UNIVERSIDAD COMPLUTENSE DE MADRID
Facultad de Ciencias Quimicas
Departamento de Ciencia de los Materiales

e Ingenieria Metalargica

TRANSFORMACIONES DE INEQUILIBRIO
PRODUCIDAS POR CICLOS
ANISOTERMICOS EN ACEROS
INOXIDABLES MARTENSITICICOS
TIPO 13Cr Y 14CrMoV

Luisa Fernanda Alvarez Moreno
Madrid, 1992



Coleccion Tesis Doctorales. N.t 151/92

© Luisa Fernanda Alvarez Moreno

Edita e imprime la Editorial de la Universidad
Complutense de Madrid. Servicio de Reprografia.
Escuela de Estomatologia. Ciudad Universitaria.
Madrid, 1992.

Ricoh 3700

Depésito Legal: M-12236-1992



La Tesis Doctoral de D. JULTA EERNANDA ALVAREZ
MORENO

S ST SRS TSNSl e b nh S E R A YA RS
"Transformacio s

Titulada ...20 00 maciones de inequilibria.eredis-

cidas por ciclos anisotérmicos onoaceros, ing

LA NN 2 - LR '.--.--.--.I.'-I.lD--.‘.. .-.--};ﬁé
o8 B el g il g t1p 30 v 14CrMoY .

Director Dr..D. C4RLDS. macm.m: A}.OR-L%‘:-...........
fue leida en la Facultad de .(JFRACTAS QUIVICAS

de 1a UNIVERSIDAD COMPLUTENSE DE MADRID, el dfa ..-...
de ... L ...... de 19 ..0., ante el tribunal

constituido por los siguientes Profesores:
PRESIDENTE .. \RJUUFE OTFRO HUFRIA

FRANCTECO MOLILEDA SANC
VOCAL vovmenmaenennnmenes D ANCEEZ e rriirnennes

MIGUEL PEDRO : Y S RAN;
YOCA DF AXNDRES SAN7

L R N e N PN Ry N Y R ]

ANTONTO CABFLI G ALBA
v BAT A

TN TR AR HTFRRG DF y
SECRETARID ... .vevcacnmummooniid DEBENGOA it

-------------- P N A R R RN N R NN R RN ]

T -
habiendo recibido 1a calificacion de ..7o v Cuennnnnns

Madrid, a /x de Lot de.197/
EL SECRETARIO DEL TRIBUNAL.

M-/;L

/4-‘
/ Iy »/ﬁﬁ S J{{Q A
Ca e .



UNIVERSIDAD COMPLUTENSE DE MADRID

Facultad de Ciencias Quinmicas

Departamento de Ciencia de los Materiales
e Ingenieria Metalidrgica

TRANSFORMACIONES DE INEQUILIBRIO PRODUCIDAS POR CICLOS

ANISOTERMICOS EN ACEROS INOXIDABLES MARTENSITICICOS TIPRO

13Cr Y 14CrMov

AUTCOR: Luisa Fernanda Alvarez Morenc

DIRECTOR: Carlos Garcia de Andrés



LUISA FERNANDA ALVAREZ MORENO

Esta Tesis Doctoral fue leida en la Facultad de Ciencias
Quimicas de la Universidad Complutense de Madrid el dfa 12
de Junio de 1991 ante el tribunal formado por los
siguientes miembros:

Presidente: Enrique Otero Huerta

Vocal: Francisco Molleda S&nchez
Vocal: Miguel Pedro de Andrés Sanz
Vocal: Antonio Cabello Albalé

Secretario: Ma Pilar Hierro de Bengoa.

habiendo recibido la calificacién de APTO CUM LAUDE
{Unanimidad).

Madrid, 14 de Junio de 1991,



MEMORIA QUE PARA OPTAR AL GRADO DE DOCTOR
EN CIENCIAS QUIMICAS PRESENTA:

LUISA FERNANDA ALYAREZ MORENO

TRANSFORMACIONES DE INEQUILIBRIO PRODUCIDAS POR
CICL.OS ANISOTERMICOS EN ACEROS INOXIDABLES
MARTENSITICOS TIPO 13Cr ¥ 14CrMoY

DIRECTOR: CARLOS GARCIA DE ANDRES
Dr.en Ciencias Fisicas,
Investigador Ccientifico del C.5.I.C.

UNIVERSIDAD COMPLUTENSE DE MADRID
FACULTAD DE CIENCIAS QUIMICAS
DEPARTAMENTC DE CIENCIA DE LOS
MATERIALES E INGENIERIA METALURGICA

1991



La presente Memoria constituye la Tesis
Doctoral de D& Luisa Fernanda Alvare:z
Moreno, presentada en el Departamento de
Ciencia de los Materiales e Ingenijeria
Metaldirgica de la Facultad de Ciencias
Quimicas de la Universidad Complutense de
Madrid, para optar al grado de Doctor en
Ciencias Quimicas.

Este trabajo ha sido realizado en la
Unidad Estructural de Investigacién de
Procesos de Transformacién y Fundicién
del Centro Nacional de Investigaciones
Metalidrgicas (C.$.I.C.), bajo la
direccién del Dr. D. Carlos Garcia de
Andrés, Investigador Cientifico del
C.5.1.C.



AGRADECIMIENTOS

Quierc expresar mi eapecial agradecimiento al Dr. D. Carlos
Garcia de Andrés por el estimulo que de él he recibido y por
81 interés y constante apoyo en la ejecucién y elaboraci6n del
trabajo, con lo que ha hecho posible la realizacitin de esta
Tesis.

Agradezco al Dr. D. Angel Pardo, Profesor Titular del
Departamento de Cilencia de los Materiales e Ingenieria
Motalirgica de la Facultad de Ciencias Quimicas (U.C.M.), 1la
labor y dedicacién que ha preatado en esta Tesis, como ponente
de la misma.

Al Dr. D. Miguel Pedro de Andrés Sanz, Director del CENIM, por
las facilidades que he recibido para realizar este trabajo en
las instalaciones del mismo. Especialmente quiero destacar la
colaboracién de log Departamentos de Ensavos Mecdnicos,
Microfotografia y Del)ineacién.

Mi sincero agradecimiento a D. Victor Lépez y a D. Guillermo
Caruana por la ayuda recibida en los temas de Metalografia y
An&lisis de Imdgenes, respectivamente.

Quiero expresar mi especial gratitud a b. Norberto Santos y D.
Javier Vara, guienes con su inestimable colaboracién han hecho
da esta Tesis algo propio, asf como a D& Agustina Arcas que ha
realizado con eficacia e interés la escritura de esta Memoria.

compafiero de Departamento Dr. D. Manuel Carsi gque en todo
momento me ha alentado a llevar a cabo este trabaio.

Finalmente guiero dar las gracias a todos los que de alguna
manera me han animado y ayudado a hacer realidad esta Tesis.



LNDIGCE
INTRODUCCTION .ot ottt s e mts i a bttt it s e it s e aennnen
CAPITULO 1
Estudio del calentamiento. Fundamentes .............

1.1. Principios generales. Factores implicados ......
1.1.1. Composicién del acero .........coviiauuenn
1.1.2. Estructura inicial ..............c0i000aunn
1.1.3, Velocidad de calentamiento ..............
1.1.4. Temperatura de austenizacién ............
1.1.5. Tiempo de austenizacién .................

1.2. Proceso de disolucidn de carburos ..............

1.3. Diagramas de austenizacidn en calentamiento

CONLANUO Lttt natn s e i e s n et i s e nssans
CAPITULO 2
Estudio del enfriamiento. Fundamentos ...............
2.1. Transformaciones de inequilibric ...............

2.1.1. Transformaciones por nucleaci6n y
Crecimiento .. ...t nnenn

2.1.2. Transformacién martensitica _............

2.2. Factores gue influyen sobre las transfor-
macjones en enfriamiento continuo ..., ... . ...

2.3. Diagramas T.T.T. de enfriamiento continuo.
Antecedentes y construccidn ....... . .00 iaae s

2.4. Austenita retenida ... ... i e e

i0
19
12
20
22
24
29
30

43

50
50

52
55

69

73

83



II

CAPITULO 3

Métodos experimentales y materiales empleados .......

3.1. hspectos generales ..............inrarcniiaarans

3.2. Descripcién de los equipos utilizados ..........
3.2.1. DIilACOMELIO .. ... viviinnrninsrnnnensanans
3.2.2. Analizador de imAgenes .........:.c..0.0.00

3.3, Materiales empleados ...........ceuiinnimiiainian

CAPITULO 4

Estudio experimental del calentamiento continuo
de los acercs ensayados ... ... ... iinsranaeaeaeaa
4.1. Transformaciones en calentamiento de los

aceros inoxidables martensiticos Crl3 vy

(05 o L ) . £

4.2. Localizacifdn dilatométrica de los puntos
de transformacidén en calentamiento conti-
nuo

4.2.1. Proceso de transformacidén de la fase
ferrita en austenita (a+ C—%» ¥+ C)

4.2.2. Proceso de disolucién de carburcs
(v+ Cp— w, P B T

4.2.3, Proceso de homogeneizacidn de la
austenita (P, —p Fp) e,

4.3, Puntos criticos experimentales .................

4.4. Diagramas experimentales de austenizacién
en calentamiento continuo ...... et

4.5. Evolucidn del tamafio de grano austenitico ......

4.6. Proceaps de disolucién de carburos .............

89
89
94
94
99
106

128
137

150



CAPITULO 5

Estudic experimental del enfriamiento continuo
de los acercs ensayados ... ........i.iceseriiaaneeiaa

5.1. Establecimiento de las temperaturas de ca-
lentamiento. Temperaturas Sptimas de tem-
Ple . s e e

5.2. Establecimiento de condiciones experimen-
tales invAriantes ... . ... ...iiiiiiiiiie i

5.3. Determinacién dilatométrica de los puntos
de transformacidén en enfriamiento continue .....

5.4, Diagramas experimentales T.T.T. de enfria-
miento continuo ... .. L a i i e

5.5. Efecto del tamafic de grano austenitico so-
bre los parf&metros critices de enfriamien-
o - et e

5.6. Diagramas Aty,. - Microestructuras - Dureza
final. Estudio metalogréfico ...................

5.7. Durezas de las estructuras martensiticas de
Lemple ... et

CAPITULO 6

Fenémenos de desdoblamiento de la transformacién
martensitica ........ - i i i et a e

6.1. Identificacién de los fendmenos de desdobla-
1= o o

6.2. Influencia de los parametros de calentamien-
to. Estado de austenizacién ............. ...,

6.3. Influencia de la velocidad de enfriamiento .....

6.4. Explicacidn general de los fenbSmenos de des-
doblamiento .. .. ... i e i e

6.5. Andlisis de los resultados experimentales de
los fenémencs de desdoblamiento ................

161

161

170

182

200

204

227

234

234

11X



CAPITULO 7

Concluslonas

BIBLIOGRAFIA



NTR 10X

Diversas investigaciones en el campoc de las transformaciones
de inequilibric en estado sélido, llevadas a cabo a lo largoe
de las dos dltimas décadas, han intentado buscar explicaci6n
a ciertos comportamientos atipicos observades en el desarrollo
de la transformacién martensitica de aceros aleados con
elementos carburigenos, tales como el cromo, molibdeno, vanadic

y wolframic.

En estos aceros aleados, la transformacién anisotérmica de la
austenita en martensita no se realiza de forma continua durante
el enfriamiento en un intervalo determinado de temperaturas,
sino gue, en ciertas condiciones, dicha transformacidén se

desdobla en etapas sucesivas y diferenciadas.

Teéricamente, ia explicacién més coherente de estos fendmenos
de desdoblamients de la transformacidén martenslitica, se
fundamenta en la descomposicién de austenitas coexistentes con

diferentes composiciones gquimicas.

$eqgin las investigaciones de Kulmburxrg (1) y Maratray (2) el
desdoblamiento tiene su origen en la precipitacién de carburos

y/a en el crecimiento del tamano de algunos carburos va



existentes. Estos procesos serfan susceptibles de provocar
gradientes de concentracién en el seno de la austenita, que
podrian ser el origen del desdoblamiento de la posterior

transformacidn martensitica.

P. Vaugeois (3) atribuye el fenémeno de desdoblamiento a la
existencia de una doble precipitacién. Este autor, mediante
ensayos de microscopla édptica y medidas de dureza, llega a la
conclusién de que existe precipitacién intragranular e
intergranular. La transformacién de la austenita, relativamente

empobrecida, gque constituye el interior de los granos ¥

"corresponderia al punto denominado por &1 HJ. Por el
contrario, el punto MJ‘ corresponderfa al principio de 1la
transformacién de la austenita, relativamente menos
empobrecida, localizada en las proximidades de los bordes de

grano,

Segfin M.T. Freire Vieira (4) y J.M. Silcock {5} la condicién
necesaria para que se presente el fendmeno de desdoblamiento
es que se produzca precipitacién de carburos durante el
enfriamiento, siendo la presencia de carburos intergranulares
el factor comin en los casos en gue se presenta dicho

desdeblamiento.



Con objeto de poner en evidencia esta precipitacién
intergranular, en los trabajos de M.T. Freire, se sometia el
acero a enfriamientos relativamente lentos, desde la
temperatura de austenizacién hasta temperaturas comprendidas
dentro del intervalo en que se produce la precipitacién de
carburos, a partir de lag cualaes el enfriamiento era muy
rdpido. Pars temperaturas préximas a las de comienzo de la
precipitacién, el nivel de carburos observados en bordes de
grano era escaso, semejante al obtenidce para elevadas
velocidades de enfriamientc. En ese caso la tranaformacién
martensitica no presentaba desdoblamiento. Cuando el
enfriamiénto era realizado hasta temperaturas intermedias,
entre el principio y el fin de la precipltacién, dicha
precipitacién en bordes de grano era més marcada. En este caso,
la curva dilatométrica correspondiente presentaba
desdoblamiento, siendo M, la temperatura de inicio de 1la
transformacién de una austenita enrigquecida, en el seno de la
cual no habfa precipitacién, y M, corresponderia a la
transformacién de una austenita empobrecida localizada en los

bordes de grano.

Es importante destacar que tanto P. Vaugeois como M.T. Freire
Vieira, aunque con denominaciones diferentes para los puntos

de desdoblamiento, encuentran como transformacidn masiva



~principal- la correspondiente a la austenita mis enriquecida,
observando el dasdoﬁlamiento a temperatura superior a esta
transformacién principal, es decir, en el casoc de estos autores
el desdoblamiento corresponde a una austenita empobrecida

respecto a la austenita masiva,

La mayor parte de estos trabajos han centradec sus
investigaciones en aceros aleados rédpidos, para herramientas,
acercs para trabajo en frio y en caliente y ciertos tipos de
acercs inoxidables martensiticos. De forma general, la
explicacién aportada por los mismos para justificar el fenémeno
de desdoblamiento de la transformaci6n martensitica se refiere,
exclusivamente, a la precipitacién de carburos durante el

enfriamiento.

Sin embargo, el anflisis dilatométrico de alta resolucién,
empleado en este trabajc para estudiar la transformacidn
martensitica de aceros inoxidables tipo !3Cr y 14CrMoV, ha
permitido detectar la presencia de fendémenos de desdoblamiento
en estos aceros incluso en ausencia de precipitacién de
carburos durante el enfriamiente. Asimismo, en este trabajo se
han podide observar, bajo determinadas condiciones del cicleo
térmico aplicado, etapas de desdoblamiento no referidas en la

bibliografia que ponen de manifiestc la existencia de



subtransformaciones hasta ahora desconocidas y cuya explicacisén
no puede tener su origen en la precipitacién de carburce. En
este sentido, a diferencia de las investigaciones citadas
anteriormente, en este estudio ge ' han observado
experimentalmente etapas de desdoblamiento tanto a temperaturas
superiores a la de la tranaformacién principal, y por tanto
procedentes de la descomposicidén anisotérmica de austenitas
empobrecidas en carbono y elementos carburigencs, como a
temperaturas inferiores a aguélla, que corresponden,

l&8gicamente, a austenitas enriquecidas.

Por otra parte, ademids de estas importantes observaciones gue
justificarian por si mismas un estudio especifico sobre el
desarrollo de la transformacién martens{tica en estos aceros,
a lo largo de las investigaciones realizadas se han encontrado
comportamientos inéditos relacionados con la simultaneidad de
ciertas etapas de desdoblamiento de una misma transformacion

y las secuencias en gque aparecen.

As{ pues, el objetivo principal de este trabajo se ha centrado,
fundamentalmente, en el estudio glcbal de los fenfmenos de
desdoblamjento producidos en la transformaciSn martensitica de
aceros inoxidables Crl3 y Crl4MoV, proponiendo explicaciones

coherentes y rigurosas de los mismos apoyadas en



la confirmacién experimental, y analizando en profundidad los
efectos e influencias que tienen, sobre dichos fenémenocs, los
pardmetros térmicos que condicionan el desarrollo de los
diferentes procesos implicados en el tratamiento térmico de

estos materiales.

Bajo este planteamiento de objetivos, ha sido necesario
realizar, no sélo el estudio general de las transformaciones
anisotérmicas de fases y microconstituyentes producidas en
estos aceros, sino, también, el estudic de los procesos de
disolucién y precipitacién de carburos, e incluso de
homogeneizacién de la austenita, gue tienen‘ lugar como
consecuencia de la aplicacién de ciclos térmicos diferentes.
El conocimiento de la cinética que regula los citados procesos
de transformacitn, disolucién y homogeneizacién durante el
calentamiento continuo de estos aceros, la delimitacidn de sus
dominios de existencia y, lo que es mé&s importante, la
evaluacién de los efectos producidos por los pardmetros
empleados en el ciclo de calentamiento, es la condicibn
necesaria de partida para poder acometer el estudio de las
transformaciones anisotérmicas de la austenita vy, en
particular, el de la transformacién martensitica. Asl, los
diagramas de austenizacién en calentamiento continuo

determinados experimentalmente en este trabajo, permiten



conocer el estado en el gQque se encuentra el acerc a la
tepperatura mixima -final- de un tratamiento térmico realizado
en condiciones determinadas, es decir, su estado de
austenizacién. A lo largo de este trabajo, se ha podido
confirmar la extraordinaria importancia que tiene el estado de
austenlzacién sobre todas las transformacicnes de inequilibrio
producidas durante el enf;iamiento continuo, especialmente
sobre la transformacidén martensitica, objetivo fundamental de
este trabajo, vy sobre los fendSmenos de desdoblamiento

especificos de dicha transformacién en estos aceros.

Especial interés se ha dado al estudio de los procesos de
disolucién involucrados en el calentamiento de austenizacitn
de estos aceros. Para elle, se ha realizado un extenso trabajo
experimental mediante técnicas dilatométricas con apoyo en

an&lisis de imagen y de microscopfa dptica y electrénica.

Partiendo del conocimiento precisc del estado de austenizacidn
y de disolucién de carburos, se han investigado todas las
transformaciones de inequilibrio posibles en estos aceros
durante el enfriamiento continuoc desde dos estados de
austenizacién diferentes. Mediante los diagramas anisctérmicos
TTT, se han delimitado las zonas de transformacitn ferritics,

perlitica -degenerada y laminar- y martensitica, analizando



para esta ditima, especificamente, todos los fenémenos de
desdoblamiento procedentes de transformacioneas parciales o

subtransformaciones.

Asimismo, desde los= dos estados de austenizacibn
preestablecidos para cada acero, se han eatudiado los procesos
de precipitaciédn de carburos durante el enfriamiente y se han
establecido las relaciones causa-efecto que tienen dichos
procesos sobre las condiciones iniciales -austenizacién- vy
sobre las finales, en las cuales se desarrollan los fenfmencs

de desdoblamiento de la transformacidédn martensitica.

Por otra parte, los estudios experimentales realizados en este
trabajo han permitido, tampién, optimizar los tratamientos
térmicos de temple a que son sometidos estos aceros. Los
resultados obtenides han servido para revisar diversos
criterios empleados tradicionalmente en el tratamiento de los
inoxidables martensfticos., La sistemitica experimental ha
racogido y analizado especifica y globalmente cada pardmetro
vinculado al tratamiento, y ha evaluado su interrelacién con
las caracteristicas de las microestructuras producidas, lo que
ha hecho posible proponer tratamientos de temple capaces de
optimizar simulté&neamente las dos propiedades caracteristicas

de estos aceros: alta dureza y elevada resistencia a la



corrosidén.

Un amplioc estudio metalogréfico completa el trabajo
experimental. Su objetivo principal es caracterizar todas las
posibilidades eatructurales que ofrecen estos acercs a través

de sus tratamientos té&rmicos.

Finalmente, el desarrollo de teorias inéditas capaces de
justificar y explicar rigurcsamente los fendmencs de
desdoblamiento martensitico constituyen el cuerpo principal de

este trabajo.
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1.1, PRINCIPIOS GENERALES. FACTORES IMPLICADOS.

Los tratamientos térmicos efectuados en los aceros con el fin
de conferirles las propiedades deseadas consisten,
generalmente, en un calentamientc por encima del punto de
txansformacidn A, en la zona austenitica, seguido de un

enfriamiento en condiciones determinadas.

La primera etapa de este tratamiento, precisamente porque
conduce a la formacién de austenita (solucién sédlida de carbono

en el hierro gamma) recibe el nombre de austenizacién.

h lo largo de este trabajo se ha prestado una especial atencidn
a todos los factores relacionados con el ciclo de calentamiento
del acero. Este aspecto del tratamiento térmico, gue no
acostumbra a ser considerado con el debido rigor en la préctica
industrial, tiene una extraordinaria importancia socbre el
resultado de cualquier tratamiento, tan fundamental como la que
se da habitualmente a los pardmetros especificos del

enfriamiento.

La austenizacién consiste en calentar el acero desde la
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temperatura ambiente, hasta una temperatura de la zona ¥V , y
mantenerlo a esta temperatura el tiempo neceeario para producir
la transformacién total en austenita, poner en sclucién el
carbono y leoa otros elementos presentes, y alcanzar una
homogeneizacidén da la austenita més o menos completa. Por
tanto, el objetivo principal de la austenizacién es obtener una
selucidén sdlida, tan homogénea omo sea posihle de carbono y

otros elemantos que pudieran estar presentes en el hierro v ,

conservando un tamafio de grano auatenitico fino.

Después de la austenizacién al acerc es sometide a un
enfriamiento hasta temperatura ambiente, a una velocidad
determinada, en el cursc del «cual la solucién ablida
austenitica estable en caliente se descompone en diferentes
fases y/o microconstituyentes estables a temperatura ambiente.
La naturaleza, morfologia y propiedades de estos constituyentes
dependen esencialmente de las condiciones de enfriamiento y del
estade de la austenita antes del enfriamiento, tal como resulta

del tratamiento de austenizacién.

Los factores gque més directamente influyen sobre el tratamiento
da austenizacidn, por su incidencia en la transformacién a—p
son: la composjicién del acero, la estructura injicial, la

velocidad de calentamiento, la temperatura de austenizacién y



el tiempo de permanencia a dicha temperatura. Alguncs de estos
factores estin estrechanente relacionados entre s{, ya que unos
pueden haber provecado o sido la causa da otros. El anélisis
previo de dichos factores y la evaluacidn de sus =efectos
individuales y combinados es esencial pars el estudio rigureso

de las transformaciones de fase en estado s6lido de un acero.

