Por su gran 

tamaño, no se pudo determinar mediante tomografía de sonda atómica el contenido en C 

de los bloques de austenita de tamaño micrométrico. Para lo que sería necesario la 

mecanización selectiva de las puntas mediante el uso de microscopía de haz de iones 

focalizados. Por tanto, una amplia distribución de concentraciones de C en la austenita 

conlleva también una variación efectiva de la estabilidad mecánica, ya que la 

transformación de austenita a martensita tendrá lugar de forma continua y progresiva, 

distribuyendo el efecto de dicha transformación, TRIP, a lo largo de todo el proceso de 

deformación y por tanto postponiendo la localización o inestabilidad en la deformación 

[162,163]. 



5. CONCLUSIONES 

 

Hoy en día se acepta que la transformación bainítica es una transformación displaciva, 

donde la nueva fase se forma con una correspondencia directa con la red cristalina de la 

fase de la que proviene, y por una deformación de plano invariante con una componente 

de cizalla. Sin embargo, todavía existe una gran discusión sobre si la ferrita bainítica 

crece sobresaturada en C, cómo afirma la teoría adifusional; o por el contrario, la ferrita 

bainítica crece bajo condiciones de para-equilibrio, cómo afirma la teoría difusional. 

Este trabajo de Tesis ha aportado las siguientes evidencias experimentales que nos han 

permitido contribuir a esclarecer los mecanismos que controlan la transformación 

bainítica para un amplio rango de temperaturas, en ausencia y presencia de precipitación 

de cementita.  

 

1. Mediante tomografía de sonda atómica, en este trabajo se ha determinado la 

distribución de soluto a ambos lados de la intercara ferrita/austenita durante la 

transformación bainítica de un acero con un alto contenido en C, el cual 

transforma a temperaturas anormalmente bajas y requiere de tiempos 

extremadamente largos de transformación. Los resultados nos han permitido 

concluir que la ferrita bainítica crece sobresaturada en C y sin la difusión de 

elementos substitucionales; posteriormente, y a medida que avanza la 

transformación, el C difunde enriqueciendo la austenita de alrededor. Estos 

resultados han permitido demostrar que el crecimiento de la bainita tiene 

lugar por procesos adifusionales cómo el de la transformación martensítica. 
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2. Asimismo, con el fin de investigar la posible influencia de la velocidad de 

reacción en los mecanismos de formación bainítica, se ha medido, también 

mediante tomografía de sonda atómica, la sobresaturación de C en la ferrita en 

aceros con diferente contenido en C y Si y, por tanto, con diferentes rangos de 

temperaturas de transformación y estados de precipitación de cementita. Los 

resultados han revelado que no hay un cambio brusco del contenido de C en la 

ferrita bainítica que pudiera indicar una diferencia en el mecanismo de crecimiento 

de la bainita entre temperaturas altas y bajas de transformación. Estos resultados 

han confirmado que la ferrita bainítica crece sobresaturada en C 

independientemente de la temperatura de la transformación, la velocidad de 

reacción o la presencia o ausencia de cementita. A medida que la temperatura de 



transformación aumenta, se facilita la difusión del C y todos aquellos procesos 

secundarios que tienen lugar durante la reacción, los cuales contribuyen a la 

descarburación de la ferrita. De este modo, se ha podido demostrar que la 

formación de las diferentes morfologías de bainita se debe a la competición 

entre las cinéticas de dos procesos simultáneos y controlados por la difusión 

del C, la redistribución de C de la ferrita a la austenita y la precipitación de 

cementita en ferrita. 

3. El papel que juegan los procesos de acomodación plástica de la austenita en la 

distribución de C a ambos lados de la intercara ferrita/austenita, durante la 

transformación bainítica, ha sido estudiado mediante el uso complementario de la 

microscopía electrónica de transmisión y la tomografía de sonda atómica. Las 

micrografías de alta resolución de estas microestructuras han revelado la 

existencia de marañas de dislocaciones asociadas a la intercara austenita/ferrita 

bainítica, así como de maclado nanoescala en la austenita en contacto con las 

placas de ferrita bainítica. Ambas características, permiten concluir que la 

deformación plástica de la austenita adyacente a la ferrita, acomoda la 

deformación asociada a la transformación a medida que progresa el 

crecimiento de la ferrita bainítica. 
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4. Medidas locales de la densidad de dislocaciones en ocho placas individuales de 

ferrita mostraron: cinco placas con una distribución homogénea de densidad de 

dislocaciones y un valor medio ligeramente más bajo que el medido por otros 

autores para microestructuras bainíticas y martensíticas; tres placas con una 

densidad de dislocaciones menor en el centro de la placa que en las proximidades 

a su intercara ferrita/austenita. Las placas de ferrita bainítica que presentan una 

distribución no homogénea de dislocaciones se encuentran en estadios más 

avanzados de la transformación. Este estudio demuestra que al principio de la 

transformación, las placas de ferrita crecen a partir de una austenita libre de 

dislocaciones. Sin embargo, a medida que transcurre la transformación, la 

austenita acomoda la deformación asociada a la formación displaciva de 

ferrita generando numerosas dislocaciones en los alrededores de la intercara 

que pueden detener el crecimiento de la placa. También puede darse la 

circunstancia de que la intercara de transformación sobrepase estas regiones de tal 

forma que la ferrita bainítica vaya heredando las dislocaciones de la austenita.  