1.1.1, COMPOSICION DEL ACERO

En el estudio de las transformaciones de fases es fundamental
conocer la composicién quimica completa del acero, tanto de los
aleantes principales como de los considerados como impurezxas,
ya que pueden afectar a la cinética de las transformaciones aun

cuando se encuentren en pequefias proporciones (< 0,1 %}.

Para comprender la influencia de los elementcs de aleacién
sobre las transformaciones de fases hay que tener em cuenta que
dichos elementos se pueden dividir genéricamente en alfégenos

Y gammiégenos.

Los elementos alfdgenos, de estructura cibica centrada,
aumentan el campo de existencia del hierro o , disminuyendo el
del hierro Y . Estos elementos son Cr, Mo, V, Ti, Si, Ta y Nb

y su adicién provoca un aumento de las temperaturas A, y A,
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Los elementos gammégencs da estructura cibica centrada en las
caras, como el Ni, C, Mn, Cu y Pb, aumentan el campo de
axistencia del hierro » ocasionando por tanto uyna disminucién
de las temperaturas A, Y A,
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Fig. 1.- Diagrama Fe-Cr (6)

En el caso de los aceros inoxidables martensiticos objeto de

este estudio, es esencial el papel que desempefia el cromc ya
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que este elemento debes encontrarsae presente en unas
determinadas proporciones. Por esta razén el estudic del

diagrama hierro-cromo es fundamental en este tipc de aceros.

Como muestra la fig. 1 el cromo restrings el campo de
existencia del hlerro y para favorecer la expansién del hierro

a« , de manera que para contenidos de cromo superiores al
12 % aproximadamente, la aleacitn conserva estructura ferritica
desde la temperatura ambiente hasta su fusién. Como
consecuencia de esto se pueden considerar dos tipos de
aleacicnes Fe-Cr: agqué&llas cuyo contenido en cromo sea inferior
al 12 %, que pueden ser sometidas a un tratamiento de
austenizacidn por calentamiento en el interior del bucle p y
después templadas por enfriamiento mds o menos ripido, y las
aleaciones con contenido en cromo superior al 12 % que no
pueden ser tratadas térmicamente ya gue desde la temperatura

ambiente hasta su fusién se encuentran en astado ferritico.

En la figura 1 se observa también gue alrededor de la
composicién equiatSmica existe una fase llamada "sigma” ( ¢}
que en el curso de un enfriamiento lento de las aleaciones de
composicién préxima al 50 % at. precipita en los bordes de
grano de la estructura ferrftica, numeﬁtando la fragilidad de

las aleaciones (7} y disminuyendo la resistencia a la co-
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rrosidn (8).

Dado que loa aceros inoxidables son aleaciones que contienen
fundamentslmente hierro, cromo y carbone es esencial considerar
la influencia del carbono sobra el diagrama de estado hierro-

crome, como muestra la figura 2.

i200

hY

0 % carbong /

Temperaturas {°C}

N

o 5 10 11
Cromo (%}

Fig. 2.- Diagrama ferro-cromec con diversos
contenidos en carbono (8)

El carbono, comoc elemento gammigenc, amplia la curva que
delimita ¢l campo de existencia de la austenizacidén, es decir,
desplaza el limite ¥/ del bucle p, pudiendo llegar a sex
este campo estable a temperatura elevada inclusc para valores
de cromo superiores al 15 % cuando el carbono estéA presente en

proporcién del 0,2 %, Por tanto una pequefia adicién de carbono
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permite obtener aleaciones inoxidables y endurecibles por

temple con contenidos en cromo superiores al 12 %.

La figura 3.qua reprasenta tres secciones del diagrama de
equilibrio ternario Fe-Cr-C, para contenideos de carbono
censtantes de 0,1, 0,4 y 0,7 ¥ C, poae de manifiesto la
extensién del bucle austenftico hasta contenido de Cr mayores

a meédida gue aumenta el carbono (9.

0,7%C
L
[~ g
4 -.: Lra
\:‘-.
x_)f
A i
L |
N |
4 !
- )
3 /
]
?J”(’,
I ! 1 t

0 5 1015 206 25 0 5 10 5 2025 O 5 10 15 20 25

Cromo, %% Cromo , % Croma, %

Fig. 3.- Secciones del diagrama Fe-Cr-C para contenidos de
carbonoe de 0,1 %, 0,4 % y 0,7 % {1GY.
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En  funcidén de 1la composicién sa pueden distinguir las

sigujentes familias de aceros inoxidables:

- los martensiticos, endurecibles con un tratamiento térmico

- los ferriticos, de estructura ferritica estable independiente
de le temperatura

- los austeniticos, de estructura austenitica estable
independiente de la temperatura

- los aceros de estructura diplex, llamados austeno-farriticos,
en los que la composicién estd equilibrada para que junto a
la austenita exista también una cierta cantidad de ferrita

- los aceros inoxidables de endurecimiento por precipitacién,
gue pueden tener base austenitica o martensitica con

adiciones de Cu, Ti, Al, Mo, Nb o N (11).

La influencia de los elementeos de aleascidn sobre la estructura
del acero se puede valorar a través del equivalente en cromo
y del equivalente en niquel, siendo é&stos la suma de los
contenidos de loa elementos alfdgenos y gammégenos,
respectivamente, multiplicados cada unc de ellos por el
correspondiente coeficiente de correccidn, el cual tiene en
cuenta el hechoe de que la tendencia de cada elemento a
favorecer la estructura ferritica o austenitica sea mayor o
menor. Las expresiones del equivalente en cromo y del

equivalente en niquel vienen dadas por (12):
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Equivalente en cromo = % Cr + 2 x % Si + 1,5 x % Mo + § x & V
+ 5,5 %x %A 1,75 x % Nb + 1,% x % Ti

+ 0,75 = % W

Equivalente en niguel = & Ni + ¥ Co » 0,5 x % Mn + 0,3 x % Cu

+ 30 x ¥ C + 2% x % N

Schaeffler (13) establecidé en un diagrama gue lleva su nombre,
la influencia de ics diversos elementos alfagensos y gammigenos
en los diferentes tipos de aceros inoxidables. Para la
construccidén de dicho diagrama se emplean foérmulas similares

a las anteriores (14,15). Figura 4.

El diagrama de Schaeffler muestra que para un eguivalente en
niguel netamente superior al eguivalente en cromo, la aleacidn
serd 100 % austenitica y, por el contrario, un equivalente en
cromo preponderante determinard una estructura 100 % ferritica.
Para valores comparables de los equivalentes en cromo y en
niguel serd posible que coexistan las deos fases: es el caso de

las aleaciones austeno-ferrfiticas.

El hecho de que el diagrama de Schaeffler no refleje la
influencia de algunos elementos se debe a gue, en realidad,

este diagrama fue trazado para indicar las estructuras due
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pueden aparecer en los cordones de soldadura y, por

consiguiente, generables en un bafo fundido gue se solidifica
répidamente partiendc de una temperatura muy elevada. De aqul
s8¢ desprende gue, en principio, la extensién al caso de la

produccién de los aceros inoxidables constituye una

extrapolacién ne rigurosa pero, en un plano cualitativeo, tal

extrapolacién es aceptable (B).
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Fig. 4.- Diagrama de Schaeffler (1§}
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1.1.2. ESTRUCTURA INICIAL

La estructura inicial de los aceros inoxidables martensiticos,
antes de ser sometidos a austenizacién, puede ser muy diferente
segin el tratamiento térmice aplicado después de su
fabricacién. Dicha estructura inicial puede variar desde una
estructura enteramente martensitica, practicamente sin
precipitados de carburos, hasta estructurss de ferrita y
carburos glchbulares, pasando por todas las estructuras
intermedias: estructuras perliticas o ferrito-perliiticas més

o menos finas y mds o menos mezcladas en presencia de carburos.

Como durante el calentamiento y mantenimiento a temperatura de
austenizacidén as3e producen fenémenos de disolucifén de
precipitados de carburos y de difusidn de diversos elementos,
cabe esperar que el tratamiento de austenizacién esté
fuertemente influenciado por la naturaleza, forma y dimensiones

de las particulas de carburcs presentes en el estado inicial.

La influencia gue tiene la estructura inicial de un acero sobre
los procesos de austenizacién se basa fundamentalmente en las
propias reaccicnes gue debe experimentar dicha estructura
durante su calentamiento antes de encontrarse

termodinémicamente en disposicién de poder sufrir su
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transformacidn en austenita.

Estructuras iniciales en equilibrio metaestable a temperatura
ambiente, ¢como la martensita, disponen de una elevada energia
interna que potenclia la c¢inética de las reacciones de
transformacidn austenitica. En general, las temperaturas a las
gque se producen las transformaciones serdn tanto mis elevadas
cuanto mas préximas al estado de equilibrio sean las
estructuras iniciales, siendo la estructura de ferrita vy
carburos esferoidales donde estas transformaciones se producen

a temperaturas mis elevadas.

En esie sentido es muy ilustrativo un trabajo de A. Constant
y G- Henry (17) en el que se analiza la influencia del estado
estructural inicial del acero sobre la austenizacién en funcién
de la velocidad de calentamiento. En el mencionado trabaja,
partiende de diferentes estructuras iniciales -ferrita y
carburos esferoidales, ferrita y perlita media y fina, bainita,
martensita y martensita revenida a media y alta temperatura-
se observa que, para unas condicicones de calentamiento dadas,
el desplazamiento de A, y A, hacia temperaturas altas es tanto
mas importante cuanto m&s grues0s y mis globulares son los
carburaos en el estado inicial y cuanto més proxima al estado

de equilibrio sea su composicidén. ES interesante destacar que



para la martensita, gque es la estructura més alejada del
equilibrio, el puhto A, permanece invariablemente bajo,
incluse para elevadas velocidades de calentamiento; por
revenide a media y alta temperatura, la martensita se
descompone en ferrita y carburos, desplazdndose el principio
de la transformacidn hacia temperaturas més elevadas cuanto m&s

groseros son los carburos.

Debido a gque en las reacciones de transformacidn austenitica
intervienen principalmente preocesos de difusidn, gque tienden
a desarrollar niveles crecientes de estabilidad a través de la
evolucién progresiva hacia estructuras en equilibric con la
temperatura, la velocidad a que se realiza el proceso de
calentamjento, la temperatura  alcanzada y el tiempo de
mantenimiento a dicha temperatura, =on, Ccoma veremos a
continuacién, factores esenciales para el estudio de la

austanizacién de un acero.
1.1.3. VELOCIDAD DE CALENTAMIENTO

La influencia de la velocidad de calentamiento sobre la
transformacién austenitica ha sido cbjeto de numeroscs estudios
que condujeron a resultados muy diversos. Howothh y Gordon

Parr (18) afirmaron gue las temperaturas A, Yy A, eran casi
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independientes de las velocidades de calentamiento. Por el
contrario Svechnikov y Kocherzhinsky (19) constataron qua la
duracién de esta transformacién era mAs corta para altas
velocidades de calentamiento. Un trabajc de Cizeron (20)
utilizando técnicas de dilatometria ultra-rdpida dié una

informacién més precisa sobre esta influencia.

Cuando ia velocidad de calentamiento aumenta, las temperaturas
de comienzo y final de la transformacidn austenitics,
disolucién de carburcs y homogeneizacidn de la austenita y
crecimiento de grano se ven afectadas, en mayor o menor medida
por dicha velocidad. Importantes trabajos realizados por J.
Orlich, A. Rose, P. Wiest, por H.J. Pietrzeniuk y por Constant
y Henry (21,22) (17), recogen los diagramas de transformacién
en calentamiento continuo de gran nimero de aceros. Estos
diagramas estdn trazados en un sistema de coordenadas
“logaritmo del tiempo-temperaturas”. Las curvas representarn,
para cada velocidad de calentamiento, las diferentes etapas de
la formacién y evolucidn de la austenita en el curso del mismo.
En &) mencicnade trabaic se ve gque el principio de A,y £in A,y
de la transformacién austenitica se desplazan Thacia
temperaturas mis elevadas para velocidades de calentamiento
crecientes. Otros diagramas informan sobre el tamafio de grano:

el crecimiento de tamafio de grano tiene lugar a temperaturas
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més elevadas a medida que aumenta la velocidad de

calentamiento.

Podemos conclulr por tanto gue, de acuerdo con los fundamentos
del proceso de difusién en estado s6lido, paras cualquier
estructura inicial, velocidades de calentamiento crecientes
producen siempre un desplazamienta de los puntes de
transformacién hacia temperaturas mas elevadas. MAs adelante
tendremos ocasidn de insistir sobre este punto, al estudjiar los
diagramas de austenizaciédn de lcos aceros ensayados en este

trabaia.

1.1.4. TEMPERATURA DE AUSTENIZACION

La temperatura de austenizacidén se refiere, por definicidn,
exclusivamente & agquella temperatura para la cual la idnica fase
en equilibrio del acero &s la austenita. Segin esto, para los
aceros con presencia de carburos en su estructura inicial, como
es el caso de los aceros objeto de este estudio, la linea A
del diagrama de austenizacién es la que representa la
temperatura minima de austenizacién total para cada velocidad

de calentamiento,

Sin embargo el término "temperatura de austenizacién® se suele
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emplear en un sentido mas amplioc y se aplica & la temperatura
que se fija como midxima en el proceso de calentamjento, sea o

no de austenizacidén total.

La influencia de la temperatura de austenizacién, entendiendo
ésta en el sentido wmAs general, sobre el proceso de
calentamiento es obvia, ya que para una determinada velocidad
de calentamiento es la temperatura de austenizacién la que
determinari cual es el estado en £l que se encuentra realmente

el acerc al final de dicho calentamiento.

La temperatura de austenizacidn tiene una influencia decisiva
sobre las caracteristicas del acero después del tratamiento
térmico de temple. En este sentide las caracteristicas
fundamentales exigidas a los aceros inoxidables martensiticos
son, de forma general, elevada resistencia a la corrosién y
alta dureza. Respecto a la corrosién es conocido que los
carburos complejos sin disolver durante el calentamiento
estardn presentes en la estructura final de temple reduciendo
la resistencia a la corrasidén del material. Por tanto, una
temperatura de austenizacién inferior a la temperatura de
disolucidén de carburos podria provocar, en teoria, una

disminucién de esta propiedad.
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La dureza final estd también estrechamente ligada a 1la
temperatura de austenizacidn: la dureza aumenta al aumentar la
temperatura hasta liegar a un valor méximo a partir del cual
valores crecientes de temperatura provocan una disminucién de
dureza. El citado aumento de dureza con la temperatura de
calentamiento, tiene su fundamento en la mayor concentracién
de <carbono y elementos de aleacién de la austenita,
consecuencia de los fenémenos de disclucién de carburos vy
difusién producidos y potenciados a mayores temperaturas. Por
otre lade, la posterior disminucién se debe generalmente al
aumento del porcentaje de austenita rsienida en estado de
temple, consecuencia de la disminucién de las temperaturas de

los puntos de transformacién martensitica M, y M;.

En este sentido més adelante se hace un detenido estudio de la
influencia de la temperatura de austenizacidn sobre la dureza
final después de someter los acereos aqul ensayados a
tratamientos térmicos de temple desde diferentes temperaturas

de calentamiento.

En las transformaciones gue se producen durante el enfriamiento
tampién i{uvega un papel muy importante la temperatura de
austenizacifn: de forma general todas las transformaciones

anisotérmicas de la austenita comienzan a temperaturas tanto
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mi&s bajas cuanto mayor es la temperatura de calentamiento del
acero, debido al enriquecimiento de carbono en la austenita &

elevadas temperaturas.

Por iltimc en lo que respecta a la influencia de la temperatura
de austenizacidn hay que raner én cuenta que la realizacién de
tratamientos de temple a temperaturas muy elevadas supone
mayores riesgos de asgrietamientos de temple producidos por laas
tensiones internas generadas en el material y una disminucidn
de las propiedades de ductilidad y limite el&stico como
consecuencia del crecimiente de granc austenitico con la

temperatura.

Cuando se calienta el acero hasta la regién austenitica los
granos de esta fase se forman por nucleacidn y crecimiento; los
niclecs se forman heterogéneamente en las intercaras carburos-
ferrita, que es la estructura de la gue se parte y gue sa
transforma a la fase gamma por calentamiento. Debido a la gran
4rea interfacial disponible para nucleacidén, el namero de
granos de austenita gue aparecen €3 usualmente grande. La
transformacién del acero por calentamiento, por tantoc, se
caracteriza inicialmente por un tamafio de grano austenitico
pequefio. Sin embargo, en la zona austenitica, los movimientos

térmicos de los 4tomos son lo suficientemente r&pidos para



28

causar el desarrollo de los granos, por lo que tiempos
prelengados y temperatyras elevadas en la zona austenitica, son
tapaces de aumentar mucho el tamafic de los granos de austenita

{23y.

El c¢recimiento de grano austenitico, en general, puede estar
inhibido por segregaciones, inclusiones y defectos puntuales
y de red asi como por la presencia de carburos. El aumento de
la temperatura y del tiempo provecan la disolucién parcial o
total de estos carburos y de las segregaciones intergranulares
existenteg,.enriqueciendo la matriz austenitica en carbcno vy
elementos de aleacién y disminuyendo al mismo tiempo sus
efectos de obstruccidén al crecimiento de granc. Humercsos
autores y en particular T. Gladman y 0. Dulieu (24) asi como
H.P. Hougardy, H.J. Pietrzeniuk y A. Rose (25} han demostrado
que es preciso gue los precipitados sean muy finos y gque se
disuelvan a la mayor temperatura posible, para gue se opongan

efjicazmente al crecimiento de grano austenitico.

El tamafio de los granos de austenita que se obtiena antes de
enfriar el acero a temperatura ambiente tiene una influencia
decisiva sobre gran nimero de propiedades fisicas de 1a
estructura final, (como por ejemplo la respuesta del aceroc al

temple). Las estructuras finales &Sptimas, es decir, las que
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tienen mejores propiedades, son generalmente estructuras de
granc fino, obtenidas a partir de un granc austenitico original

también fino.
1.1.5. TIEMPO DE AUSTENIZACION

El} tiempo de austenizacidn es el tiempo de permanencia dei
acero a la temperatura final del calentamiento. Su objetivo
principal es consequir la transformacidn completa de dicha fase
y homogeneizar, por difusién, el contenido de carbono y otros
sclutos en toda la masa austenitica. De esta forma se alcanza
una estructura iddénes para que, mediante un enfriamiento
brusco, se consiga la estructura metaestable llamada
martensita, gue es el constituyente por excelencia del acero
templado y el que le imprime sus propiedades de méxima dureza

y resistencia.

Como la homogeneizacidén del carbono en la austenita es un
proceso de difusidn, su velocidad aumenta con la temperatura.
Por tanto, serfia tebdricamente factible homogeneizar la
austenita disminuyendo el tiempc de permanencia, sjiempre gue
se aumentase la temperatura suficientemente, ya que estas dos

variables est&n relacionadas por la ecuacién {26):
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n=ar' + blnt + ¢

siendo: "n" = tamaific de grano, T = temperatura absoluta de
calentamiento, t = tiempo de permanencia a esa temperatura y

a, by ¢ constantes del material.

§i adoptdsemas esta solucitn, el crecimiente de grano
austenitico, debido al aumento de temperatura podria ser
demasiado grande, ya que de esa ecuaciébn se deduce gque la
inflvencia de esa variable sobre n es mayor gue el tiempo, y
al terminar el «rtratamiento de temple se obtendria una
estructura grosera y, come cOnsecuencia, un acerc de bajas
caracteristicas mecénicas debido, principalmente, a que la

fragilidad aumenta con el tamafio de grano.

Para lograr un tamafio de grano aceptable y una austenizacién
total y homogénea se conviene en fijar en la practica
industrial un tiempo de austenizacidn de 30 min a 1 h por cada

25 mm de espesor de la pieza (27).

1.2. PROCESO DE DISOLUCION DE CARBUROS

Los carburos, compuestos intersticiales formados per carbone

y metales del grupe de transicidn, son auténticos compuestos
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quimicos con cardcter netamente metdlico gue presentan una
extraordinaria dureza. De acuerdo con sy constitucidn se pueden
considerar tres clases diferentes: los carburos simples que
escadn formados por un elemento metdlico combinado con el
carbono., como es el caso de la cementita, los carburos
complejas formados por el hierro y otro u ctros metalaes y los
carburos constituidos por mezclas isomorfas de un carburo

simple con el carburo de hierro.

A altas temperaturas estos carburos pueden disolverse en el
hierro y formar, al menos parcialmente, solucién sélida con la

austenita.

Aunque los aceros inoxidables martensiticos pueden tener
diferencias significativas en su composicidén, todos ellos
presentan en estadeo de recocido una matriz ferritica, en cuyo

sentc existe una fraccidn mads ¢ menos alta de caxburos.

De acuerdo con la bibliografia, los carburos gue es posible
observar en los aceros aleados con elementos carburigenos son:
MO, MC, MO, MuC y M0y donde M representa Fe, W, Mo, V y Cr

segin el carbure considerado, tabla T (28).
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Tabla I.~ Tipos y estructuras cristalinas de carburos en aceros
aleados con elementes carburigenos.

Tipo de Red cristalina
carburo

Observaciones

MyC ortorrdmbico
M;C,y hexagonal
Mp4Cy cibico centrado

en las caras

MC clibico centrado
en las caras

M,C hexagonal

M C cibico centrado

en las caras

Este &5 un carburo del tipo de la
cementita: FeyC; M puede ser Fe,
Mn, Cr con pequefias cantidades de
H, Mc, V

Resistente a la disolucifn a ele-
vadas temperaturas.

Presente en aceros con elevade
contenido de Cr y en todos los
aceros rapidos. Ex el menos resis-
tente a su diselucifn.

Presente en todos los aceros rdpi-
deos. Es un carburxo rice en W o Mo.
Puede contener moderadas cantidades
de Cr, Vv, Co.

Carburc rico en W o Mo. Aparece
después de temple. Puede disolver
una considerable cancidad de Cr.

Carburo rico &#n V. Resistente a
la disolucién.

Dejando aparte los carburos M,C y MC que pueden formarse

durante el proceso de deformacién en caliente del material, los

carburos My, ¥y M;Cy parece que so6lo se pueden formar durante

un tratamientc posterior a la solidificacién. Un estudio de

Colombier (29} sobre el carburo M,C, parece confirmar el hecho

de que la formacién de dicho carburo estd asociada a un proceso
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de segregacién en fase sélida posterior a la solidificacién.

El detalladoc conocimiento de los campos de existencia de los
carburcs en equilibrio con la matriz a temperatura ambiente,
puede suministrar importantes indicaciones sobre la naturaleza
de los carburos gue pueden ser observados en el estado de

recocido.

Numercsos auvtores han propuesto diagramas gue traducen las
condiciones de eguilibric para aleaciones ternarias del tipo

Fe-M-C donde M representa Fe, Mo, W, V y Cr.

Las figuras 5 a) b) ¢) d) representan los diagramas encontrados
por Kue (30Q), Takedo (31), Vogel v Martin {12} y Heczko (313)
para las aleaciones Fe-Mo-C, Fe-W-C, Fe-V-C y Fe-Cr-C

respectivamente.

Sin embargo la utilizacién de estos diagramas para la
determinacidén de la naturaleza de los carburcs presentes en un
acero cualguiera es muy problemética. En efecto, cuando los
aceros contienen mds de un elemento carburigeno la aplicacidn
de los diagramas de equiiibrio presenta muchas dificultades.
A. Rose y L. Rademacher (34) han establecido un diagrama que

precisa los campos de existencia de los carburos en la ferrita
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para aceros del) tipo Fe-Cr{W+Mo), teniendo en cuenta el efecto
simultdneoc de todos los elementos de aleacidn presentes. Sin
embargo, las aleaciones consideradas no contienen vanadio, que
as un elemento muy importante en razdn de su elevadeo carécter
carburfgeno ¥ que est& presente en gran nimerc de aceros. Si
la naturaleza de lo0s carburos presentes en un acero plantea
algunos problemas, la evaluacién de su composicitn quimica

presenta aun mis dificultades.

A menudo, 1los carburos formados en los aceros, no estén
constituides sélo por los elementos gue aparecen en ia
tabla II {35); durante su formacién, pueden disolver {segin su
estructura) una maycr o menor cantidad de otros elementos

presentes.

Asi el carburo M,C {aunque constituido esencialmente por Fe, W
y/o Mo) puede tener una pequefia capacidad de disolver cromo,
cobalto y vanadio. De esta manera, el carburc M, responderia

a uha férmula del tipo Fe, (Mo, W, Cr, V},,C.

De la misma manera, el Fe puede sustituir al crome en el
carburo Cry,Cg hasta una relacién de porcentajes atSmicos de los
elementos sustituyentes igual o aproximada a 0,4; el Cr,QCq

puede contener también vanadio hasta una relacién de
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Tabla IT.- Elementos formadores de los diferentes carburos.

Designacién Composicién quimica
Carburo

Fe,W,C - Fe W, C
MyC Fe,Mo,C - Fe;HoEC

Fe,(WMo),C - Fe;(WMo),C

W,C
M,C
Me,C
MC ve/v,C,
MyaCy Cry3ly - Fe, Mo,Cy
Fey, Wl
M,C, Cr,C,

porcentajes atdmicos de elementos constituyentes igual a 0,2
{35). Ademds, segin Goldschmidt, también hay posibilidad de
disolver molibdeno y wolframio en ese carburo; la celda
unitaria de Cr,;C; puede contener en su malla ocho dtomos comc
méximo de W y/o Mo. En los carburos que tienen Mo y W, se puede

formar inclusc un carbure ternario del tipo Fe, (Mo,W),C;. Por
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tanto los limites de composicién del carbure M,C, pueden variar
entre las composiciones quimicas siguientes: Cr;Cy ¥
Fe, [Mo,W},Cq en funcidn de la composicién de la aleacidn y del

tratamiento térmico aplicado al acero.

La solubilidaed en el carburo Cr,l; de ctros elementos es la

siguiente {35}:

Elemento Solubilidad (meval/cromo)
Mo 0,055
v 0,16
] probablemente la misma gque Mo
Fe 0,6

Los carburos del tipo MC, como e8 el carburo de vanadio, pueden
disolver, aungue en peguena cantidad, otros elementos de

aleacidn que estdn habituvalmente presentes en los aceros.

El establecimiento de férmulas precisas para los carburos es
por tanto dificil. Esto aumenta la posibilidad de gque estos
carburos presenten desviaciones de la estequiometria, en
particular los gque tienen estructura cibica como es el carburo

MC (36}.
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Tal como se sehalaba antericrmente, uno de 103 objetives del
tratamiento de austenizacién es conseguir la disolucién total
o parcial de carburos. El grado de disclucidn de estos carburos

es funcidén del tiempo y sobre todo de la temperatura de

austenizacién (37).

En los aceros inoxidables martensitices ensayados en este
trabajo, cuyc contenido en carbono estd comprendido entre 0,20
y 0,60 ¥, el carburo mis frecuente es el M,,C, como se observa

an la figura 6.

Temperatura (°C)
8

1000| ¥+ (CeFal,C,
+ (FeC:)JC

750
760 z+ICrFelCy ar (CrFe},Cy+ tFeCrl,Ci
_"_'ﬂ.c.":',”gflchfl’c’ , ) . i
] 1 2 3 4

~

Fig. 6.- Secclén al 13 3 de Cr del diagrama
Fe-Cr-C (18).
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$eqin Blickwede (39) en los acercs aleados con elementos
carburigenos, el carburo M;Cy es el principal responsable del
enriquecimiento de la matriz en carbone y en cromo. De la
disclucién parcial del carburo de vanadio, la austenita se
enriquece en carbono y en vanadio; por el contrario, esta misma
fase y s6lo puede enriquecerse en wolframio y molibdeno a

expensas del carburo M(C.

El c¢onocimiento de la temperatura de disolucién de los
diferentes carburos en la austenita es fundamental, ya que
permite elegir la temperatura de austenizacién mds conveniente
de acuerdo con el tratamiento térmico y la utilizacién prevista

del acero.

Aungue axisten numeroscs estudios (40-48) sobre la disoluciédn
de los carburos en tas aleaciones del tipo Fe-M-C, su
extrapolacién a un determinado tipo de aceros es muy dificil;
en efecto, la presencia en el seno de Jla matrxiz de otros
elementos de aleacitn distintos al elemento M {que caracteriza
ai carburo cuyo ambitc de estabilidad a alta temperatura se
quiere conocer) puede modificar lcs valores de los coeficientes

de actividad y de difusién del metal y del carbono (46-47-48).

A pesar de esto, existen estudios especificos no siempre
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coincidentes, sobre la disolucién de carburos para ciertos
tipos de aceros de lcs gue se puede sacar una informacidn muy
dtil para otras variedades, aungque esta extrapolacién puede
conducir a veces a resultados sclamente aproximados e incluso

erroneos.

Segin Kayser y Cohen (49}, la disolucidn total del carburo My,Cy
en los aceros répidos tiene lugar a temperaturas inferiores a
las temperaturas de austenizacién empleadas generalmente a

nivel industrial,

T. Malkiewickz (50} da temperaturas de 1373 K para la
disclucién completa de los carburos M,,C,/M;C;, y una temperatura
de 1473 K para que pueda ser cbservadc un aumento significativo

de los contenidos de wolframio y vanadio en la matriz.

Seglin Atterbury (51) los carburcs M,;U; se disuelven totalmente
entre 1123 K y 1423 K, mientras que los carburos MC no se

disuelven o se disuelven muy poco.

Kim $52) sitda la mayor parte de la disclucidén del carburo 4,
entre la temperatura de comienzo de la transformacidn
austenitica y 1253 K, aungue después del tratamiento a

temperatura de 1503 K sigue encantrando trazas de MyC, (0,7 #).



il

La disclucién efectiva de los carburos M,C y MC, segin este

autor tiene lugar a partir de 13i}l K.

Para Kupalova (53} el carburo M,C, deja de existir por encima
de 1373 K. Para temperafuras de austenizacidn superiores a
1373 K e inferiores a l553_K se disuelven 2,7 % de MC y 6,6 &
de MC. Segin este autor la disolucién del carburo M tiene
lugar de manera progresiva hasta 1513 K; per otra parte, el

carburc MC puede disolverse hasta 1553 K.

De las consideraciones anteriores resulta gque si bien existe
un orden de disolucién de los carburos seqin el cual se
disuelven primero los M,,C,, después los M, y por dltime los
MC, sus temperaturas de disoclucidn varian segin el tipo de
acero considerado. En muchos casos no es posible alcanzar la
total disolucién de los carburos iInicialmente presentes en
estado de recccido, ya que las temperaturas de disclucién total
de los carburos MC y MC se sitdan por encima de la linea de

soclidus de la aleacidn.

Ctro aspecto muy discutide es el de la composicién de los
carburos durante la austenizacidén. Algunos autores coma Gulayev
(54) y Kalner (55) afirman que la composicién quimica de los

carburos primarios del tipo MC no varia. Por el contrario
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Arkharov (56) y Borjarski (57) consideran que la composicidn
guimica de los carburos M evoluciona en funcién de la
temperatura de austenizacién, atribuyendo esta variacidn de la
composicién de los carburos a los diferentes coeficientes de
difusidn en el seno de la austenita de los elementos gue los

constituyen.

A temperaturas de austenizacién elevadas, hay coalescencia de
los carburos ML y por tanto adicién de capas a la periferia de
los carburos primarics, las cuales no tienen necesariamente la
misma composicién que el interior; si el tiempo de
~mantenimiento no es suficientemente prolongado para permitir
la homogeneizacidén del carbure, se puede llegar a tener
variacién de composicidén en el seno de un mismo carburo. En
este sentide Almond (58) observd en la periferia de los
carburos M,C zonas ricas en algin determinado elemento (W y/o

Mo) de 1 a 2 um de espesor.

En el caso del carburo de vanadio, no se observa variacién en
su  composicién guimica al aumentar la temperatura de

austenizacién (59).

El problema de la homogenaizacién de la matriz austenitica y

su evolucién hacia un estade de equilibrio es tedricamente
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dificil de resolver; en efecto, no s6lc hay gque tener en cuenta
ios coeficientes de difusién guimica de los diferentes
elementos en el seno de una austenita muy aleada, sino gue
también hay que conocer perfectamente la evolucién de los
carburos primarios, asi como las transferencias de elementos

por difusidn a través de las interfases V/carburos.

Como se vera posteriormente, en este trabaje se ha podido
comprobar la validez de la dilatometria de alta resolucién para
determinar experimentalmente las temperaturas finales de

disolucién de carburos en los aceros inoxidables ensayados.

1.3. DIAGRAMAS DE AUSTENIZACION EN CALENTAMIERTO CONTINUO

Partiendo de una microestructura inicial de ferrita y carbuxos
globultares en todos los aceros ensayados en este trabajo, para
conocer la evolucidén de los procesos de transformacién de
fases, disolucipn de carburos y homogeneizacién de la austenita
durante el calentamientc continue, se han establecido cuatre
puntos criticos caracteristicos. A, y A, representan,
respectivamente, la temperatura a la que comienza la formacidn
de la fase austenitica y la temperatura a la cual se completa
la transformacién de ferrita en austenita. El punto A,

representa la temperatura a la cual se produce la disolucién
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total de carbures en la austenita y, el A,, la temperatura

para la cual dicha austenita es homogénea.

La determinacidén experimental de estos puntos criticos se
realiza mediante andlisis dilatométricos de probetas sometidas
a c¢alentamientos continues a velocidad constante de

¢,05K.s"", que es la mds generalizada en la bibliografia para
este fin (60). Se admite asi{ que las temperaturas de estos
puntos, obtenidas para dicha velccidad, constituyen una
aproximacién experimental aceptable de las temperaturas que
delimitan el comienzo y final de la transformacidn y evolucién
de la austenita en el correspondiente diagrama de equilibrioc
Fe-Cr-C, donde el estudio de todas las transformaciones de
fases se realiza sigquiendo un proceso termodindmicamente

reversible, de evolucidén infinitamente lenta.

El conocimiento de los puntos criticos sefialados antericormente,
aungue de gran importancia para la programacitn de los
tratamientos t&rmicos, unicamente informa sobre el proceso de
austenizacién de los aceros en condicicnes préximas al
equilibria. Sin embargo, en cualquier tratamiento térmico
aplicade a un acerc entra siempre en juego un factax de gran
importancia: la variacifn de la temperatura con el tiempo, que

tiende a separarlo de las condiciones de eguilibrio.
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Cuando el acerc es sometido a un proceso de calentamiento en
condiciones distintas a las utilizadas pars la determinacidn
de los puntos criticos, las temperaturas a las gue se producen
la transformacién austenitica, disolucién de carburos vy
homogeneizacidn de la austenita, se ven afectadas en mayor o
menor medida por la velocidad de calentamiento. Por tanto, es
imprescindible evaluar el efecto que produce la aplicacidn de
diferentes parametros térmicos de calentamiento sobre los
procesos gue tienen lugar durante dicho calentamiento en

condicicnes reales, fuera del equilibric.

Los estudios de la influencia de estoa pari&metros scbre las
transformaciones ocurridas durante e}l calentamiento, dieron
como fruto la aparicién de los diagramas de transformacidén en

calentamiente continuo o diagramas de austenizacién.

Los diagramas de austenizacidén en calentamiento continuo son
representaciones semilogaritmicas tiempo-temperatura/transfor
macién {leogaritmo de tiempo-temperatura) que permiten conocer
la evolucidén de las temperaturas a las gque se producen las
transformacicones durante calentamientos efectuados a diferentes
velocldades. De esta forma, partiendo de una determinada
microestructura inicial, el diagrama de austenizacién indica

las temperaturas a las cuales se producen los procesos de
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transformacién, disclucién y homogeneizacidn, en funcién de la
velocidad real a la que se efectUa el calentamiento, desde la

temperatura ambiente hasta la fijada en el tratamiento como

temperatura final.

La importancia de los diagramas de austenizacién en
calentamiento continuo es evidente, ‘pues permite conocer el
estado de austenizacién real en el gque se encuentra el acero
a una determinada temperatura, segin sea la velocidad a la que
se realiza su proceso de calentamiento. En ellos se pone
claramente de manifiesto que la temperatura necesaria para
conseqguir una determinada estructura de austenizacién en el
acero, deberd ser tanto mads elevada cuanto mayor sea la

velocidad a la que se realiza su proceso de calentamiento.

En el estudio experimental de los aceros inoxidables
martensiticos objeto de este trabajo, analizaremos, a la vista
de sus respectivos diagramas de austenizacién, el tipo de
estructura de austenizacidn que se considera mds apropiado para
poder optimizar las propledades obtenidas por tratamiento

térmico de temple.

Dado gque las temperaturas a las gque se producen las

transformacicnes estéan estrechamente ligadas a la
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microestructura inicial y a la composicién guimica del acero,
los diagramas de austenizacién son especificos para cada tipo
de acero, de tal forma gue, el conocimiento de uno de ellos no

permite realizar extrapolaciones rigurosas a otros similares.

Es necesario destacar, finalmente, gue la realizacién de los
diagramas de austenizacidédn en calentamiento continuo de los
aceros estudiados, ha requerido analizar especificamente la
respuesta dilatométrica asociada a cada uno de los procesos gue
tienen lugar durante el calentamiento. En este sentido, es
pecfectamente conocida la anomalia dilatométrica que identifica
el desarrollc de la transformaciédn o —»y de los aceres; su
manifestacitn macrescépica es invariablemente, para todos los
tipos de aceros, una contraccién y, come consecuencia,‘la
determinacién experimental de los puntos Ay Y Ay no es
especialmente complicada en el <caso de los inoxidables
martensiticos. Sin embargo, al contrario de l¢ gque sucede con
la transformacién alotrépica a—y , los procesos de disolucién
de carburos y de homogeneizacién de la austenita, no tienen
unas respuestas dilatométricas caracteristicas que se
reproduzcan de forma invariable en todos los aceros que puedan

sufrir dichos procesos.

En primer lugar, es evidente que dichos fenémenos no implican
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la transformacién de una fase masiva con cambioc de red
cristalina, gino ﬁnicamente la disolucién de compuestos
intersticiales -carburos-, que constituye la fase soluto
minoritaria en la austenita, que forma la fase disolvente
masiva. Dicho proceso de disolucién tiene como resultado una
solucidén so6lida en la que se conserva la red FCC de la
austenita. La manifestacién dilatométrica de estos fendmenos
serd por tanto de mucha menor magnitud que para el caso de la
transfermacién de fase y, como consecuencia, la deteccidn
experimental de los puntes A, Y A, serd necesarjamente més
diffcil y exigird la utilizacién de técnicas dilatométricas de

alta resolucién.

Por otra parte, tal comgo se -sefald anteriormente, estos
procesos no tienen una respuesta dilatométrica caracteristica
que permita su inequivoca y exacta identificacidén en cualquier
tipe de acero. La manifestaciédn dilatométrica asociada a estos
procesos puede ser totalmente diferente en funcién de la
cantidad y tipo de elementos aleantes carburigenos presentes
en @l acero, de las estructuras cristalinas de los propios
carburos e, incluso, del nivel de dilatacidén gque tiene la
austenita en el intervalo de disclucidn. Por ello, tal como se
expondrd mis adelante, la determinacién experimental de los

puntos criticos Au Y Am llevada a cabo en este trabajo, ha
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exigido encontrar métodos auxiliares que permitieran confirmar
gque las anomalias dilatométricas observadas correspondian,
realmente, a los fentmenos de disolucién de carburos y de

homogeneizacién de la austenita en estos aceros.
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2. E D R ENTO. N N
2.1. TRARSFORMACIONES DE INEQUILIBRIO

Comc ya ha sido sefialado, después del procesco de austenizacién
@l acero es sometide & un enfriamiento & determinadas

velocidades con el fin de conferirle las propiedades deseadas.

Portevin fne el primero en subrayar que estas propiedades
dependen en gran medida de las condiciones en que se realice
la transformacién ¥ —a dando indicaciones muy precisas,
mediante sus ensayos de andlisis térmico, de la influencia de
la velocidad de enfriamiento sobre la posicién de los puntos
de transformacién y la naturaleza de los productos de

descomposicién de la austenita (61).

El tratamiento térmico estd definide por la velocidad de
enfriamiento gque, junto a las condiciones de austenizacién,

determinan cudles serén las propiedades finales del acero.

Las valocidades de enfriamiento, cuyo orden de magnitud puede
variar en las técnicas experimentales empledas en este trabajo
de 0,01 K.s' a 200 K.s' (es decir en la proporcién de 1 a

26.000y, condicionan nectablemente el proceso de la
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descomposicién anisotérmica de la austenita; es evidente gque
en este rango de velocidades, la naturaleza de las fases
generadas nc es la misma en el cursc de un enfriamiento lento

o de un enfriamiente muy rdpido.

Practicamente todos los elementos de aleacidn en el acero, con
raras excepciones, tieﬁen tendencia a retrasar la
descomposicién de la austenita. En el caso de las
transformaciones producidas por nucleacién y crecimiento, sobre
las qQue se incidird a continuacidén, este retraso se debe a la
necesidad de difundir no s6lo el carbono, sino todos los
elementos en solucién s6lida en la austenita ({62). EL
manganeso, nigquel y cromo son las elementos que tienen més
influencia sobre las temperaturas de formaciédn de la ferrita

y de la perlita {61).

Por otra parte, la temperatura de transformacién de la
austenita va disminuyendo a medida que aumenta la velocidad de
anfriamiento, dandc lugar a la descomposicién de la misma en
fases metaestables, cuya formacidn responde a mecanismos muy
diferentes a los de nucleacién y crecimientos que rigen en la
formacién de las fases y/0 microconstituyentes estables a

temperatura ambiente.
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2.1.1. TRANSFORMACIQNES POR NUCLEACION Y CRECIMIENTO

En la practica, los aceros se enfrian casi siempre desde la
regién austenitica hasra la temperatura ambiente, de manera que
la temperatura desciende continuamente: la velocidad de
enfriamiento es fundamental para determinar la naturaleza de

los producteos de descomposicién anisotérmica de la austenita.

En el enfriamiento continuo de los aceros inoxidables
martensiticos objeto de este estudio, pueden aparecer dos
microconstituyentes diferentes en funcién de la velocidad de

enfriamiento: la perlita y la martensita.

Cuando el enfriamiento es lento, el producto que se genera por
descomposicidn anisotérmica de la austenita es la perlita. Este
microconstituyente, formado por ferrita y carburos complejos,
se puede presentar en estos aceros bajo dos morfologias
diferentes: perlita glebular grosera, constituida por carburos
esfercidales en una matriz ferritica, que se produce para
enfriamientos extremadamente lentos, y perlita laminar, formada
por ldminas intercaladas de ferrita y carburos, para

velocidades de enfriamientc supericores a las anteriores.

La descomposicién de la austenita para formar perlita ocurre
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por nucleacién y crecimiento. En casi todos los casos la
nucleacién tiene lugar de forma heterogénea. Si la austenita
fuese homogénea -de composicidén uniforme-, la nucleacitn
ocurriria casi exclusivamente en los limites de granos. Cuando
no es homogénsa, sino gue tiene gradientes de concentracitn y
contiene particulas de carburos, la nucleacién de la perlita
puede ocurrir tanto en los limites de grano de la austenita

como en el interior de los mismos (64).

En el mecanismo de formacién de la perlita no se tiene
referencia clara de si el primer paso es la aparicién de una

pequefia zona de carburcs ¢ de ferrita.

Segin Mehl {65) el niclec activo es una pegueha particula de
carburo gue se forma en el limite de un grano de austenita y
crece hacia el interior. Seqgin se desarrclla esta pequena
particula, en longitud y grosor, capta dtomos de carbono de la
anstenita sobre cada lade de la misma; come <onsecuencia,
desciende ta concentracién de carbono de la austenita en
contactc con los carburos. Cuando la composicion de la
austenita cercana a dichos carburos alcanza un valor mis o
menos fijo, la ferrita se nuclea y se desarrolla a io largo de
la superficie de los carburos. Como la ferrita contiene muy

poco carbeno en solucidén, su desarrolle continuo esté asociado
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con una acumulacién de carbono en la intercara ferrita-
austenita. Esta acumulacion continda hasta que se nuclea una
nueva particula de carburo. El desarrcllo de esta nueva
partfcula inducird, a su vez, la formacién de una nueva zona

de ferrita.

En el caso de la perlita laminpar la temperatura a la cual se
ctransforma la austenita tiene un efecto importante sobre la
separacidn interlaminar; de esta separacién depende la dureza
de la estructura resultante: a una separacifn menar corresponde

maycr dureza.

La velocidad de formacién de la perlita es también una funcién
de la temperatura. A temperaturas justamente por debajo de la
eutectoide la velocidad de desarrollo aumenta rapidamenta con

la disminuciédn de la temperatura.

Como ya se ha mencionado, cuando el enfriamiento es muy lento,
ia estructura final es una perlita globular grosera; al
aumentar la velocidad de enfriamiento la perlita alcanza la
forma laminar y va siendo cada vez mas fina, hasta llegar a una
microestructura que es una mezcla de perlita y martensita.
Finalmente para altas velocidades de enfriamiente no se puede

formar perlita y la estructura resultante es totalmente



martensitica.

En resumen, a excepcidén de la transformacién martensitica todas
las transformaciones en estado sé&lido son consideradas
transformaciones por nucleacidn y crecimiento, caracterizadas
por el hecho de que su cinética estd subordinada al desarrollo
de gérmenes de una o varias fases nuevas, dispersas en el seno
de la fase austenitica primitiva. El desarrolic de astas
transformacicnes estd sometido a difusién y estructuralmente
dichas transformaciones ne mantienen relaciones
¢ristalogrificas privilegladas entre la fase inicial y la fase

final (66).