5. El fenómeno de herencia de dislocaciones ha sido verificado 

experimentalmente en este trabajo de Tesis mediante microscopía electrónica 

de transmisión. La relación de orientación entre la ferrita bainítica y la austenita 

hace que los planos de deslizamiento {110}bcc y {111}fcc sean paralelos de tal 

forma que la ferrita y la austenita son visibles al mismo tiempo en una imagen de 

campo oscuro seleccionando en el patrón de difracción los puntos 

correspondientes a dichos planos y coincidentes en ambas redes.  

6. Los resultados experimentales de tomografía de sonda atómica en dislocaciones y 

maclas han evidenciado una importante segregación de C en defectos. La 

presencia de defectos próximos a la intercara ferrita/austenita y el atrapamiento de 

C en los mismos se ha revelado como un factor importante en todos aquellos 

procesos secundarios que tienen lugar durante la transformación bainítica, ya que 

pueden alterar el ritmo de enriquecimiento de la austenita adyacente y los procesos 

de precipitación durante la transformación bainítica. En este sentido, el análisis de 

la composición de los carburos formados durante la transformación bainítica 

a diferentes temperaturas en aceros con un amplio rango de composiciones, 

sugiere que, la segregación de soluto en dislocaciones gradualmente 

evoluciona en clusters de un alto contenido en C (11-16 % at.) que pueden 

actuar como embriones en los procesos de precipitación de carburo-ε o 

cementita. 

 

Todo este conocimiento fundamental de los diferentes procesos que tienen lugar durante 

la transformación bainítica y la caracterización avanzada de estas microestructuras 

evidencian la complejidad de la transformación bainítica, lo que implica que pequeñas 

variaciones en las condiciones de tratamiento térmico y/o termomecánico produzcan 

diferencias significativas en la microestructura y sus propiedades mecánicas. En este 

trabajo de Tesis se han estudiado los parámetros microestructurales que controlan la 

ductilidad y la tenacidad de nuevos aceros bainíticos, poniendo especial atención en el 

efecto TRIP (Transformation Induced by Plasticity), la morfología de la bainita y el 

bandeado martensítico, derivándose las siguientes conclusiones: 
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7. En aceros bainíticos de baja aleación enfriados en continuo con morfologías de 

bainita LLUB (Lath Like Upper Bainite), formada por finas lajas de ferrita y 



separadas por láminas delgadas de constituyente M/A (martensita/austenita), y de 

bainita GB (Granular Bainite), formada por granos quasi-equiáxicos de ferrita e 

islotes de constituyente M/A, se ha demostrado que la distribución de tamaño de 

constituyente M/A y el tamaño de paquete bainítico son los parámetros 

microestructurales que explicarían el deterioro detectado en la tenacidad al 

impacto de estos aceros cuando se reduce la velocidad de enfriamiento y se 

promueve la formación de bainita GB.  

8. Por otro lado, el estudio de la influencia del bandeado microestructural en las 

propiedades de aceros bainíticos libres de carburos aleados con Mn reveló que la 

distribución de la martensita juega un papel fundamental en la acumulación de 

daño en microestructuras bainíticas. La existencia de bandas de martensita 

fuertemente orientadas facilita la formación de huecos en las fronteras entre 

la banda de martensita y la matriz bainítica, y promueve la catastrófica 

coalescencia de los mismos en la dirección transversal a la aplicación de la 

carga. 

9. Por último, se han evaluado los parámetros microestructurales que controlan la 

ductilidad de nuevos aceros bainíticos nanoestructurados, y se ha estudiado con 

especial énfasis la estabilidad mecánica de la austenita y su transformación a 

martensita por efecto TRIP a medida que el material endurece por deformación 

durante un ensayo de tracción. Los resultados demostraron que la composición 

química, y en particular el contenido en C, es uno de los factores más 

influyentes en la estabilidad mecánica de la austenita. La presencia de austenita 

de muy diferentes tamaños (micro, sub-micro y nano-escala) con un amplio rango 

de composiciones de C facilita la formación continua y progresiva de martensita 

por efecto TRIP, permitiendo distribuir el efecto de la transformación a un mayor 

grado de deformación y así posponer la presencia de grandes cantidades de 

martensita en estados muy iniciales de deformación. 
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