Como se verd a continuacidén, otrc facter gque tiene gran
influencia en ta formacidén de perlita o martensita es el tamafo

de granc austenitico.

2.1.2. TRANSFORMACION MARTENSITICA

Debide a la importancia gque tiene la transformacién
martensitica en los aceros estudiados en este trabaioc, cuyas
propiedades fisico-quimicas y mecAnicas se alcanzan @n base a
ia formacién de una microestructura martensitica obtenida por

tratamiento de temple, a continuacién se analizar&n los
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aspectos estructurales de mayor interés y los factores que

influyen més directamente sobre la misma.

La martensita es el microconstituyente por excelehcia de los
aceros templados. Tiene una estructura microscépica acicular,
formando agujas cruzadas con &ngulcs de 609 y cristaliza en el
sistema tetragonal. £s el microconstituyente m&s duro después

de la cementita (67).

La martensita es una solucién sélida sobresaturada de carbono
en la red de hierro a (68). La presencia de los &tomos de
carbono intersticiales deforma la red rcibica de la ferrita y
la transforma en una red tetragonal centrada. Esta red
tetrageonal presenta dos parametros iguales entre si y el
tercero s un poco mayor que éstos. Los pardmetros de esta red
varian linealmente con la concentracién de carbono. En 1la
figura 7 se observa gque el pardmetro "C" crece al aumentar el

contenido de carbcno mientras gque el pardmetro "a" disminuye
{69). En esta grafica se ve que para O % de carbono el wvalor
de los dos pardmetros es 0,286 nm, exactamente igqual al

pardmetro del hierro puroc.
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Fig. 7.~ Varlacién de los parAmetros a2 y ¢ de la martensita
de las aleaciones Fe-C en funcittn del contenido
an carbono. (69}

Las posiciones de los dtomeos de carbono en la red tetragonal
de la martensita son intersticiales en los centros de las
arjstas alargadas {direcciones cristalogrificas <001>) y de las
caras perpendiculares a dichas direcciones {plancs

cristalogrdficos [001)].

La transformacién martensitica fue observada por primera vez
en las aleaciones hierrc-carbon¢ dometidas a enfriamientos muy
répidos. Dicha transformacién se diferencia de 1las de
nucleacidn y crecimiento tanto desde el punto de vista de la

cinética como desde el punto estructural. La transformacién de
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la austenita en martensita es adifusjonal y los cristales de
la nueva fase crecen de manera casi instantdnea, siguiende
ciertas direcciones privilegiadas de la fase ipicial, con la
que existe una relacién de orientacién semejante a la producida

en lag maclas.

Esquemdticamente el mecanismo de plegamiento de la red de la
austenita para formar la martensita es debide a un doble
cizallamiento de la red ¢, lo gue implica Ginicamente pequefios
desplazamientos atémicos, =sin cambios relativos de les

posiciones de los &tomos.

Cada aguja o placa de martensita se produce instanténeamente
en sy tamafc y magnitud final ¥ la transformacidn continda con
la formacién de ctras nuevas sin la intervencién de mecanismos
de crecimiento. El tamafo de cada aguja de martensita dependerd
exclusivamente de impedimentos tales como hordes de grano,

inclusiones y/o precipitados.

por aceleracit6n del enfriamiento es imposible impedir la
transformacidn martensitica; al contrario de lao que ocurre en
la transformacidn de la austenita en perlita, la transformacion
martensitica comienza a la temperatura M, de manera

précticamente instanténea: la velocidad de aparicién de la



martensita es muy elevada, del orden de la velocidad de

propagacién de una onda elfstica en el metal (68).

Al llegar a la temperatura M, se forman agujas de martensita en
grupos, pero esta transformacién sdlo progresa en el curso del
enfriamiento, salvo en casos particulares de aceros con
alevados contenidos en elementos de aleacién (70). si el
enfriamientc se detiene y el acero se mantiene a una
remperatura constante, la transformacidn se interrumpe y sdlo
por un nuevo descenso de la temperatura pueden producirse
sucegivos plegamientos, reanuddndose asi{ la transformacién,
Vemos por tanto que la transformacién martenaitica es una
transformacién anisotérmica que se desarrolla en funcidén de la

temperatura alcanzada.

El porcentaje de transformacidn, es decir la fraccién de
volumen de martensita formada, es, esencialmente funcidn de la
temperatura alcanzada en el eniriamiento y este porcentale
aumenta a medida que la temperatura disminuye. Cuando desciende
la temperatura de una aleacidn susceptible de sufrir una
transformacidn martensitica, Se atraviesa por una temperatura
de equilibrio que separa las zonas de estabjilidad de dos fases
diferentes. Por debajo de esta temperatura, la energfia libre

de la aleacidn disminuye si la transformacién se realiza desde
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una fase estable, a elevadas temperaturas, a otra estable a
bajas temperaturas. Esta diferencia en la energia libre es la

fuerza impulscra fundamental de la transformacién martensitica,

Por tanto, la condicién necesaria para que se produzca la
transformacién martensitica ern el acero, es gue la energia
libre de la martensita sea inferior a la de la avstenita. Par
otra parte, como esta trangformacidn requiere vencer fuerzas
de superficie y de deformacién importantes, para gque se
produzca la miama serid necesaria una energla adicional que se
consigue a través del subenfriamiente por decajo de la
temperatura T, de la figura 8, donde 'a energia libre de la
austenita v de la mariensita son iguales., Este subenfriamiento

implica que la transformacién no comience hasta una temperatura

M, gue puede llegar a ser hasta 200 K inferior a Ty (71}.
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Flg. 8.- Energias libres de austenita (r) ¥
martensita { o" ).
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De forma general y esquemdtica, en la transformacién
martensitica, el movimiento de los &tomos se produce de tal
manexa gque el desplazamiento de un 4tome respecto a sus
vecinos, es inferior a la distancia interatémica. Las plagquetas
martensiticas como las maclas de deformacidn se obtienen por
un mecanismo de cizallamientc que implica la existencia de
relaciones especificas de orientacidn entre la parte maclada
y el resto del cristal. Sin embargo, en las maclas, el
cizallamiento y las relaciones de orientacidn son tales gue la
regién maclada tiene una estructura cristalina idéntica a la
del cristal del que procede, mientras que en las
transformaciones martensiticas, la estructura ¢cristalina de las
plagquetas transformadas es diferente de la estructura de la
fase madre. El cizallamiento en ambos casos tiene lugar con
gran rapidez y puede estar acompaftade de un ruide

caracteristico.

para entender la formacién de la martensita en los aceros hay
gue taner en cuenta la teoria propuesta por Wechsler, Lieberman
y Read (7Z), los cuales demostiraron que las caracteristicas
cristalogréficas de las transformaciones martensiticas pueden
ser completamente explicadas en términos de las tres

deformaciones badsicas ziguientea:



- Distorsién de Bain, la cual forma la red final partiendo de
la red original.

- Deformaciodn por cizallamiento, la cual mantiene la simetria
de la red (no cambia la estructura cristalinaj.

- Rotacién de la red transformada.

Existe una Iimportante diferencia entre la transformacién
martensitica de los metales purcs y ia gque tiene lugar en los
aceros enfriados rapidamente. En 103 metales puros cemo litio,
“itanic y cobalto, la mayeria de las transformaciones
martensiticas cbservadas durante s} enfriamiento se producen
en sentido contrario durante el calentamiento, generalmente con
una histéresis importante. El cizallamisnto es idéntico, pero
de sentido contrario al observade durante la transformacién
directa. De esta mansra losg cristales de la fase inicial de
alta temperatura son regenerados, a pesar de la multiplicidad
de las orientaciones de las plaquetas martensiticas formadas

durante el enfriamiento.

Por 1 contrario, la transformacién martensitica en los aceros
no es reversible. Esto se debe a que la martensita de los
aceros es una fase extremadamente inestable con una energia

libre alta en relacién a las fases mas estables, carburocs vy

ferrita, en las que se transforma durante el calentamiento por
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un mecanismo de difusidn.

Tanto las temperaturas M, y M, -comienzo y final de la
transformacidén martensitica- son funcidn del contenido en

carbono, figura 9.
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Fig. 9.- Influencia del contenido de C sobre M y M; (73).

La temperatura M, disminuye con el contenido de carbonoc y en
menor medida, con el de los otros elementos de aleacidn segin

la siguiente ecuacién (74):

M (2C) = 561l - 474 (% C) - 313 (% Mny - 17 (% Niy - 17 (% Cr}

- 21 (% Mo}
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La temperatura M, e§ a menude dificil de determinar. La

transformacién de las dltimas trazas de austenita se vuelve mas

dificil a medida gue disminuye la cantidad total de austenita

remanente.

Como se observa en la figura 10 el percentaje de austenita

retenida aumenta con el contenido de carbono.
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Fig. 10.- Austenlta retenida en el acero en
funcién del contenide en carbono (75).

La transformacién martensitica en los aceroas se ve también
afecrada por los eiementos de aleacifn: a excepcidn del cobalto
y del aluminio gue elevan la temperatura ¥, todos los

elementos de aleacién bajan dicha temperatura (76), siendo el
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manganeso, seguido del cromo los gque tienen un mayor efecto.

Un aspecto muy importante en el estudio de la martensita en los
acercs es su elevada dureza. La dureza de la martensita es el
resultado de la presencia de carbeno en el acero. A este
respecto, es significativo que la martensita de aleaciones
distintas al aceroc no es necesariamente durs, como sucede en

la Fe-Ni con altc contenide en nfquel.

La elevada dureza des la martensita en los acercs estd
relacjonada con el hecho de gue la red se éencuentra bajo un
estadc elevado de deformacién interna, debido a l!a presencia
de los dtomos de carbono en posiciones intersticiales en la red
de hierro « . Ademds, hay que tener en cuenta gue cuando la
austenitca se rtransforma en martensita se forman rmuchos
cristales pegquefios de martensita con orientaciones variadas en
cada grano de austenita. A esto hay gque afadir el hecho de que
1a formacidn de cada placa de martensita estd acompaiada pox
una deformacién de cizallamiento macroscépica gque deforma
plésticamente la matriz gque rodea a la placa. Todos estos
factores hacen gque el movimiento de las dislocaciones a través

de una estructura martensitica sea muy dificil.

En los aceros con bajo contenido de carbeno, la martensita se
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presenta en forma de ldminas paralelas a los planos (111) de

la ferrita, mientras gue en los aceros con alte contenido de

carbono, se presenta en forma de placas {inamente divididas peor

maclas. La figura 11, debida a Marder y Krauss (6B) precisa =ai

Ambito de existencia de las dos formas de martensita en funcidn

del contenido de carbono.
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Fig. 11.- Ambito de existencia de las dos formas de
martensita en funcisén del contenido en car-
bono (681,

alta dureza de la martensita se debe bésicamente al

contenido de carbono en solucién, a la propia morfologia en gue



se presenta y a la elevads densidad de dislocaciones inducidas

por la transformacidn.

La figura 12, debida a la sintesis hecha por G. Krauss (68}
sobre este tema, resume los resuyltados de un elevado nimera de
trabajos relatives a 1la medida de la dureza de aceros
martensiticos con diferenteQ contenidos en carbono. Se observa

que para contenidos de carbono superiores a 0,7 %, la dureza
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Flg. 12.~ Evolucién de la dureza de la martensita de aceros y
aleacicnes Fe-C en funcién del contenldo de carbo-
no (68).



deja de aumentar debido a que la transformacidn de la austenita
en martensita a la‘ temperatura ambiente no es completa; la
temperatura de transformacién final M, es inferior & la
temperatura ambiente. La dispersién de los valores de la dureza
correspendiente a los acergs ceon &lto contenido en carbono es

debida a condiciones experimentales diferentes.

Un estudioco comparativo de la variacién de la dureza de los
aceros en funcidn del contenido en carbono para distintos
estados estructurales {77), muestra gque los valores de dureza
del estado martensitice, gue corresponde al estado més alejado
del equilibrio, son muy supericres a los correspondientes a
otros estades estructurales respecte a un mismo contenido en
carbono., Estas influencias estén reflejadas en las curvas

indicadas en la figura 13, imputadas a Bain y Paxton (78).
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Fig. 13.- variacién de la dureza de los aceros en funcidén del
contenido en carbono y en tres estados estructurales (78).



2.2. FACTORES QUE INFLUYEN SOBRE LAS TRANSFORMACIONES EN

ERFRIAMIENTO CONTINUOQ.

Tal como se ha sefialado anteriormente, ademés de la propia
composicién guimica y de la velocidad de enfriamiento, los
pardmetros que definen el' estade de austenizacion, tienen
también una influencia decisiva sobre las transformaciones
anisotérmicas de la austenita en 1los aceros inoxidables

martensiticos.

En este sentido, el tamafo de grano austenitjco, obtenido como
consecuencia de la aplicacidén de un ciclo de calentamientc
determinado, tiene una gran influencia en relacién con la
tendencia a producir la transformacidn de la austenita segin
los mecanismos de nucleacidn y crecimiento o de clizallamiento
antes considerados, dando lugar a fases y microconstituyentes
muy diferentes gue condicionan las propiedades alcanzadas en
el material después del tratamiento térmico. Un tamano de granc
austenitico fino favorece 1a formacitn de perlita y dificulta
como consecuencia la transformacidn total de la austenita en
martensita, objetivo principal del! tratamiento térmico de los

aceros estudiados.

La explicacidén de este fendémenoc se basa en la forma heterogénea
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de nucleacidn de la perlita en los limites o bordes de grano
austeniticos. Mientras gue la velocidad de crecimiento de la
perlita es independiente del tamafic de grano de la austenita,
el nimero total de nicleos que se& forman por unidad de tiempa
-velocidad de nucleacitn- varia directamente con la superficie
disponible para su formacién. As{, en un acero de grano
austenitico grueso, la superficie de borde de granc es inferior
a la del mismo acero con grano fino y, como consecuencia, a
igualdad de condiciones de enfriamiento existir&n menos
posibilidades de formacidén de la estructura perlitica. E1
retraso gue produce el aumento del tamafio de grano austenitico
en la nucleacién de la perlita, permite consequir estructuras
toralmente martensiticas con velocidades de enfriamiento més
lentas. Los resultados experimentales obtenidos en este trabajo
confirman plepamente la importancia del tamano de grano
austenitico como factor condicionado al estado de
austenizacién. Un idea de su influencia se puede intuir
considerando que en un acerc de granc austenitico fino, de
tamafo 7 ASTM, hay cuatrec veces mds 8rea de borde de grano que

en uno de grano grueso de tamaho 3 ASTM (23).

No obstante, como ya ha sido senalado, el uso de un tamafc de
grano austenitico grueso para aumentar la templabilidad estéa

acompafiado de efectos indeseables sobre otras propiedades del
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acerpo, tales como un aumento de fragilidad. Asimismo la
necesaria elevacién de 1la temperatura de calentamiento
vinculada ai aumento del tamafoc de grano austenitico, puede
provocar con mayor facilldad agrietamientos en el material
producidos por las tensiones inherentes al chogue térmico del

tratamiento de temple.

Por otra parte, la incidencia de la temperatura de
calentamiento sobre los procesos de disocolucién de carburos que
ya ha sido referida en anteriores ocasicnes, tiene también una
especial importancia en estos aceros. Como se verd a lo largo
de los préximos capitulos, la composicién quimica de 1la
austenita depende del nivel de disolucibén de carburos durante
el calentamientc. Evidentemente, la transformacidén durante el
eniriamientc continuo de una austenita enriguecida en carbono
y elementos carburigenos serd necesariamenta muy diferente a
la de una austéenita de menor <oncentracion. El aumento de
templabilidad producidc por los elementos en solucién sélida
en la austenita har$ posible gque una austenita enriquecida se
transforme totalmente en martensita con velocidades de
enfriamiento inferiores. Sin embargo, es necesario considerar
sobre este aspecto gue la temperatura M, disminuye con la
concentracién de los citados elementos en la austenita,

aumentando las posibilidades de existencia de austenita



retenida a temperatyra ambiente.

Como veremos mds adelante, los fendmencs de precipitacién de
carburos, condicionados por el propio estado de austenizacidn
y por la velocidad de enfriamiento, actuar&n también sobre las
diferentes reacciones de descomposicién de la austenita e

incluso sobre la propia evoluc:idn de la transformacién

martensitica.

Al contrario de lo gque sucede en los aceros de baja aleacién,
en los que la temperatura ¥, es constante para cada acero e
independiente de la velocidad de enfriamiente gue produce la
transformacién dUnica de austenita en martensita, para los
aceros inoxidables martensiticos, la citada temperatura M,
disminuye con el aumento de la velocidad de enfriamiento como
consecuencia de los fenémenos de precipitacién. Dentro del
intervalo de enfriamiento en que s& produce la precipitacién
de carburos, el aumentc de la velocidad de enfriamiento
disminuird la cantidad de carburos precipitados. Dicha
precipitacién empobrece la concentracidén en solutos -carbono
y elementos carburfgenos- en la austenita, por lo que
velocidades de enfriamiento crecientes mantendrén la austenita
con mayores concentraciones de salutos y su transformacién en

martensita comenzard a temperaturas inferiores.
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A lo large de este trabajo se analizardn en profundidad los
efactos de todos estos factores sobre las transformacjiones de
inequilibrio en estade sdélidc de los aceros inoxidables
martensiticos estudiados, dedicando una especial atencién a la
influencia especifica que tienen dichos factores sobre la

propia transformacidén martensitica.

2.3, DIAGRAMAS T.T.T, DE ENFRIAMIENTO CONTINUO. ANTECEDENTES

Y CONSTRUCCION.

Los diagramas T.T.T. (tiempe-temperatura-transformacién)
surgieron como fruto de estudios realizados para la comprensi6n
de los fendmenos gque ocurren en cualquier proceso de
tratamientc térmico a que se somete un acero, ya gue, al entrar
en juego la variacién de la temperatura con el tiempo, no eran
validos los diagramas de equilibrio. Estos diagramas pueden ser
isotérmicos o de enfriamiento continueo, siendo estos Gltimos

los utilizados en este trabajo.

Debido a gque en la préctica las transformaciones alotrépicas
de los aceros tienen lugar durante un enfriamiento continuo,
este tipo de transformacicnes fuercon el ohjeto de los primeros
estudios, siendo de gran importancia los realizados por Le

Chatelier, Asmond, Charpy y Portevin en los iltimos afios del
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siglo pasado y principios de éste (79).

Como resultados de estas primeras investigaciones Osmond
constatd la disminucién de la temperatura de los puntos de
transformacién al aumentar la velocidad de enfriamiento. Por
otra parte, Le Chatelier, en 1904, sefiald la existencia de una
transformacién intermedia entre las zonas martensitica vy

perlitica.

A medida que los métodos experimentales fueron mds preciscs se
tom6 conciencia de la complejidad del fenéSmeno, debido a los
numerosos pardmetrcs puestos en iuvego y scbre todo a la
variacién simulténea de la temperatura y del tiempo. Bain vy
Davenport precisaron que era necesario disociar los parémetros
temperatura y tiempo y estudiarlos por separado para poder
establecer la base de los mecanismos que regian las
transformaciones alotrépicas de los aceros (80} (81) (82}; esto
les llevé a estudiar la transformacién de la austenita a
temperatura constante y a presentar los resultados obtenidos

mediante diagramas Tiempo-Temperatura-Transformacién.

Esta forma de proceder se revelé de gran utilidad y durante el
periodo de 1927 a 1947 aproximadamente, las curvas TTT

constituyeron la base cientifica de todes los estudies del
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tratamiento térmico de los aceres. Asl se pudo, no solamente
aislar los diferentes productos de descomposicidn de la
Austenita sino también %ustificar de forma coherente muchos
fentmenos no explicados hasta entonces (B2). Atlas de diagramas

TTT fueron publicados en diferentes paises (B3) [84) (85).

S5in embarge pronto se vid qée los diagramas isotérmicos no eran
aplicables a los tratamientos de enfriamiento continuo (86)
(87y. Para la solucién de este problema se presentaron dos
alternativas: obtencidn de los diagramas aniscotérmicos a partir
de las curvas TTT, por via tefrica, o determinacitn

experimental directa de dichos diagramas anisotérmicos.

La primera via fue iniciada por Bain (8B) que en 1932 publicé
en forma esquemitica el diagrama C.C.T. (Cooling Continuous
Transformations) de un acero cop 0,85 % de carbeono. Sin embargo
fue la hipdtesis de la aditividad de los tiempos de incubacién,
propuesta por Scheil (89%) {(90) y apiicada por Steinberg (91),
el punto de partida de numerosos trabajos, siendo desarrollados
diferentes métodos {932) {93) {%4) que permitfian en principio
pasar de las curvas isotérmicas a los diagramas anisotérmicos.
Entre los investigadores que trabajaron scobre esa hipétesis
estln: Wever y Krisement (94), Cameron (95}, Manning y Lorirg

{96}, Holloman, Jaffe y Rorton (97) {98).
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Wever y Mathieu (99) Y posteriormente Heheman y Troiano {100)
comprobaron gue las diferentes transformaciones gue tienen
lugar durante el enfriamiento son independientes. Haynes (101)
propuso férmulas vAlidas en los campos perliticas y bainiticos

para pasar del diagrama isctérmico al diagrama anisotérmico.

En cualquier caso estas férmulas sélo eran aproximadas lo gque
condujo, junto al perfeccionamiento de los métodos de estudio
de las transformaciones alotropicas, al abandonc de la via
tedrica en favor de la determinacién experimental directa de
los diagramas de transformacidn anisotérmicos. Con esta
finalidad fueron propuestos varios métodos: el método
metalografico (32) {102), el método de Jominy (103} y el método
magnético (104); sin embarge, en los dltimos afos los dos
métodos gque se han impuesto por su precisién y facilidad de
realizacién son la dilatometria y e} anflisis térmico. Estos
métodos han sido aplicados de forma sistemdtica a la
determinacidn de diagramas anisctérmicos por Wever y Rose (87)
{105) {106}, a los gue se debe la forma de presentacidn actual
de los mismos asi como un atlas {107) gue recoge las curvas
anisotérmicas de numeroscs aceras de fabricacién alemana. En
Francia un trabajec andloge fue publicado por el IRSID (85}

(1c8) (109) (110).
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En los Estados Unidos las curvas anisoté&rmicas fueron
publicadas periddicamente en la revista Metal Progress (111)

Métodos experimentales similares a los de Wever y Rose fueron
empleados en el Japdn por Inagaki y Sekiguchi (112), mientras
que Cottrell (113) en Inglaterra utilizdé un dilatémetro de
tempie rdpido. Braun (114) utilizé la dilatometria diferencial
con registro Gptico. Por otra parte, una modificacién a estos
diagramas fue introducida por Scheepens y Etienne (115), Biihler
y Schmidt {116), los cuales propusieron reemplazar la escala
de tiempos por una escala de velocidades medias de enfriamiento

entre dos temperaturas dadas.

£n este trabajo el métedo utilizado para la obtencién de los
diagramas de enfriamiento continuo ha sido la dilatometria. En
sintesis, el proceso empleadeo para la realizacién de un ensayo
dilatométrico orientado hacia la construccidén del diagrama de
enfriamiento continuo de un acero, consiste en calentar una
probeta desde la temperatura ambiente, siguiendo una ley fija
y reproductible, hasta una temperatura dada -temperatura de
austenizacién-; mantener la probeta a dicha temperatura durante
un tiempo de permanencia determinado, suficiente para consequir
la transformacién total de la estructura inicial en austenita
y una homogeneizacidn de ésta lo mds completa posible, vy

finalmente proceder al enfriamiento continuc de la probeta
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desde la temperatura de austenizacidn hasta la ambiente, con

una velocidad preestablecida y perfectamente registrable que

permita determinar:

19) Las coordenadas de los puntcs de transformacién, es decir,
la temperatura y el tiempo en que comienzan y terminan cada
una de las transformaciones alotrépicas y/o microestructu-

rales del acero producidas durante un enfriamienteo determi-

nado.

2%) La naturaleza de estas transformaciones y las

microestructuras a que dan origen.
39) La dureza medida en cada probeta ensayada,

42y Los porcentajes de los diferentes microconstituyentes gue
componen la microestructura final & temperatura ambiente,

después de un ciclo especifico de enfriamiento.

La amplitud y diversidad de los datos experimentales
anteriormente citados, ~requeridos para poder  trazar
correctamente el diagrama de enfriamiento continuo de un acero-
exige que los resultades directos del prople ensayo

dilatométrico sean contrastados, apoyados y confirmados por la
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informaci6n adicional suministrada por otros métodos
auxiliares, como el estudio metalogréfico y los ensayos de

dureza de las propias probetas de dilatometria.

El ensayo anterjormente descrito se repite para un nimero
suficiente de probetas, manteniendo constantes las condiciones

de calentamiento y variando las velocidades de enfriamiento.

Para construir los diagramas de enfriamiento continuvo se
trazan, en coordenadas semilogaritmicas las diferentes
curvas # = f(t) correspondientes a las distintas velocidades
de enfriamiente, utilizando como origen de las mismas, la
temperatura a la cual se ha realizado la austenizacién. &A
continuacidn, sobre cada velocidad de enfriamiento s
transcriben los valores de 1as temperaturas a las que se
preducen las transformaciones, obtenidos a partir de las curvas
dilatométricas experimentales; uniendo el conjunto de estos
puntos se obtiene el diagrama de transformacién en enfriamiento

continuo.

Por tanto, los diagramas experimentales Tiempo-Temperatura-
Transformacidén ~T.T.T.~ en enfriamiento continuo son
representaciones graficas en escala semilogaritmica que

permiten conocer las temperaturas a las gque comienzan y
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terminan las transformaciones astructurales, generadas como
consecuencia del proceso de descomposicidn anisotérmica de la
austenita en el curso de enfriamientes a diferentes
velocidades. A la vista de estos diagramas se dispone de una
informacidén precisa sobre la naturaleza de los
microconstituyentes formados a partir de ia austenita, para una
velocidad de enfriamiento determinada, as! como de las

temperaturas de las transformaciones alotréfpicas.

Estas informaciones aungue son muy dtiles, resultan
insuficientes en la practica. En efecto, los diagramas de
transformacién en enfriamiento continuo alcanzan mayor utilidad
préctica cuando estén complementades con los valores de dureza
en funcién de la velocidad de enfriamiento y del porcentaje de
austenita transformada en cada une de sus productos de
descompesicién. Esto es debido a que las propiedades mecdnicas
de wun acero dependen no sélo de la naturaleza de sus
constituyentes sino también de su porcentaje. En este sentido
Constant [(109) y Kunitake (117} propusiercn métodos Para
calcular el porcentaje de las microestructuras a partir de las
curvas dilatométricas basandose en la hipGtesis de que el
aumento de volumen asociado a una transformacién parcial es
proporcional a la cantidad de austenita transformada. En este

trabajo la estimacién del porcentaje de las microestructurasg
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obtenldas ha sido realizado mediante anAdlisis metalogréficos

y de imdgenes.

La informacién gque se obtiene de los diagramas T.T.T. no es,
por tanto, dnicamente de caricter cualitativo ya que, se pueden
cuantificar los porcentaijes de fases y/o microconstituyentes
presentes en ia estructura final producida por una determinada
velocidad de enfriamiento vy unas c¢ondiciones iniciales
conocidas. Estos diagramas ofrecen también la posibilidad de
estimar las variaciones que deben sufrir las velocidades de
enfriamiento para conseguir una estructura ¢ mezcla de
estructuras preestablecidas capaces de producir unas
determinadas caracteristicas en el material a nivel

macroscopico.

Como ya ha sido indicado a lo large de este trabajo, existe una
gran diversidad de faétores que, de forma mis o menos decisiva,
pueden influir en las transformaciones de fases de un acero y,
como consecuencia, en la configuracidn y marfologia de leos
frenteas y zonas gue delimitan dichas transformaciones dentro

de su correspondiente diagrama de transformacién.

Al ser el diagrama T.T.T. de erfriamiento continuo el que

representa por excelencia el estudio general de las



transformaciones anisotérmicas de fases, todos los factores que
le condicionan deberdn gquedar fijados previamente vy
constituirén una parte consustancial determinante y especifica
del propic diagrama. Por ello, la determinacién experimental
del diagrama T.T.T. exige gue las condiciones estructurales
iniciales de todas las probetas empleadas sean idénticas y que
en los cicles térmicos efectuados sobre las mismas, los
paradmetros de calentamiento -velocidad, tiempo y temperatura
de austenizacidén- permanezcan constantes, variando dnicamente
la velocidad de enfriamiento en un intervaleo tan amplic como
sea necesario para abarcar todas las posibilidades de

transformacidn del acero.

De acuerde con lo anteriormente expueste, la infermacidn
obtenida de un diagrama T.T.T. de enfriamiento continuo serd
valida s6lo para aguellos aceros gue posean igual composicién
quimica, tamafo de grano, condiciones estructurales iniciales
y gue vayan a ser sometidos a tratamientes térmicos con
idénticas condiciones de calentamiento gue el ensayado. 3Su
axtrapelacidén a otras condicicnes simjlares no serd, en
absoluto rigurosa y deberd ser tratada con las adecuadas

precauciones.

En el capituloe 5 se procederd al estudio de los diagramas
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T.T.T., partiendo en cada caso de dos temperaturas de
austeniracion diferentes en los cinco aceros inoxidables

martensiticos objeto de este trabajo.
2.4. RUSTENITA RETENIDA

En el tratamiento térmico Ae temple de un acerc, durante el
enfriamiento desde la temperatura de austenizacién hasta
temperatura ambiente, la transformacidn de la austenita puede
ser incompleta. En este caso, subsiste a temperatura ambiente
una cierta cantidad de austenita no transformada llamada
"austenita residual” o austenita retenida. Esto ccurre cuando
la temperatura M; gque define el final de la transformacién

martensitica es inferior a ia temperatura ambiente.

La cantidad de austenita no transformada depende de las
condicicnes de austenizacién: una disolucién mids completa de
los carburos, consecuencia de un aumento de la temperatura y
del tiempo de austenizacidén, se puede traduCir en un aumento
de la cantidad de austenita ne transformada a temperatura

ambiente.

Para condiciones de austenizacién dadas, la cantidad de

austenita residuel depende de las condicicnes de enfriamiento
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y de las transformaciones que se producen durante el mismo.
Cuando la velocidad de enfriamiente disminuye se favorece la
precipitacién de carburos. Este fendmeno disminuye el contenido
en carbono de la austenita, 1o gque explica la correlativa
disminucién de la cantidad de &austenita no transformada a

temperatura ambiente.

El porcentaje de austenita residual es en general muy bajo, a
excepcidn de los aceros con elevades contenidos en carbono y/o
elementos de aleacién, en los que, debido a que la temperatura
M; puede ser sensiblemente inferior a la ambiente, alcanza
valores apreciables. En este caso las caracteristicas del
acera, Y an particular ia dureza, pueden resultar
desfavorablemente afectadas, siendo necesario provocar la

posterior transformacién total o parcial de esta austenita.

La austenita resjidual se puede transformar en martensita
mediante un enfriamiento a bajas temperaturas en determinadas
condiciones o en estructuras intermedias B(F+(C) mediante

revenidos postericres al temple.

Estudies realizados sobre diversos acercs {(118) mostraron que
no es posible transformar toda la austenita residual presente

después de temple mediante un tratamiento por enfriamiento
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criogénico. Sin embargo, esta cantidad de austenita no
cransformada s minima si se alcanza una temperatura prdxima
a 173 K. La amplitud de la transformacién gque tiene lugar
durante el enfriamiento disminuye al aumentar [a velocidad de
enfriamijento. En efecto, como demostraron Kubyshkina, Cands,
Peviner y Potak (119} un temple brusco hasta 77 K puede impedir
toda transformacifén en martensita. £ste fendémeno demuestra que
a muy baia temperatura la austenita no se puede transformar en
martensita como consecuencia probablemente de la disminucién
de la agitacién térmica. Por tanto es necesario, en un
cratamiento de esre tipo, llevar a caboc el enfrjamiento

lentamente.

Existen otros fendmenos gue pueden perturbar el desarrolle de
la transformacién martensitica subcero. En efacto, si se
detiene la transformaci6n martensitica a la temperatura
ambiente {n superior a ésta), después de una transformacitn
parcial, y se continda el enfriamiento después de cierto tiempo
de mantenimiento, la transformaciédn no se reanuda a la
temperatura de interrupcitn, sinc a una temperatura inferior
a wlla. Esto se debe al proceso de estabilizacién de la
austenita residual que limita su tendencia a experimentar ia
transformacién martensitica. El grade de subenfriamiento

necesario para gue la transformacién martensitica se reanude
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traduce la importancia de la estabilizaci6n.

Este fendmenc se atribuye generalmente a una disminucién del
peder autocatalitico de la tranformacién martensitica. En
efecto, como consecuencia del cambio de velumen, la formacidn
de plaquetras de martensita produce importantes contracciones
eldsticas que son el crigen de la formacién de nuevas
plaguetas., Una relajaci6n de las contracciones debida, sin
duda, a la restauracién de la estructura suprime esta energia

impulsora.

Numerosos estudios realizades sobre el fendmena de
estabilizacidén (£68), han demostrado gue, para una temperatura
dada, la estabilizacidn es funcidn del tiempo de mantenimiento
y es tanto mAs importante cuanto mayor es el porcentaje de

martensita presente.

En la descomposicién de la austenita residual mediante
calentamienta postericr al temple, esta transfaormacién provoca
una brusca dilatacién. En este caso la probeta, previamente
templada, es sometida a ciclos té&rmicos sycesives que consisten
en calentamiento lento hasta una temperatura que aumenta para
cada ensayo, y un enfriamiento lento. La curva obtenida permite

precisar el intervalo de temperaturas en el cupal la austenita
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residual se descompone. En algunos casos ésta no se descompone
a alta remperatura, sino gque solamente se desestabiliza,
transforméndose durante el enfriamiento desde la temperatura

de revenidc hasta 2%3 K (120}.

Las condiciones en las que la austenita residual se puede
descompoper mediante un revenido a baja temperatura no son muy
diferentes de aquéllas en las gue se produce la transformacidn
directa durante un temple escalonado, pudiendo teper una idea
aproximada de estas condiciones examinando el diagrama T.T . T.

del acere.

La eleccién de uno u ctro procedimiento, de los anteriormente
expuestos, para transformar la austenita residual, dependerd

de las propiedades exigidas al acero en cada caso.

rara <conseqguir gque la dureza y las caracteristicas de
resistencia sean lo mis elevadas pesible es preferible someter
al acerc a un tratamiento de enfriamiento subcero gque provoca

ja transformacién martensitica.

Cuando lo gque interesa es conferir al acero una elevada
estabilidad dimensional, serd necesario hacer desaparecer toda

la austenita resjidual {121). Por estc hay gue provocar la
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descomposicidn por calentamiento de este constituyente mediante
un revenido, que presenta la ventaja de hacer mAs estable la

martensita, aungue supone una disminucién de la dureza.
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3. NTALE

3.1. ASPECTOS GENERALES

En e} estudio de las transformaciones estructurales llevado a
caba en eate trabajo se han empleado diferentes técnicas
experimentales; las que podriamos llamar directas: observacidn
de la microestructura (microscopfa Optica y electrénica,
andlisis de imégenes) y las indirectas, que permiten poner en
evidencia las anomalias de propiedades fisicas en funcidn
principalmente de la temperatura {dilatometria). También se han
realizado ensayos de dureza y medidas del tanto por ciento en
srea de carburos sobre la microestructura final obtenida
después de someter los aceros objeto de estudio a diferentes

tratamientos de temple.

El interés de la dilatometria como método experimental para el
estudio de las transformaciones de fases y microconstituyentes
reside, principaimente, en el hecho de que las curvas
dilatométricas son de interpretacidn relativamente fdcil y
permiten localizar con gran exactitud los puntos de comienzo
y final de las transformaciones de inequilibrio producidas por

aplicacién de ciclos anisotérmices diferentes.
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El empleo de la dilatometria para el estudio de las
transformaciones alotrbpicas se remonta a Chevenard (122}
siendo despuds utilizado, entre otros, por Werner (123,

Bastien {124}, Huet (125), Thompson y Brown {126) e Inagaki
(127},

Esta técnica experimental tiene su fundamento teérico en el
hecho de que a tode cambio de estructura cristalina est4
asociada una variacidn del volumen especifico de los &tomos que
constituyen las mallas elementales y, por tanto, una variacidn

dimensional m&s o mencs acusada a nivel macroscépico {128).

Las variaciones dimensionales gue experimenta una probeta coma
consecuencia de las transformacicnes alotr6picas y
microestructurales producidas en el senc del material durante
los proceses de calentamiento y enfriamientc en estado sdlida,
son diferentes en magnitud, e iIncluso en sentido, de las
expansiones y contracciones lineales que se producen en el
material siguiendo las leyes generales de la dilatacidn térmica
de s6lidos. Estas anomalias dimensicnales en relacién con el
comportamiento general, son las que permiten determinar
experimentalmente los puntos gue identifican y delimitan las
diferentes transformaciones que tienen lugar en una determinada

aleacién cuando es sometida a ciclos térmicos especificos y
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contrelados,

El métcdo dilatométrico aplicado al estudio especifico de las
transformaciones de fagse en los aceros se basa,
fundamentalimente, en la variacién de longitud experimentada en
la transformacidén de leos estados alotrépicos hierre o y hierro

¥ que, cuando tienen en solucién carbono se denominan

respectivamente ferrita y austenita.

A continuacién se describen brevemente en qué sistemas

cristalizan estos dos estados alotrbpicos.

£l hierrc &n estado s6lido a temperatura ambiente, hierro o ,
posee una distribucién atémica de red cidbica centrada en el
cuerpo (B.C.C.}, mientras que a alta temperatura, hierro p ,
la red es cibica centrada en las caras (F.C.C.). Las longitudes
de las aristas de estos cubos elementales, es decir los
parametros de red, varfan para el hiexxo e entre 0,285 y
0,290 nm (129%), mientras que para el hierro ¥ varian entre
0,365 y 0,370 nm. La red cristalina F.C.C. thierro V) contiene
cuatro plancs compactos con tres direcciones compactas cada
uno, ninguna ctra red es mis compacta gue ella, ya gque, aungue
su parémetro de red y per consiguiente su volumen de celdilla

unidad es mayor que la del hierre o (B.C.C.)}, posee a su vez
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cuatro &tomos por celdillia y e) hierro a s6lo dos.

Tal como se ha sefizlado anteriormente, la localizacién de los
puntos de transformacién se fundamenta en que el paso de un
estade alotrépice a otre induce una variacién de volumen
especifico atomico, que Justifica la anomalia dimensional
observada a nivel macroscépice. Del conocimiento de cada una
de las fases y microconstituyentes generados durante el
tratamiento térmico, se desprenderd gue la respuesta
dilatométrica, producida al empezar cualesguiera de las
transformaciones estudiadas, sea una dilatacién o una
contraccién macrascépica en volumen ¥y, Ccomo resultante, una
variacién en la longitud de la probeta de ensayo, la cual debe

tener una elevada relacidén longitud/didmetro,

La magnitud de esta dilatacién o centraccidn y consecuentemente
su incidencia sobre el h&bito de las curvas dilatométricas
(variacién de longitud-temperatura), es funcidn de los tipos
y cantidades de fases y/o micrcopstituyentes transformados
durante el desarrecllec del ciclo térmico completo a que es
sometido un acero de composicién quimica y estado metaldrgico

inicial especificos.

Loes puntos que caracterizan las temperaturas de principio y fin
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de cada transformacién, son determinados a partir de los picos
de la curva derivada dl/dt = f(8) © localizados sobre la curva
41 = f(gi: bien en los puntos donde la tangentea a la curva
experimental se separa de la parte lineal, segin el método
grafico propuesto por Berger (130}, o bien en los puntos donde

se produce una variacién neta de pendiente.

En la localizacién mediante dilatometria de los puntos de
vtransformacién, hay gue tener en cuenta gue este método nos
revela las temperaturas a las que se producen unas determinadas
transformaciones, pero no nos indica cudles son y en qué orden
se han producido. En este sentidc es indispensable el
conocimiento tedrico previe de las transformaciones que cabe
esperar que se produzcan durante el calentamiento y durante el
enfriamiento de un material y en qué secuencia aparecerdn, con
objeto de peder relacionar cada una de ellas con las
correspondientes anomalias dimensionales ocbservadas en cada

curva dilatométrica.

En préximos capitulos se analizard amplia y detalladamente la
aplicacién de las técnicas de dilatometria al estudio de los
acercs inoxidables martensiticos objeto de este trabajo.
Veremos que dicha técnica no s6lc es valida para estudiar las

transformaciones de fases y microconstituyentes gque sufren
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€310s aceros en estado solido al ser sometidos a ciclos
térmicos, 8ino también, lo que es muy importante, para conocer
la evolucidn de los procesos de disclucién y precipitacidn de
carburos y de homogeneizacitn de la austenita implicados

durante el tratamiento térmico de los mismos.

3.2. DESCRIPCION DE LOS EQUIPOS UTILIZADOS

3.2.1. DILATOMETRO

El estudioc experimental de las transformacicnes estructurales
llevado a cabo en este trabajo ha sido realizado con un
dilatdmetro de temple ultra-répido, dotado de sistemas da
calentamiento ¥y enfriamiento de gran versatilidad, con
posibilidad de funcionamiente automidtico mediante la
programacién de cicles térmicos en condiciones isotérmicas y
anisotérmjcas. Asimismo, este equipc dispone de asistemas
electrénicos de alta sensibilidad y precisién para la medida
y amplificacién de las variaciones de longitud -dilatacidn y
contraccién-, temperaturas y tiempos, ¥y sus sistemas de
registro permiten reproducir las curvas del ciclo térmico del
ensaye ¢ = f(t), las curvas de variacién de longitud de las
probetas en funcién de la temperatura &1 = f(g§) o del tiempo

61 = f{ty ¥y las curvas derivadas del andlisis térmico y



95

dilatacion, tanto en funcibn de la temperatura como del tiempo

dé/dt = f{g} o fity y d1/dt = f(8} o f(t) respectivamente.

El sistema de calentamients consiste eén un horno de radiacién
refrigerade por agua, formadc por dos l&mparas tubulares de
cuarzo con filamento de wolframic. Ambas lamparas, situadas
en los focos de un doble reflector eliptico de aluminio pulido,
emiten una radiacién que es focalizada directamente sobre la
probeta de ensayo, centrada en el eje focal comin del doble
reflector. Con cbjeto de minimizar los problemas de oxidacidn
o descarburaci6én producidos durante los calentamientos a altas
temperaturas, las probetas se ensayan bajo condiciones de vacio
entre 10 y 1 Pa o en atmdsferas protectoras enrarecidas con

gases inertes, generalmente helio.

Para el enfriamiento, este dilatémetro combina la accién
refrigerante del aire comprimido, que es aplicado sobre las
ldmparas del horneo para contrelar y potenciar su enfriamiento,
con la de un chorro de helio de caudal programadeo, que actda

directamente sobre toda la superticie de la probeta.

La pequefia masa de las probetas de ensayo, cilindros de 12 mm
de longitud y 2 mm de diasmetro, y los propios sistemas de

calentamiento y enfriamiento empleados, aseguran una inercia
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empleando probetas tubulares de 0,4 mm de espesor de pared,

Afiadiendo a estas caracteristicas especificas de disenc la
existencia de unos sistemas de regulacién electrénica gque
permiten programar y contrelar con precisidn la temperatura del
horno en cada instante, con este eguips se pueden ensayar
probetas sometidas a ciclos térmicos de ley lineal, con
velocidades reales de calentamiento y enfriamiento comprendidas
entre 0,01 K.s.} y 200 K.s'. Asimismo se pueden aplicar ciclos
térmicos gue combinan condiciones anisotérmicas e isotérmicas

mediante la simple programacién de los pardmetros de velocidad,

temperatura y tiempo.

Como consecuencia del sistemea de medida directa de la
temperatura de la probeta, termopar de Chromel-Alumel soldado
a la misma, la temperatura méxima de ensayo estd limitada a
16431 K. Para el limite inferior, el equipc estd preparado para
efectuar tratamientos a bajas temperaturas, gque pueden llegar
hasta 77 K para enfriamientos con nitrégeno liguide. El
amplificador de la sefal termoeléctrica dispone de compensacién

autcmética del punto frio.

La medida de la variaci6n de longitud de la probeta se efectia
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por medic de un captador inductive, gue permite traducir les
desplazamientos aplicados al nilicleo de dicha captador en una
tensisn eléctrica proporcional a la variaciédn de longitud. E}
captador est8 constituido por una bobina primaria alimentada
per la tensiédn de salida de un oscilador, y por dos bobinas
secundarias cuya tensién diferencial de salida estd determinada
per la posicién del nicleo., La amplitud de esta tensidén
alternativa inducida es exactamente proporcional a la

desviaciédn respecto al puntc medio de las bobinas.

r.a sefial alternatviva de salida de!l captador es amplificada y
posteriormente demodulada por un transformador en tensidn
continua, positiva o negativa segin la posicidn respecto al
cero, antes de llegar al vregistrader, Las variaciones

dimensionales pueden ser amplificadas de 200 a 20.000 veces.

El esquema qeneral del equipo de dilatometria empleado en este
trabajo, un ADAMEL LHCMARGY de temple ultra-rdpide LK0O2, se

representa en la figura 4.
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3.2.2., ANALIZADOR DE IMAGENES

En este trabajo, las medidas del tanto por ciento en &rea de
carburos han sido realizadas con un analizador de imdgenes. Las
técnicas del andlisis de imagen han experimentade un gran
avance en los paises desarrollados durante les Wdltimos afos,
siendo <cada vez mas frécuentes en la bibliografia sus

aplicaciones en diferentes campos de investigacién.

Hasta hace pocos afios la cuantificacién de una imagen se
realizaba por contajes de las interseccicnes que una rejilla
provoca en las distintas particulas de la muestra o el namerc
de nudos que caen dentro de ellas. La figura 15 representa una

red de este estilo.
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Cuanto mas tupida fuese la red mayor serfa la precisién de las
medidas. Estas redes se incorporan al ocular del microscopie,
o se sobreponen en una fotografis mediante una plantilla
transparente. Este método resultaba tedioso y lento, por lo
que, con el fin de aprovechar a4l mdximo la informaci6n
suministrada por la cuantificacién de una imagen, se ha
impuesto una instrumentacién m&s adecuada, como son los equipos

de An@lisis de Im&genes (132).

Los primercs pasos en este sentido fueron dados por una parte

per Lagercrantz (133} y de otra por Rcberts y Young {134).

Los instrumentos ideados por ambes en los inicios de los afios
50 estaban basados en un haz luminosc flotante que barria toda
la preparacién. La luz reflejada o transmitida se detectaba
mediante un sensor fotoeléctrico que producia una
representacién electrénica analdgica sincrédnica con el barrido
del haz. Otros civcuitos electrénicos facilitaban el procesado
de la sefal para producir wuna estimacidén del namero,
distribucién y Area de aguellas particulas definidas
claramente. Estog equipos producian y procesaban unas sefiales
eléctricas de tipo analégico, manteniendo por lo tanto las
desventajas inherentes a este tipo de sefal, particularmente

en lo que hace referencia a su inestabilidad y susceptibilidad
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a4l ruido. Estas desventajas han sido subsanadas por los

procesos de digitalizacién de la imagen junto con el desarrollo

de los grandes procesadores de alta velocidad.

El proceso de digitalizacién de la imagen, aspecto fundamental
de los analizadores automiticos, consiste en descomponer &sta
en una gran cantidad de elementos de imagen llamados pixel (por
picture alements) y atribuir a cada uno de ellos la intensidad
de luz emitida, © en otras palabras, su nivel de gris.
Normalmente los analizadores de imagen comerxrcializados trabajan

con 256 niveles de gris atribuyendo el 0 al negro y el 255 al

planco. Ea la figura 16 se da un ejemplo gréfico de la

digitalizacidn.

190 215 233 207 193

210 1 72 83i19L 197
2020 7% 171 N0 19
183 135 102232 212
2651126 134192 23
1197 250 200 1%t 2m
22¢ 202 191 731190
182 200 250 771 210

232 193 247 183227
253 242 193 252 201

IMAGEN REAL IMAGEN DIGITALIZADA

EJEMPLO DE DIGIFALIZACION DE UNA IMAGEN

Fig. 16.~ Ejemplo de dlgitalizacidén de una lmagen.
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La resclucifn gue se obtiene hoy dia es de 512 x 517 pixel para
las ciémaras de TV standard, de 1024 x 1034 con cdmparas de alta
resolpcife y de 40%8 x 40%6 en las de muy alta reselucidn,

gtilizadas en Las comunicacicnes espaciales.

Esta digitalizacidén permice transformar la imagen en wna matriz
de ordem 5312 x 312 en dande cada elementoc representa el nivel
del grisz del pixel correspondiente a la imagen. En otras
palabras, se ha creado un comjunto de més de 260.080 mimeracs
per fectamente ordenades y comprendidos entre el U fnegro} y el
235 (blanco), figura 17.

512 Ceturmnas
N,

~

——— 115 78 1 e —
_— 255 069 18— —
295 155 130 FE e e
——&k 290 210 12—
e — Bk 73 127 12 e

§13 Filaw

ST2x912 - 282546 pixet

798 nivelas du gr\s{zg:::::::n

Pig. L7.- Matriz de tracsformacidn de la imagen real en imagen
digitalizada.

Para ls menipuwlacitn de este conjunto de namercs, Jue
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constituye la imagen, el equipc dispone de un ordenador de
4 M Bytes de memoria y de gran velocidad de transferencia y de
cédlculo, ya que cualguier manipulacidn de la imagen no es mas
que un algoritmo matemdtico gue hay Que aplicar a cada uno de

los 262.414 puntos de gque consta la misma.

El ordenador del equipo utilizado tiene upna velocidad de
transferencia de 100 ns siL es linea 2 linea v de 400 ns si el
acceso es al azar, siendo la velocidad de procesamiento de 10
miilones de operaciones por segunde. La manipulacidn de la
imagen estd dirigida hacia la discriminacién selectiva, es
decir discernir entre lo que queremcs ¢ no queremos medir. En
ctras palabras, hay una cpcidn con dos alternativas: lo que en
cada caso se considera significative, que se va a llamar
blanco, v 1o gue es irrelevante gue se va a llamar negro. Por
tanto hay que llegar a una imagen en blanco v negro, que es lo

que se llame una imagen binaria.

El primer criterio de discriminacién gue existe es el
densitométrica, gue consiste en discriminar segin los niveles
de gris, figura 18, mandando una orden al computador para gue
a todo punto {pixel) o elementc de la matriz que tenga urn nivel
de gris inferior al elegido como limite discriminador inferior

lo convierta en blanco, es decir en 255, y todo aquel gue esté
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per encima, lo convierta en negro, ¢ lo gue es lo mismo en 0.

En realidad la matriz que representa la imagen binaria no esté
formada por 0 y 255 sinc por ceros y unos. La transformacién

de estos unos al 255 cuando pedimos la imagen en el monitor es

inmediata.
25%
(Blanco)
<
=
x A
<
B
w
WO
0L
{Negro)
Fig.

ig.- Ejemplo de discriminacién densitométrica segiin los

niveles de gris de las particulas gque atraviesa la
linea de barrido.

Una vez hecha la discriminacién y obtenida la imagen binaria,

la cuantificacién es flcil. Consiste en contar la cantidad de

unos gue existen, eligiendo un cierto criteric. Peor ejemplo,
si se guiere saber el tanto por ciento en area ocupada por las
particulas (gue es precisamente lo gue nos interesa para medir

los carburos) el ordenador iria repasando las filas de la

matriz e irfa sumando cada 1 gque encontrara. Al final esta suma
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la dividiria por el nimero total de elementos y se obtendria
asi la cifra deseada. Este aspecto no representa ningin

probiema ya gue pertenece al scftware del aparato,

En la mayoria de los casos es necesario hacer un gran nimero
de medidas para poder sacar alguna conclusién. Estc se debe,
sobre tedo, a gue las muéstras no son homogéneas y menos a
nivel microscépico. Por lo tanto, es necesario poder evaluar
esa cantidad de informacién de una manera rdpida y c6moda. Con
este fin los analizadores automdticos de imagen tienen también

un ordenador de pequefia capacidad que cumple esa funcion.

En este casc este pequefio ordenador es del tipo Z80A, con
64 K Byte de memoria RAM mds otras l6 K para la representacidén

grafica y alfanumérica em pantalla de monitor.

Resumiendo, una unidad de anadlisis automatico de imagen consta

de:
- Una cAmara de video equipada con un tubo apropiado en el gue
hay que destacar su buena resolucidn y su buena linealizacidn

de la escala de grises.

- Un ordenador para almacenamientc vy procesamiento de la
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imagen, caracterizado por su gran cantidad de memoria y por

su alta velocidad de procesamiento y de transferencia.

- Un ordenador capaz de procesar la evaluacién de las

resultados.

En este trabajo se ha utilizado wun analizador de imagen
IBAS 2 (Interactif Image Analysis Sistem) gque redne

satisfactoriamente las caracteristicas descritas, figura 19.

3.3. MATERIALES EMPLEADOS.

Al restringir este estudic Ynicamente al campo de los aceros
inoxidables martensiticos, cuyas familias m4s importantes
corresponden a los tipos (rld y Crld4MoV, se procedié a una
seleccién de cinco calidades representativas de las mismas.
Dicha seleccién se realiz6 eligiendo aceros gque, identificando
los tipos de 1inoxidables martensiticos objeto de esta
investigacidn, tuvieran diferencias suficientemente
significativas en su composicién quimica, comc para permitir
obtener conclusiones experimentales secuenciales sobre la
influencia de dicha composicién en el estudio de la
transformacién martensitica y lo més generalizadoras posible

en relacién con las propiedades finales de estas familias de
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aCeros.

De acuerdo con este criteric, los cinco aceros seleccionados
fueron los denominados como: X60CridMoV, X45Crld4Mov, X45Crl3,
X30Crlld y X20Crl3, gque pueden ser considerados representantes
importantes de las citadas familias de incxidables

martensiticos.

Los cinco aceros son de fabricacién nacicnal y las muestras
de ensayo proceden de chapas laminadas a los espesores
sefialados en la tabla III. El estado metalGrgiceo inicial de las
mismas, scobre el gque se han desarrollado todos los estudios
experimentales efectuados en este trabaje, corresponde al de
un recocido glcbular; su estructura inicial estéd formada por
carburos complejos globulares, tipo M,C¢, distribuidos

homogéneamente en una matriz ferritica.

Con objeto de asegurar al midximo la composicién quimica de cada
ung de los acerocs, los anadlisis se han contrastado por dos

técnicas diferentes, via himeda e instrumental.
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Tabla III.- Muestras seleccionadas

Acero Espesor muestra (mm)
XEO;;;:QOV 6,6
X45Cr14MoV _ 2?;
X45Cr13 1.2
X30Cr13 2,7
 xaocers o

v

Las compos iciones quimicas completas de los ACETOS
seleccionades, ordenadas segin tipos de aceros y porcentajes

decrecientes de carbonc, estan reflejadas en la tabla IV,

Para la realizacidén del estudio experimental de las
transformaciones se procedié a la extraccién de 100 micro-
probetas de dilatometria de «cada wuno de los aceros
seleccionados. Dichas probetas fueron preparadas en
instalaciones de corte por electroerositn y mecanizado
posterior para la obtencién de probetas de seccién cuadrada de
2 mm de lado y 12 mm de longitud, ¢ por mecanizades sucesives

en torno y microtorno hasta alcanzar probetas cilindricas de



2 mm de difmetro y 12 mm de generatriz.

Tabla IV.- Composicién quimica de los aceros seleccionados

ACERQS COMPOSICION QUIMICR (% masa)

Tipo Dencminacidn c Si Mn 2 s Cr Ni Mo v

X60Crid4MoV 0,61 0,30 0,47 0,016 0,015 14,1 0,17 0,52 0,19

X435Crl4Mov 0,46 0,46 0,44 0,018 0,003 14,3 0,16 0,51 @Q,13

Xa0-60Cr1 4oV

X45Cr13 0,45 0,32 0,44 0,030 0,016 13,0 0,38
o
S x30cri3 ¢,27 0,26 0,40 0,015 0,007 13,4 0,10
a4
& x2ocr13 0,19 6,31 0,54 0,018 0,004 13,2 0,10

Las microestructuras correspondientes al estado metalirgico
inicial del recocido globular de los cinco acercs ensayados se
representan en el estudio metalogréfico de la figura 20. Tedas
allas estan constituidas, como se sefalaba anteriormente, por
carburcs complejos repartidos uniformemente sobre una matriz

ferritica. Como dato de partida, de gran interés para este
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estudic, en cada micrografia, se ha indicado el porcentaje en

4rea de carburos presentes en la microestructura de recocidc.

Vo TR IR b T Y RSN P o
T P ,__..:!""

Acaro X60Crl4 Acero X45CrléMov
% en 4rea de carburos: 12,9 % en &rea de carburos: 10,7

> ,\."‘?‘ ’“I-\" Py
O A :
Acerp X45Crl3 13
% en &rea de carburos: 9,9 % en Area de carburos: 5,7

Acero X20Crl3
% en drea de carburos: 4,1

Fig. 20.- Microestructuras lniciales (x 800).



CAPITULO 4

4. ESTUD R NTAL DEL CALENTAMIENT

ACEROS ENSAYADQS.

4.1. TRANSFORMACIONES EN CALENTAMIENTO DE LOS ACEROS

INOXIDABLES MARTENSITICOS Crij y CrldMov.

Tal como se expuso en el capitulo primero de este trabajo, las
tres procesos fundamentales implicados en el calentamiento de

los aceros son:

- Transformacién de fases (formacidn de austenita)
- Transformacién y disolucién de carburos

-~ Homogeneizacidén de la austenita.

Para estudiar las transformaciones en calentamiento continue
es necesaric conccer la composicién guimica del acerc y su
estructura inicial. La existencia en la microestructura inicial
de Eases metaestables a temperatura ambiente y cierto tipo de
carburos condicionan dichas transformaciones. Dependiendc de
la composiciédn quimica del acerc, los tipos de carburos que
sa encuentren en la microestructura inicial podrén
transformarse en otros compuestos intersticiales con distinta
estequiometria y estructura cristalina antes de disolverse en

la austenita o, simplemente, permanecer estables hasta su



113

disolucién. A partir de contenidos de carbono superiocres al
0,3 % en los aceros inoxidables martensiticos del tipo Crll vy
algo superiores en los CrldMoV, los carburos M,,C, de estructura
F.C.C. presentes en ia microestructura inicial, se
transformardn en carburos M;C; de estructura hexagonal durante
el calentamiento. Sin embargo, para contenidos de carbono
inferiores a los sefialados, no se producird la transformacién
de los carburocs My3C, durante el calentamiento, sino su simple

disolucidn.

De la temperatura alcanzada durante el calentamientc dependerd
gue se presenten todos los fendmenos antes citados o que alquno
de ellcs no se produzca, teniendo en cuenta que siempre se
presentarin en el orden dado anteriormente, es decir: formacién
de awstenita, transformacién y disolucién de carbureos y

homogeneizacidn de dicha austenita.

Partienda, como condicién invariante inicial para los cinco
aceros ensayados, de un estado metalirgice de recocido
globular, constituideo a nivel microestructural por ferrita y
carburos del tipo M,Cg;, durante el calentamiento continuo de
estos aceros la ferrita comenzar$ a transformarse en austenita
al alcanzar la temperatura A,. Durante esta primera fase del

calentamiente, los carburos M,yC, presentes en el estado inicial



permanecen inalterables en tedos los casos; no sufrirén
transformacién aiguna y el nivel de temperatura alcanzado no
es suficientemente elevado para permitir una disolucién

significativa de estos compuestos intersticiales.

A medida gque aumenta la temperatura de calentamiento, la
transformacién alotrépica a-» ¥ ird progresando y llegard a ser
completa a la temperatura A, donde toda la ferrita se habréi
transformado ya en austenita. Las Gnicas fases en equilibrio
a esta temperatura serdn, por tanto, la austenita y los

carburos.

A temperaturas gque dependen, entre otros factores, de la
composicién gquimica del aceroc y de los propios elementos
metdlicos que constituyen los carburos M,Cq, dichos carburos
comenzarén a transformarse, en su caso, y a disclverse en la
austenita. Los elementos formadores de carburos se inccrporan
en solucién s6lida a la fase ¥ {F.C.C.) y, al ir aumentando la
temperatura de calentamiento, el proceso de disoclucién de
carburos avanzard y la austenita aumentard su concentracidn de
solutes hasta alcanzar la temperatura A. A partir de dicha
temperatura, todos los carburcs estarn ya disueltos en la

Gnica fase existente en e}l acero, la austenita.



La incorporacién de elementos que se produce en la fase y
durante el procesc de disolucidn de carbures, tiene lugar
preferentemente en las zonas de austenita gue rodean los
glébulos de carburos. Como consecuencia de ello, al final del
proceso de disclucién, temperatura A, la fase austenitica no
serd homogénea. La austenita situada en las proximidades de las
zonas que ocupaban los glfbulos de carburos ya disueltos,
tendrdn mayor concentracidén de solutos gque la austenita més

alejada de elias.

A medida que aumenta la temperatura de calentamiento, el
gradiente de concentracién de la austenita ir4 desapareciendo
por difusién de los elementos carburigencs en la propia fase.
A partir de la temperatura denominada A,, la fase austenitica
del acerc serd homogénea con una composicién guimica constante

en todos sus puntos.

Como se sefialaba también en el capitulo primero, la
determinacion experimental de los puntos criticos que delimitan
los citades procesos de transformacién en calentemiento
continuo, no ha sido una labor rutinaria y (fécil. En
particular, para los procesos de disoluci6én de carburos y
homogeneizacién de la austenita, la determinacién de sus

correspondientes puntos criticos, A, y A,, ha exigido buscar
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relaciones causa-efecto que permitieran su identificacidn y su

confirmacidén experimental.

A continuacidn se exponen las pautas experimentales seguidas
para la localizacién de los puntos criticos de calentamiento
en los  aceros inoxidaples martensiticos. Veremos que,
afortunadamente, la dilatometria de alta resolucidén permite
analizar, con suficientes garantfas experimentales, los
procesos de transformacién gue tienen lugar durante el

calentamiento continuo de estcs materiales.

4.2, LOCALIZACION DILATOMETRICA DE LOS PUNTOS DE TRANSFORMACION

EN CALENTAMIENTO CONTINUO.

4.2.1. PROCCESO DE TRANSFORMACION DE LA FASE FERRITA EN

AUSTENITA ( o + Cg———)}’+ C&

Partiendo, como se ha senfalado en repetidas ocasiones, de una
microestructura inicial de ferrita y carburos globulares del
tipo M,Cg, la zona de transformacion a -— ¥ se delimita
mediante la determinacién de los puntos A, y A,y. Las curvas de
dilatacién lineal relativa en funcidén de la temperatura
( aL/Ly = f(8)) y su derivada d (aL/Ly/dt = f(g),

representadas esquemdticamente en la figura 21, ponen de
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ALlLg
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T Acy Ac,

Fig. 21.- Esquema de la respuesta dilatométrica del proceso
de transformacidna — ¢

manifiesto la contraccidn que se experimenta en el material

durante la transformacién de la fase o (B.C.C.) en v {F.C.C.}
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por calentamiento continuo. Esta anomalia de dilatacién
asociada a la progia transformacién, convierte el andlisis
dilatométrico en uno de 1los métodos experimentales mas
sencillos y fiabies para la delimitacién de las zonas de

existencia de las fases ferritica y austenitica.

4.2.2. PROCESO DE DISOLUCION DE CARBUROS (y + Cg——> ]’i",mngén“)

En los aceros inoxidables martensiticos, el estudioc del proceso
de disglucién de carburcs complejos en la fase austenitica
durante el calentamiento continuc es de especial interés. Segin
su composiciédn quimica, en los aceros ensayados en este trabajo
existen fundamentalmente carburos complejos tipo M,y de

estructura F.C.C.

A diferencia de la transformacién a «——3 y , &l proceso de
disolucién de carburos en la austenita no tjiene una respuesta
dilatométrica dnica y caracteristica gue permita su inmediata

identificacidn.

En las curvas dilatométricas de la figura 22 se pone de
manifiesto que, en los aceros estudiados, el proceso de
disolucién de carburos va acompanado de una variacién de

longitud no lineal. Durante el calentamiento de las prcbetas
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Fig. 22.- Esquema de la respuesta dilatométrica del proceso
de disolucién de carburos.

de ensayoc, a temperaturas superiores a A,; se produce un
incremento continuo de pendiente en la curva AL/Ly; = f(#@) que
corresponde a la disolucién progresiva de los carburos en la

austenjta. El puntc de inflexidn de diche tramo representa la



temperatura A, a ia cual finaliza el proceso de disolucién.

La fiabilidad en la determinacién de los puntos A, de estos
aceros por andlisis dilatométrico, ha podido ser confirmada

mediante dos vias experimentales diferentes.

I. Presencia de carburos en las microestructuras de temple,

Efectuando tratamientos de temple desde temperaturas de
calentamiento crecientes, Se ha podido comprobar que el
porcentaje en &rea de carburos presentes en la microestructura
martensitica disminuye a medida gue aumenta la temperatura de
calentamiente. En los estudics metalogréficos de carburos
presentados en el apartado 4.6. para los cinco aceros
ansayados, se pone de maniflesto que para temperaturas de
calentamiento superiores a A, el porcentaje en 4drea de
carbures alcanza valores préximos al nivel minimo y, en

cualquier caso, muy poco significativos.
IT. Temperatura M, minima.
A medida que progresa la disoclucién de carburos durante el

calentamiento, la fase austenitica se enriquece en carbono y

en elementos carburigenos (Cr/Mo/V}; por consiguiente, la
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temperatura de comienzo de la transformacién martensitica, M,,
deber& disminuir a medida gue aumenta la temperatura de
calentamiento, alcanzédndose un valor minimo conatante de M,

para temperaturas de calentamiento superiores a A, figura 23,

AlAd

Mg 2 MSAc: Mg, (min)

Fig. 23.- Efecto de la temperatura de calentamiento sobre M.
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4.2.3. PROCESO DE HOMOGENEIZACION DE LA AUSTENITA { by, —3 Fy)

Una vez finalizada la disolucidén de carburos en la austenita,
dicha fase mantiene gradientes importantes de concentracién.
A medida gue aumenta la temperatura de calentamiento, se va
igqualando la concentraci6én en la fase austenitica por difusién
en estado sélido, alcanzdndcse su homogeneidad a una
temperatura A,. Tal como representa la figura 24, el anflisis
dilatométrico permite localizar esta temperatura en el punto
donde la gréfica 4 L/L, = f(¢) empieza a mantener el

comportamiento lineal caracterfistico de la austenita homogénea.

4.3. PUNTOS CRITICOS EXPERIMENTALES

Para la determinacién experimental de los puntos criticos de
calentamiento, probetas en estade de recocido globular, de
2 mm de espesor y 12 mm de longitud, fuercn sometidas a
ensayos dilatométricos en calentamiento a velocidad constante
de 0,05 K.s''. Dicha velocidad, como ha sido indicado
anteriormente, es la que se utiliza de forma generalizada para

la determinacién de los puntos criticos de los aceros.
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Fig. 24.- Esquema de la respuesta dilatométrica del procesoc
de homogenelzacién de la austenita. Esquema gene-
ral.

Las temperaturas de los puntos criticos gue se obtuvieron

mediante estos ensayos estén recogidas en la tabla V.



124

Tabla V.- Puntos criticos de calentamiento (v =0,05 K.s7h

Acero Temperaturas de los puntos criticos (K)
Aﬂ Ag Ace J\r.n
X60Cr1dMov 1100 1130 1391 1478
X45Cr14Mov 1135 1175 1344 1445
X45Crl3 1076 1123 1353 1438
X30Cr13 1098 1145 1313 1424
X20Cr13 1100 1180 1307 1402

A partir de estos valores podemos establecer un estudio
comparativo de las temperaturas de los puntos criticos de
aceros con el mismo contenido de cromo pero distinto contenido

de carbono.

De acuerdeo con el diagrama de equilibrio hierro-cromo-carbono,
para un 13 % de cromoc (figura 25), en los acercs X20Crl3,
X30Crll y %45Crl} se observa una disminucién de las
temperaturas de los puntos A, y A,y a medida gque aumenta el

contenido de carbono, ya gque este elemento, por su cardcter



gammigeno, amplia el campo de existencia de la austenita,

provocande como consecuencia una disminucién de dichas

cemperaturas.
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Fig. 25.- Seccién al 13 t del diagrama de equilibrio
hierro-cromo-carbono {135).
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Como se observa en la tabla V para los aceros del tipo Crl3,
las temperaturas de disolucién de carburos (A, ) obtenidas
experimentalmente, evolucionan hacia valores més altos a medida
gue aumenta el contenido de carbono, lo cual concuerda con lo

que se desprende del diagrama anterior respecto a dichos puntos

criticos.

Lo expuesto para los aceros del tipo Crll es igualmente valido
para justificar la variacién de las temperaturas de lcs puntos
criticos de los acerocs Crl{MoV (X45CrléMoV vy X60CrldMov)
respecto al contenide de carbono. En efecto, en estos aceros,
al aumentar el contenide de este Gltimo elemento se produce,
también, una disminucién de A, y A, Y una elevacién en las

temperaturxas de A..

Entre los aceros X45Crll y X4S5Cri4MoV, précticamente con el
mismo contenido de carbono pero distinto porcentaje de cromo,
se cbserva un aumento de las temperaturas de A, y A, en el
acero con mayor contenido de cromo debido al caracter alfdgenc
de este elemento -ampliacién del campe de existencia de la

ferrica-.

Finalmente, a medida que aumenta el porcentaje de carbono vy

elementos carburfgenos en los acereos, se ha podide confirmar
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un aumento de las temperaturas A, de homogeneizacidén de la
austenita. E$ c¢oherente, en este sSentido, gue mayores
percentajes de carbures produzcan un  mayoer nivel de
heterogeneidad en la austenita después de su disolucién
exigiendo, a igualdad de velocidad de calentamiento, mayores
temperaturas para homogeneizar dicha fase por difusién en
estado s6lido de los citados elementos carburigencs (C, Cr, Mo

¥ Vi

Como ya ha sido sefialado, las temperaturas de los puntos
criticos obtenidas por <calentamiento a una velocidad de
0,05 K.s”, dnicamente nos informan de la austenizaci®én de los
aceros en condiciones préximas al equilibrio. Sin embarge, para
abordar el estudio general de las transformaciones gque tienen
lugar durante el calentamiento es necesario someter el acero
a tratamientos en condiciones reales, fuera del equilibrio. Con
esta finalidad los cinco aceros estudiados fueron ensayados a
valocidades de calentamiente entre 0,05 K.s"! y 2 K.sd,
intervalo en el que se pueden considerar comprendidas las
empleadas, normalmente, en el tratamiento térmico industrial

de estos aceros.

Los valaores experimentales, obtenides mediante ensayos

dilatométricos, de las temperaturas a las gque se producen los
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procesos de transformacién de ferrita en austenita, disolucién
de carburos y homogeneizacién de dicha austenita, en el
intervalo de velocidades de calentamiento definido

anteriormente, estdn recogidos en la tabla VI.

be estos valores se deduce gque la velocidad de calentamientc
tiene una notable influencia sobre las temperaturas a las que
se producen todas las transformaciones en el calentamiento

continuo.

4.4. DIAGRAMAS EXPERIMENTALES DE AUSTENIZACION EN CALENTAMIENTO

CONTINUO.

En el estudio de locs procescs de transformacién de fases,
disolucién de carburos y homogeneizacién de la austenita gue
tienen lugar durante el calentamiento, es imprescindible
evaluar leos efectos producidos por la aplicacidén de pardmetros

térmicos diferentes sobre dichos procesos.

Parriendo de una determinada microestructura inicial del acero,
la veleocidad y la temperatura de calentamiento son los dos
parémetros que inciden mds directamente sobre la cinética de
los procescs gue se desarrollan durante el calentamiento del

material. La informacién precisa de la influencia de estos dos
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Tabla VI,- Puntos criticos de transformaciones en calentamien-
tos a diferentes veloclidades.

de Calent. --~-—--omm oo e
. ACERD ) E( 5 - A_‘l ) _Ad A Acn
0,05 1100 1130 1391 1478
6,5 1105 1145 1453 1556
KE0Cr1d4MOoY - o m e e e e e
1 1108 1150 1467 1567
2 1110 1155 1494 »1573
G, 05 1135 1175 1344 1445
Q9,5 1145 1185 1391 1489
XA S IAMOV ~ = o m o o e o e e e e
1 1152 1150 1407 1522
2 1165 1205 1440 ~1573
0,09 1076 1123 1353 1438
4,5 1083 1130 1383 1463
450013 m oo e e e e T e e e e e s
i 1086 1135 1403 1503
2 1093 1140 1433 1553
0,05 1098 1145 1313 1424
0,5 1105 1155 1360 1451
X30Crl3 —wmm s s o o T oo s —e— oo
1 1115 1165 1375 1467
2 1125 1180 1397 1505
Q,05 11040 1180 1307 1402
0,5 1105 1195 1344 1424
X20Crl 3 —o o TN T o e e s
1 1111 1205 1365 14862
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parémetros sobre las temperaturas a las que se producen las
transformacicnes durante el calentamiento se obtiene a través
de los diagramas de austenizacién en calentamiento continuo.
Dichos diagramas indican las temperaturas a las que se producen
los diferentes procesos, en funcién de la vwvelocidad de

calantamiento.

Representande en coordenadas semilogaritmicas (tiempo-
temperatura-transformacién} los valcres de la tabla VI se
obtienen los diagramas de austenizacifn en calentamiento

continuo de los cinco aceros estudiados, figuras 26 a 30.

Como se deduce de lo antericrmente expuesto, a partir de estos
diagramas podemos conocer no s6lo la temperatura a la gue tiene
lugar una determinada vransformacidén, para una velocidad de
calentamiente dada, sinc también la estructura de austenizacidn
real del acero (austenita y carburos, austenita no homogénea
o austenita homogénea) a una determinada temperatura, en

funcién de dicha velocidad de calentamientoc.
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El conocimiento a partir de los diagramas de austenizacién, de
los parametros térmicos gque deben ser aplicados durante el
calentamiento del acero para obtener una determinada estructuras
de austenizacién es fundamental en la optimizacidn de las

propiedades de dicho acerc en estado de temple.

La observacién de todos los diagramas experimentales pone de
manifiesto la considerable influencia de la velecidad de
calentamiento sobre todas las transformaciones sufridas durante
el calentamiento continuo y sobre el estado de austenizacién
del acero a cada temperatura. En todos los casos es
significativa la importante elevacién de las temperaturas de
todos los puntos criticos, especialmente del A y A, 2 medida
que aumenta la velccidad de rcalentamiento, incluso en los
intervalos de variacién relativamente peguefios ensayadcs en

este trabajo.

De la informacién obtenida de estos diagramas de austenizacién
en calentamiento continuc se desprende gue para conseguir una
misma estructura de austenizacién, velocidades de calentamiento
crecientes exigen temperaturas més elevadas. Come consecuencia,
la temperatura de calentamiento debe ser siempre un pardmetro
ineludiblemente vinculade 2 la velocidad a la gue se realiza

el propio calentamiento. No se puede considerar esta
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temperatura come un pardmetro del tratamiento, dependiente
exclusivamente de la composicidn quimica del acero, Tuyo valor
se¢ obtiene a partir de los diagramas de equilibrio
correspondientes. Tal comoe se pone de manifiesto
experimentalmente, despreciar el efecto gque tiene la velocidad
de calentamiento sobre el estado de austenizacidn. constituye
un error conceprual gque puede tener Importantes Consecuencias
sobivre los zesultados {inales del tratamiante tdrmica da astos

SCeros .

4.5. EVOLUCION DEL TAMANG DE GRANQ AUSTENITICO.

El remanc de grano austenitico aizanzade en el acero mediante

Snode oun calentamients i eoruads

ErminAdas

R R Ler valowidad, i . LA PR e
TN Mz cueds ToNS1Uerarss Come Ong G o nardimannos
! {mrt i : definiooruos oel aslnng i 2o A

sy LLERE gy ras

ef vipe de transformacion gue suirizi la austenita

anfriamier deil acern a una determ:nads velocidad

En efecto, come fue expuesto anteriormente, un tamane 3e grano
austenittico fino faverece ia formacitn de perlita y, por el

coptrario, la transformacién martensitica se verd favorecida



POr un tamafo de granc austenitico grueso.

En el préximo capitulo se estudia la influencia del aumento de
tamafic de grano sobre el desplazamiento del frente de
transformacién perlitica y sobre la velocidad critica de

transformacién total en martensita de los aceros ensayados.

Con objeto de analizar el fendmeno de crecimiento de grano
austenitico, en los aceros seleccionados se ha determinado
experimgntalmente el efecto gque produce sobre diche parametro
la temperatura alcanzada en los ciclos de calentamiento
continuo. Para ello, se han realizado numerosos ensayos
sometiendo diferentes probetas de cada acero s calentamientos

a velocidad de ¢,5 K.s°!

hasta diferentes temperaturas; después
de un tiempo de mantenimiento de 60 segundos a cada una de las
temperaturas ensayadas, las preobetas fueron templadas a una

1

velocidad de enfriamiento de 2 K.s  hasta la temperatura

ambiente.

El estudio metalogrédfico llevado a cabo para la determinacién
del tamafic de grano austeniticeo er las microestructuras de
temple, fue extremadamente complicado y laborioso en los cinco
aceros. La pasividad mostrada por los beordes de granos

austeniticos para ser debidamente atacados, hizoc necesario



ensavar npumercscs tipos de reactivos quimicos, empleande
incluse sclucicnes no referenciadas y ataques electroquimicos
en alguncs casocs. Bn jas figuras 31 a 3% se aporta, para cada
ACero, una seleccidn de micrografias de diferentes tamafics de
grano  austenitice Junto c¢on las respectivas graficas de
variacion de dicho tamafo de granc {ASTM) con la temperatura

de calentamiento.

L.as temgegraturas convencional y Sptima que aparecen an estas

gréficas se refjeren a las elegidas para el estudio de:

H

enfriamiento continuo de cada acexo, las cuales sergn definidac

y exrplicades en el priximo capitule

E! ferémeno de crecimiento de grano austenitico en esteos acerss

[

[=h-hd

rontrolade por la accién de los carburos compledos. Su

presencila constituye una barrera al mevimiento de los limic

de granc gue es capaz de dificultar o impedir el grecimientcz

del misme. La cantidad, tipo, morislegia v disutribucian da

ches carburps son factores decisivos para la efectividad de

su acsion. Carburos esfernidales de ramano fing, numeroscs v

L0a, retarfarin

et

uniformenents repartidos per la fase austeni
con maver intensidad el crecimlento de grana gque los carbyuasg

a5

grosarss, no homogéneos y con distrituciones ne uniformes.
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Como demuestran los resultades experimentales obtenidos en este
trabaje, figuras 31 a 35, la temperatura de calentamiento
desempeha un papel fundamental en 10z fendmenos de crecimiento
de grano austenitico. En este sentido, es necesario seflalar que
la importancia de la temperatura s& debe no sdlo al hecho de
ser una variable directamente vrelacionada con la energia
necesaria para producir el movimiento de limites, sino también
con los procesos de disclucidn de carburos. Como veremos en el
siguiente apartado, el porcentaje en #drea de carburos presente
en la fase austenitica disminuye considerablemente cop <l
aumento de la temperatura de calertamientn, reduciéndose Como
consecuencia la accién inkibidora Jue ejercen estos carburas
sobre el crecimientc de granc austenitico asociado a todo

aumente de dicha temperatura.

4.6. PROCESOS DE DISOLULCION DE CARBUROS.

La accidn ejercida por logs carburos en lus aceros inoxidables
martensiticos, no s6lo se extiends al control del crecimiento
de granc austenitico, ya referirds santeriormente, 5ino también
2 las propiedades finales del matarizl. De forma general, le
presencia de carburcs en }as MiCTOGHESLructuras martensivicas
mejora la resistencia al desgaste de ias piezas templadas pero,

segin su disposicidén, distribucitn v cantidad, puedea afectar



negativamente a la resistencia a la corrosién de estos
materiales. En este sentido, hay gque sefialar que 10s carburos
que permanezcan sin disolverse en la austenita a la temperatura
de calentamiento estarén presentes en la estructura final de

temple, por lo ¢ue es importante conocer su estado de

disolucitn a dicha temperatura,

Por otra parte, los fenfmenos de desdoblamiento de la
transformacién martensitica detectades &n los acerns
inoxidables tipo X20-50Crl3 y X40-60Crl4MoV estan Iintimamente
relacionados con la presencia de carburos, bien procedentes de
la precipitacién durante el enfriamiente o bien de los gque
quedaron sin disolver en el calentamiento. Este aspecto seré

tratadc con detalle en los prdximos capitulos.

Dada la composicién quimica de los aceros estudiados, los
carburcs presentes en los mismos en el estado inicial son
fundamentalimente del tipoe (Cr,Fe},C,, de estructura F.C.C. y
su porcentaje en drea, medido mediante andlisis de imagen, esta
directamente relacionade con el contenido de carbone de cada
acero. En efecto, en la tabla V11 se puede apreciar gue el

nivel de carburos disminuye con el contenido de dicho elementn.
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Tabla VII.- Nivel de carburos en el estado inicial

Acero Porcentaje en &rea de carburos (%)
X60Cr14MoV 12,9
¥45Crl4iMoV 10,7
X45Cr13 9.9
X30Cril 5,7
X20Cr13 4,1

Con objeto de estimar la evolucidén del proceso de disolucidn
de carburos en funcifn de la temperatura de calentamjiento, se
han medido, mediante andlisis de imagen, los porcentajes an
~drea de carburos presenteés en las microestructuras de temples
efectuados en las mismas condiciones referidas en el apartado
anterior para el tamafo de grano austenitico, es decir:
velacidad de calentamiento: 0,% K.s™', tiempo de mantenimiento

a las diferentes temperaturas ensayadas: 60 s y velocidad de

; 1
enfriamiento hasta temperatura ambiente: 2 K.s5 ',

. : Lo -1
Se ha elegido una velocidad de enfriamiento de 2 K.s ' por ser
la limite en las instalacicnes industriales de tratamiento en

continuo, pero esta velocidad es insuficiente para inhibir
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totalmente la precipitacién de carburos durante el temple. En
estas condiciones, las cantidades precipitadas durante el
enfriamiento modificardn las medidas reales del porcentaje en
drea de carburos no disueltos en la austenita a cada una de las
temperaturas de calentamiento ensayadas. No obstante, los
resultados obtenides permiten hacer algunas consideraciones de
interés sobre el proceso de disolucidn de carburos en estos

aceros.

Las figuras 36 a 40 representan las gr&ficas de variacidn del
porcentaje en Area de carburos en funcién de las temperaturas
de calentamiento. Junto a cada una de las grdficas de cada
acero, se aporta un estudio metalogridfico de carburcs
correspondiente a una seleccién de micrografias, donde se puede
apreciar la morfologia y distribucién de los mismos. En todos
los casos sobre las proplias gré&ficas se han representado las
respectivas temperaturas de los puntos A de cada acero. Estos
puntos tienen especial importancia en el estudio de la
disolucién de carburos ya gque delimitan el final de diche

proceso.
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En las gr&ficas de los cinco aceros, figuras 36 a 40, se puede
observar que el porcentaje en &reas de carburos es muy bajo en
las proximidades de los A, estimando justificable suponer que
los porcentajes medidos a temperaturas superiores a A,
corresponderdn a los carburos precipitados durante el

enfriamiento y no a la existencia de carburos sin disoclver a

dichas temperaturas.
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S. ESTUDIQ EXPERIMENTAL DEL ENFRIAMIENTO CONTINUO DE 1OS ACEROS
ERSATADOS .

5.1. ESTABLECIMIENTO DE LAS TEMPERATURAS DE CALENTAMIENTO.

TEMPERATURAS OPFTIMAS DE TEMPLE.

Una vez destacada la importancia que tienen los diagramas de
austenizacién en calentamiento continuc para peder conocer el
estado de austenizacidn real en el gque se encuentran estos
aceros a una determinada temperatura, segin la velocidad a la
que se realiza su calentamiento, la eleccidén de la estructura
de austenizacién mé&s apropiada para optimizar el tratamiento
de temple en funcién de las propiedades especificas exigidas
para cada aplicacién, representa una cuestién de especial

interés en este estudio.

Da forma general, las propiedades fundamentales Y
caracteristicas de estos aceros inoxidables martensiticos son:
alta dureza y elevada resistencia a la corrosidén. En este
sentido, como ya ha sido apuntado anteriormente, comprobaciones
experimentales han permitido demostrar que los carburos gque
permanecen sin disolverse en la austenita a la temperatura de
calentamiento, estardn presentes en la estructura final de

temple y, como consecuencia, se reducird la resistencia a la
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corrosidn del material. Esta propiedad queda as! directamente
ligada al estado de austenizaciém. Por otra parte, un gran
nimero de aplicaciones especificas de estos acercs requieren
que se alcance, por temple, el méximo nivel de dureza posible;
comd se verd a continuacién, la influencia de la austenizacién
es decisiva también para dicha propiedad. Por consiguiente, la
optimizacién simulténea de ambas propiedades condicionard la

eleccidn del estado de austenizacién del acero.

Con objeto de valorar experimentalmente la influencia de los
parametros de austenizacién sobre la dureza de estos aceros
después del temple, y estimando que el rango de velocidades de
calentamients v enfriamiento utilizado normalmente en el
tratamiento industrial de temple en continuo de estos aceros
estd limitado entre 0,5 y 2 K.s*, en este estudio se han
ensayado tratamientes térmicos de temple a diferentes
temperaturas, bajo la aplicacidén de dos tipos de ciclos
térmicos cuyas condiciones pueden considerarse extremas en
relacién con las empleadas en la practica industrial. Uno de
ellos corresponde al ciclo térmico m&s favorable peosible dentro
de las limitaciones operativas sefaladas para las instalaciones
de produccién industrial; la velocidad de calentamiento méas
baja, 0,5 K.sd, que permite desarrollar <con cierta

aproximacidn al equilibrio los procesos de transformacidn de
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fases, disolucidén de carburos y homogeneizacién producidos a
cada temperatura, y la velocidad de enfriamiento m&s alta,
2 K.s”', que dificulta la negativa reprecipitacién de carburos
Yy asegura la obtencién de wuna estructura totalments
martensitica en estos aceros. El otro ciclo, que representa las
condiciones précticas m@s desfavorables, comprenda un
calentamienta 2 la velocidad mis alta del rango, 2 K.s'!, que
se aleja excesivamente de las condiciones de equilibrio vy
provoca un desfase importante en el desarrcllo de los procesos
de transformacién, disolucién y homogeneizacidn antes citados
y un enfriamiento a la velocidad m&s baja, 0,5 K.s'!, que

aumenta lag posibilidades de precipitacién de carburos.

Para ambas condiciones extremas de ensayo, las durezas méximas
de temple de los cinco aceros estudiados se alcanzan a las
temperaturas de calentamiento sefaladas en la tabla VIII.
Efectivamente, como era previsible a nivel tedrico, en todos
los aceros se alcanzan durezas méximas de temple més elevadas
en el ciclo favorable, el que comprende baja velocidad de
calentamiento y alta velocidad de enfriamiento. Los resultados
experimentales de la variacién de la dureza de temple respecto
a la ttemperatura de calentamiento de Jos cinco aceros,
correspondientes a dicho ciclo favorable, estdn representadoes

en las figuras 41 a 45. En la referida tabla VIII se indican,



asimisme, las durezas m&ximas alcanzadas segiin este ciclo.

Tabla VII1I.~ Temperaturas de calentamlento correspondlentes
a8 la dureza maxima.

Acero Temperatura de Dureza
Calentamiento (K) maxima (HRC)
X60Crl4MaV 1373 &0
X45Crl4MoV 1403 59
X45Cr13 1393 60
X30Cri3 1423 57
X20Crl3 1383 49

De estos resultados se desprende gue, a efectos de dureza
méxima, las temperaturas de calentamiento sefialadas en la tabla
VI11 pueden considerarse como las temperaturas d&ptimas de

temple de los cinco aceros estudiados.
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Aunque estos resultados experimentales han permitido determinar
las temperaturas de calentamientc gque propercionan la méxima
dureza de temple en cada acero, en la pr&ctica industrial se
siguen empleando de forma muy generalizada temperaturas de
calentamiento inferiores a las Sptimas de temple senaladas en

la tabla VIII. Asf, las temperaturas midximas propuestas para
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€stos aceros en numerosas referencias, {60), (136-140), son las
recogidas en la tabla IX. Dichas temperaturas, que
denominaremos convencionales, son bastante inferiores a las

tptimas de temple determinadas experimentalmente en este

estudio.

Tabla IX.- Temperaturas convencionales y &ptimas de temple

Acero Temperatura Temperatura
convenclonal (K) Sptima (X)
X60Cr1d4MoV 1323 1373
X45Crl4Mov 1313 1403
X45Cr13 1332 1393
X30Cr13 1313 1423
X20Cr13 1303 1383

A pesar de todo ello, es importante aclarar que la necesidad
de alcanzar el maximo potencial de caracteristicas en estos
materiales por tratamiento de temple, viene condicionada por
los reguerimientos especificos de cada aplicacién y por 1la
evaluacion de los problemas y dificultades técnicas u
operativas que presenta su consecucién. En este sentido, es

necesario considerar que la realizacién de tratamientos de



temple a temperaturas mis elevadas, supone mayores riesgos de
agrietamientos de temple producidos por las tensiones internas
generadas en el material y una disminucidn de las propiedades
de duetilidad y limite eldsticc, como consecuencia del
crecimiento de granoc austenitice, ademés de implicar la posible
aparicién de austenita retenida por efecto del descenso de las

cemperaturas de transformacidn martensitica.

Con cbjeto de mantener upa aproximacién a las condiciones
pricticas generales en que se efectia el temple industrial de
estos aceros, el estudio de la descomposicidn anisotérmica de
la austenita en los cinco aceros se ha realizado bajo dos
estados de austenizacidn diferentes. Uno de ellos toma como
base de referencia las temperaturas conveéencionales y, el otro,
las temperaturas éptimas de temple determinadas
cxperimentalmente. El ¢ontraste y comparacidn de lus resultados
obtenidos para ambos estados es, sin duda, un aspecto de gran

interés en esta investigacién.

5.2. ESTABLECIMIENTO DE CONDICIONES EXPERIMENTALES INVARIANTES.

En el estudic experimental del enfriamiento continuo de los
cinco aceros inoxidables martensiticos objeto de este trabajo,

ademds de la composicidén guimica y el estade inicial se han



mantenido, como factores experimenctales inpvariantes, la
velocidad de calentamiento y el tiempo de mantenimiento a las

dos diferentes temperaturas de calentamiento ensayadas en cada

acerc.

Por consideraciones expuestas anteriormente, los calentamientos

se realizaron & una velocidad constante de (0,5 K.s'l.

£l tiempo de mantenimiento se fij6é en 60 segundos, sobre

probetas de ensayo de 2 mm de espesor y 12 mm de longitud.

Seqgiin los diagramas de austenizacién representados en las

figuras 26 a 30, los estados de austenizacién que tendrén estos

aceros a las temperaturas convencicnales y Optimas, por efecto
1

de calentamientos continuos a velocidad de 0,5 K.s ', son los

indicados en la tabla X.

Como se aobserva, en esta tabla se han incluido las temperaturas

de los puntos criticos A de cada acero correspondientes a la

velocidad de calentamiento de 0,5 K.s .
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Tabla X.- Estados de austenizaclén

A (K) . Temperatura Estado
Acero v.:0,5 K.s’ de calenta- de auste-
miento {X) nizacidén
1323 Austenita + Carburos
X60Crl4MoV 1453
1373 Austenita + Carburos
1313 hustenitca + Carburos
X45Crl4MoV 1391
1403 Austenita no homogénea
1333 Austenita + Carburos
X45Crl13 1383
1393 Austenita no homogénea
1313 Austenita + Carburos
X30Cr13 1360
1423 Austenita no homogénea
1303 Austenita + Carburos
X20Crl3 1344
1383 Austenita no homogénea

Evidentemente, cuandc la temperatura de calentamiento de un

acero es inferior a la de su respectivo A_, la estructura del
estado de austenizacidn estard formada por austenita y carburos
complejos sin disolver; por el contraric, cuando dicha

temperatura es superior a la del A, la estructura del estado
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de austenizacién serd totalmente austenitica, aunque esta fase

no haya alcanzado la homogeneidad de composicién,

5.3. PETERMINACION DILATOMETRICA DE LOS PUNTOQS DE

TRANSFORMACION EN ENFRIAMIENTO CONTINUO.

Las fases y microconstituyentes que se pueden generar por
descomposicién anisotérmica de la austenita en estos aceros
son: ferrita, perlita y martensita. A continuacién se analiza
brevemente la sistemdtica empleada para la localizacién de los
puntos correspondientes a estas transformaciones sobre las

curvas dilatométricas.

En enfriamiento continuo existen transformacicnes tales como
la ferritica (¥ —>a), en las gue la dilatacidén macroscédpica
de la probeta es tan grande que no s56lo compensa la contraccién
lineal y normal experimentada en el propio enfriamiento de la
austenita, sino que la supera, llegando a invertir el signo de
la pendiente y apareciendc asi el correspondiente minimo en la
curva dilatométrica. Progresivamente y a medida que se
desarrolla la transformacidén, la curva evoluciona pasando por
un pupto de inflexién hacia un méximo para volver
posteriormente a contraer. Este punto, que indica el final de

la transformacién ferrlitica y el comienzo en su casoc de la
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perlitica, es el punto A, comc se observa en la figura 46.
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Fig. 46.- Situacién de los puntos principio y final de
transformacién ferritica y perlitica, sobre la
curva dilatométrica de enfriamiento.

En las probetas enfriadas lentamente en las que su estructura
final es de ferrita+perlita, la localizacién del punto final

de transformacitn perlitica es mis dificil! de determinar por
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métodos dilatométricos, ya gque el tramo de curva que la define

no presenta una conducta general de variacién caracteristica.

Con objeto de salvar las dificultades que existen para
determinar con exactitud el puntc final de la transformacién
perlitica por medio de las curvas de variacién de
longitud-temperatura, el estudio dilatométrico se complementa

con un método metalogr&fico cuya fiabilidad experimental es

Optima (141).

Este método consiste en enfriar lentamente y a velocidad
determinada una probeta del acero ensayadc hasta alcanzar una
temperatura preestablecida en la gue se supone transformada
totalmente la austenita en ferrita+perlita. Una vez alcanzada
dicha temperatura, se interrumpe el enfriamiento normal

programado en la probeta para templarla rapidamente.

5i la temperatura de interrupcidn preestablecida para el ensayo
es igual o menor gque la temperatura real de transformacidn
total de la austenita para esa velocidad de enfriamiento, el
an&lisis microscopico efectuado sobre la probeta revelard una
microestructura formada totalmente por ferrita y perlita. A
continuacién van repitiéndose ensayos comc el anteriox, con

idéntica velocidad de enfriamiento perc aumentando la



temperatura de interrupcién, hasta obtener después del temple
una microestructura de ferritatperlita con la presencia de
algunos nlicleos aislados de martensita. La presencia de esta
fage indicard, logicamente, gue durante el enfriamiento de la
probeta hasta dicha temperatuera de interrupcidn, la austenita
no se habila transformado totalmente en ferrita+perlita y qgue
la cantidad de austenita sin transformar a la temperatura de

interrupcidn, se ha transformadc en martensita.

L.La temperatura correspondiente al final de la transformacidn
perlitica para una velocidad de enfriamiento determinada, seré
la mas alta posible desde la que, interrumpido el enfriamiento
normal de la probeta y templada répidamente, se obtenga una

microestructura final totalmente ferritico-perlitica.

La magnitud de las respuestas dilatométricas correspondientes
a cada transformacién, depende en gran medida del grade de
deformacién macroscépica en el que se encuentra la probeta de
ensayo en el momento de producirse dichas transformacicnes v,
en definitiva, del porcentaje de fases y/o microconstituyentes
y nGmerc de ellos gue se fogmaron con antericridad a uno
determinado. Por tanto, no es posible establecer a este
respecto una ley general, ni afirmar gque Jla dilatacidn

experimentada en el CUrso de la formacidn de un
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microcorstituyente o fase especifica es de mayor magnitud que
atra, puesta gue dependerd de los niveles de contraccién
alcanzados en el enfriamiento y de si antes se habfan producida
0 no otros tipos de transformaciones gque, al generar las
correspondientes dilataciones absolutas +) relativas,
producirian las consiguientes interferencias y modificaciones
en las dilataciones especificas originadas por la formacién de

nuevos microconstituyentes.

lL.a transformacién ferritica no es la dnica capaz de producir
una inversién de pendiente en la curva dilatométrica, sino gue
también puede ser originada por la transformacién martensicica,
gue es, sin duda, la que mas espectacularmente se revela por

métodos dilatométricos.

Existen dos causas fundamentales que pueden explicar este
hecha. Una es el propio sistema en gue cristaliza 1la
martensita, y otra ]la baja temperatura a que se produce esta
transformacién. Como ya se ha senalado en este trabajo, la
martensita es una fase metaestable formada por saturacién de
carbonc en el hierrc » ; cristaliza en el sistema tetragonal
que es un cdbico centrado en el cuerpo distorsionado en una de
sus tres longitudes por la presencia de Atomos de carbono en

posiciones intersticiales de la red.
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Segin esto, parece evidente gque la dilatacién macroscépica
producida durante la transformacién de austenita en martensita
s€a mayor que la correspondiente a la formacion de ferrica
{hierxo a B.C.C.), ya que en aguélla, la austenita (F.C.C.)
se ha transformado en un constituyente que tiene un efecto
adicional de dilatacién producidc por la propia tetragonalidad
de su red. Por otra parte, al ser la martensita un
microconstituyente formado a bajas temperaturas, 21 nivel de
contraccidén experimentado por la austenita durante el
enfriamiento rédpido hasta M, debe haber sido grande y, en estas
condiciones, la transformacién martensitica, origen de
importantes dilataciones, puede producir variaciones relativas
mas bruscas sobre la curva dilatemétrica gque si dicha
transformacién se hublera producidc a temperaturas superiores,
donde el nivel de contraccidén alcanzado por enfriamiento de la

austenita habria sido menor.

La figura 47.a) representa la curve dilatométrica de una
probeta gue, sometida a temple, alcanza una microestructura
totalmente martensitica. En algunas ocasiones el radioc de
curvatura del minimo de la curva es tan peguefio que llega a

adoptar una forma sensiblemente angular, figura 47.b).
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Fig. 47.- Situaclén de los puntos principio y final de
transformacién martensitica schre la curva
dilatométrica.

Dada la gran similitud gue tienen los efectos dilarométricos
producidos por las transformaciones de la austenita en sus
diferentes productos de descompesicibén, se puede plantear la

pregunta de c<éme distinguir en ellos la formacidn de unos u



otLros microconstituyentes, es decir, cédmo saber si para una
determinada velocidad de enfriamiento, la curva dilatométrica

de la probeta indica la transformacidn ferritica, perlitica o

martensitica,.

La respuesta seria obvia si existieran unos intervalos fijos
de temperatura que delimitaran las posibilidades de formacién
de cada una de las fases o microconstituyentes pero, el hecho
real es gue esta delimitacién no existe y gque los intervalos
de temperatura en los gue se pueden producir las
transformaciones son tan amplios gue pueden llegar a solaparse
entre sf. Este es uno de los motives fundamentales gue hacen
del anédlisis metalogridfico un métode complementarioc de apoyo,
necesariamente unido al método dilatcmétrico en el estudio e

identificaci6n de transformaciones de inequilibrio.

Mediante el estudio metalogréfico de toda probeta ensayada a
una determinada velocidad de enfriamiento, podremos conccer las
fases y microconstituyentes presentes en su microestructura
final y, por consiguiente, el ndmers de transformaciones

sufridas por la austenita.

Todas estas transformaciones se ven reflejadas por las

correspondientes variaciones de pendiente gue, de forma mis o
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menos acentuada, se producen en la curva dilatométrica
registrada en cada ensayo. La secuencia en que tiene lugar la
formacién de los microconstituyentes transformadeos de la
austenita es tedricamente conocida y esto permite asociar cada
variacién de pendiente detectada en la curva dilatométrica a

su correspondiente transformacién.

Aunque, como ya hemos sefialado, los intervalos de temperatura
posibles en gue se producen las formaciones de fases v
microcenstituyentes son tan amplios, gue se pueden solapar
entre s5i, el orden en gue ¢éstos aparecen durante la
rransformaciGn total de la austenita por enfriamiento continuo
estd perfectamente establecide. Por tantc, si en la estructura
final de una probeta observada al microscopio estan presentes
los tres productes en gue se puede descomponer, por
enfriamiento continuo, la austenita de estos aceros, &stos se
habran formade necesariamente segin el siguiente orden:
ferrita-perlita-martensita, Si <Jdnicamente aparecen dos de
ellos, se mantendrd el mismo corden de formacién sefalado, sin
m&s qgue eliminar el gue no estuviera presente en la

microestructura final.

L,as pautas generales expuestas en este apartado para la

determinacién de los puntos de transformacifn anisotérmica de



la austenita, han permitidoc profundizar en el conocimiento de
tas transformaciones de inequilibrio que se producen en estos
aceros y obtener sus correspondientes diagramas experimentales

T.T.T. de enfriamiento continuo.

5.4. DIAGRAMAS EXPERIMENTALES T.T.T. DE ENFRIAMIENTO CONTINUOQ.

Los diagramas T.T.T. de enfriamiento continue permiten
conocer la evolucidn de las transformaciones estructurales
producidas en un acero en el curso de enfriamientos a

diferentes velocidades,

La construccidén de los diagramas experimentales T.T.T. de cada
acero exige gue todos los factores gue influyen sobre la
transformacién anisotérmica de la austenita permanezcan
constantes, a excepcién, légicamente, de la velocidad de
enfriamiento, cuye intervalc de variacién debe permitir la
formacién de todas las posibles fases y/c microconstituyentes
generados por descomposicién anisotérmica de la austenita. Para
ello, probetas con idéntica composicién quimica y & partir del
mismo estado inicial, han sido sometidas a cicles térmicos en
105 que los pardmetros de calentamiente (velocidad, temperatura
y tiempo) se han mantenido invariables, realizando el

enfriamiento a distintas velocidades.



En las figuras 48 & 57 se representan los diagramas
experimentales T.T.T. de enfriamiento continuo de los cinco
aceros inoxidables martensiticos estudiados. Las condiciones
invariantes preaestablecidas para su determinacién se resumen

en la parte superior de cada uno de ellos.

Los parémetros empleados tradicionalmente para caracterizar los
diagramas T.T.T. de enfriamiento continuo han sido las
velocidades criticas de enfriamiento, gue se definen como las
velocidades Iimite para obtener una determinada transformacién.

Las empleadas en este trabajo han sido las siguientes:

Velocidad critica de temple martensitico: es la velocidad
de enfriamientc minima para obtener una estructura

totalmente martensitica.

Velocidad critica de transformacidn total en perlita: es la
velocidad de enfriamiento mdxima para obtener una estructura

constituida Gnicamente por perlita.
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Sin embargo el empleo de las velocidades criticas no permite
establecer comparaciones reales entre diagramas, ya gue la
curva de velocidad de enfriamientc ser& distinta para cada
temperatura de austenizacién. Por esta razdn Se ha introducido
el concepto de indices K, que caracterizan con mids rigor las
transformaciones de la austenita, facilitando el empleo y
aplicacidn préctica de los diagramas T.T.T. de enfriamiento

continuo.

£l indice K se define como el tiempo necesario para que,
durante un determinado proceso de enfriamiento, la temperatura
de la probeta ensayada pase de 1073 a 773 X. Generalmente, para
los diferentes indices K de enfriamiento critico se emplea la
notacidén Atgs, poOr corresponder al tiempo de enfriamiento
entre las dos temperaturas indicadas anteriormente, expresadas

en grados centigrados, (800 a 500%°C).

Los indices K de enfriamiento c¢ritico mas representativos en

ios diagramas T.T.T. de estos aceros son:

- Indice K, de enfriamiento critico para la transformacidn
completa en martensita. Es el mayor tiempe de enfriamiento
posible entre 1073 y 773 K para que se preduzca la

transformacién completa de la fase austenitica en martensita
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[microestructura final totalmente martensitica).

El valor de A t,, para este Indice, coincidira, en los
diagramas de los acercs ensayados, con e)l del findice de
enfriamientc critico para el comienzo de la transformacién
perlitica, pues éste es e; microconstituyente gue apareceria
inmediatamente después de la martensita para 4ty superiores

a agquél.

- Indice K, de enfriamiento critico para la transformacién
completa en periita. Es el menor tiempo de enfriamiento
necesaric entre 800 y 500°C ( aty,) para que se produzca la
transformacién total de la austenita en perlita

(microestructura final perlitica}.

Aungue estos son los indices que definen mejor las
caracteristicas especificas de los diagramas T.T.T. de los
aceros estudiados, de forma andlega se podrian emplear tantos
otros comc fuera necesario para definir, no sdlo el comienzo
y final de una transfcrmacidn, sino los porcentajes de una
determinada fase y/o microcenstituyente en la microestructura

final.

Con objeto de esquematizar los resultades obtenidos de los
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diagramas T.T.T. de enfriamientoc continuo de los aceros
estudiados, la tabla XI recoge los indices K y velocidades

criticas de transformacién completa en martensita y en perlita.

Tabla XI.- Parametros criticos de enfriamiento

Temp. de Ca- ¥ veloc. critica K, Veloc. critica
Acerc lentamiento (A4t} de martensita (atg,,) de perlita
(K) (s) (Kos ) (s} (K.s)
1323 12006 0,25 7500 0,04
X60Criqmov
1373 1500 0,20 >30000 <g,01
1313 400 G,75 2000 0,15
X45Cr14MoV
1403 750 G,40 65000 0,05
1333 600 G,s50 4200 0,07
X45Cr13
1393 7506 0,40 15000 0,02
1313 860 0,35 7500 0,04
*30Cr13
1423 2000 0,15 30000 0,01
1303 1560 0,20 15000 0,02
X20Cri3
1383 3000 0,10 >30000 <0,01

Los resultados experimentales obtenidos en este trabajo para

los pardmetros criticos de enfriamiento, tabla XI, demuestran
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que, en los cinco aceros ensayados, la austenita se transforma
totalmente en martensita, incluso para velocidades de
enfriamiento muy bajas. Evidentemente, estos acercs inoxidables
martensitices, denominados de autotemple, se caracterizan por
su alta templabilidad si bien, el significado de esta propiedad
y su relacién con la veleocidad critica de transformacién total
eh martensita, son cuestiones que deben ser tratadas con el
necesari¢ rigor conceptual para poder interpretar de forma

coherente los resultadcs experimentales.

A excepci6n del cobalto, todos los elementos de aleacién
aumentan en mayor o menor grado la templabilidad de los aceros;
esto implica gue las velocidades criticas de transformacién
tgtal en martensita disminuyen. Sin embargo, @s importante
precisar a este respecto gue la templabilidad del acerc se
refiere implicitamente a la de su fase austenitica; sélo en
tanto en cuanto la austenita sea capaz de aumentar su
concentracién de elementos aleantes en solucidén sélida, se

producird un aumento de templabilidad en el acero.

En los aceros hipceutectoides de baja aleacién éste es un hecho
general; durante la austenizacién de los mismos, los elementos
aleantes se incorporan en solucidn sdlida al hierro ¥ y esta

fase -la austenita- tendrd la misma composici6én quimica que el
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propio aceroc del que procede. En estos aceros se podra predecir
que, a igualdad de tamaho de grano austenitico, la
templabilidad de diferentes aceros aumaentars con el contenido
de elementos aleantes. Sin embarge, esta afirmacidn no es
rigurosameénte cierta cuande en el calentamiente del acero,
ademds de la fase austenitica, existen otras fases que, por su
propia constitucién, obligarén a gque la composicién guimica

general del acero sea diferente a la de su fase austenitica.

En los aceros inroxidables martensfiticos, las fases gue
coexisten con la austenita en el »stado de austenizacidn son
los carburos complejos. Estos carburos estdn formados por
carbono y diferentes elementes aleantes carburigenos y, como
consecuencia, en funcién de la cantidad y naturaleza de
carburos que haya a la temperatura de calentamiento, la
austenita de un mismo acero podrd tener diferente composicidn.
A mayor cantidad de carburcs, mas se alejard la composicién de
la austenita de la general del acero del gue procede. En
definjtiva, la velocidad critica de transformacién tctal de la
austenita en martensita dependerd de su propia composicidn a
la temperatura de calentamiento y no de la composicién guimica

del acero a temperatura ambiente.
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Por otra parte, aun estando todos los carburos disueltos en la
austenita a la temperatura de calentamiento, la propia
hetercgeneidad de composicién creada en dicha fase durante el
proceso de discolucién, harfa imposible hacer predicciones
validas sobre las velocidades criticas en base a la composicién
general de estos acercs, pues cada zona de austenita tendria,
en funcidn de su composicién, una velocidad critica diferente.
Segin su definicién, la velocidad critica de transformacién
martensitica sbtenida experimentalmente corresponderia a la de
las zonas de austenita més empobrecidas en carbono y elementos
carburigencs, no a la de una austenita homogénea de igual
composicién que el acero. Unicamente en estas condiciones,
austenita homogénea, seria posible establecer relacicones entre
la composicién quimica general de estos acercs y sus pardmetros

criticos de enfriamiento.

Todas estas consideraciones explican por qué, desde los estados
de austenizacién elegidos para los aceros estudiados, se
obtienen resultados experimentales de pardmetros criticos que
no son comparables entre si y que no guardan la misma relacién

con la composicién gquimica que los aceros de baja aleacién.



5.5. EFECTO DEL TAHAﬂO DE GRANO AUSTENITICO SOBRE LOS

PARAMETROS CRITICOS DE ENFRIAMIENTO.

En la tabla XII se recogen los valores del tamafo de grano
austenitico de cada acerc a sus correspondientes temperaturas

convencionales y Sptimas.

Tabla XII.- Tamafios de grano austenitico a las temperaturas
convencional y Sptima.

Tamafioc de grano austenitico ASTM

Acero _
T#® Convencicnal T4 Optima
A60CT ldMov 9/10 8/9
X45Crl4Mov 11 g
X45Cr13 10 879
X30Cri3 8/9 5/6
X20Cr13 10 8

Estos resultades ponen de manifiesto gue la elevacién de
temperaturas de calentamiento propuesta en este trabajo para
optimizar la dureza de los aceros estudiados, produce un

crecimiento de granc austenitico moderado. Es importante
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resaltar la aficaz accién inhibidora producida por los carburos
sobre diche crecimiento. En general, cuanto mayor sea el
contenido de carburos en el acero durante su proceso de
calentamiento, menor serd el crecimiento de grano austenitico
asociado al aumento de temperatura. Hay que tener en cuenta,
ademas, la posiciébn re%ativa de las temperaturas de
calentamiento respecto a los intervalos en los que se producen
los fentGmenos de disolucién de carburos en cada acero, cuyo

lfmite superior corresponde al punto critico A_.

Como se desprende de la tabla XIl, todos los aceros ensayados
en este trabajoc mantienen tamanos de grano finos ( 2 6 ASTM)
a las temperaturas 4ptimas propuestas. En los tres aceros de
mayor centenido de carbono, la accién de los carburos permite
inhibir eficazmente el crecimiento de grano austenitico,
manteniéndolos a niveles muy finos { > B ASTM}, incluso en el
caso del X45Crl4MoV y del X45Crl3 cuyas temperaturas oOptimas

superan ligeramente a las de sus correspondientes A_.

En los dos aceros de menor contenido de carbono, X30Cri13 y
X20Crl13, el crecimiento de granc entre la temperatura de
calentamiento convencicnal y la 6ptima es m&s acusado. En
efecta, en dichos ageros 1a acciédn inhibidora de los carburos

es menos eficaz, ya gue sus temperaturas dptimas, especialmente
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en el caso del acera X30Crl13, son significativamente superiocres

a las de sus respectivas temperaturas de disolucic¢n total A_.

Como ya na sido senalado en este trabaj)o, el tamafoc de grano
tiene una influencia decisiva sobre el tipo de transformacién
que sufrird la austenita durante el enfriamiento continue. Con
la finalidad de analizar esta influencia, en la tabla XIII se
recogen los valores de las velocidades criticas de
transformacion total en pertita y martensita correspendientes
a los diferentes tamanos de granc alcanzados en cada acero por
calentamientos a las temperaturas prefijadas en los diagramas

T.T.T. {temperaturas convencionales y Optimas).

Estos resultados experimentales confirman gque el aumento de
tamafnc de grano austenitico de un acerc produce un
desplazamiento de su frente de transformacidn perlitico hacia
velocidades de enfriamiento inferiores, mds acusado cuanto

mayor es el crecimiento de grano.
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Tabla XIII.- Influencia del tamafio de granc austenitico
sobre las velocidades criticas perlitica y
martensitica.

Td Calenta- Tamafio granc Veloc. Critica Veloc. critic:

Acerc miento (K) auwstenfitico de perl}ta de marfensita
(ASTM) (K.s~ {K.s™"}

1323 9/10 0,04 0,25
X60CrldMov

1373 8/9 <Q,01 0,20

1313 il 0,15 ©,75
X435CridMov

1403 9 0,03 G,40

1333 10 0,07 a,50
X45Crl3

1393 8/9 0,02 0,40

1313 8/9 0,04 G,35
X30Crl3

1423 5/6 0,01 0,15

13063 10 0,02 0,20
X20Crll

1383 8 <@,01 ¢,10

Aunque el crecimiento de grano austenitico que se produce en
los cince aceros ensayados, al aumentar la temperatura de
calentamiento desde la convencional a la 6ptima, se mantiene
en niveles admisibles, de la tabla anterior se deduce que

variaciones muy pequefias del tamaho de granc austenitico, como
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en el caso del acerc X60Cri4MoV y del X45Crl3, son suficientes

para disminuir la velocidad critica de transformacidn total en

martensita.

En los aceros X45Crl4Mov, X30Crll y X20Crl3, donde las
diferencias de tamahos de grano entre la temperatura
convencional y Optima son més acusadas, la velocidad critica

de la martensita se reduce aproximadamente a la mitad.

5.6. DIAGRAMAS Aty - MICROESTRUCTURAS - DUREZA FINAL.

ESTUDIO METALOGRAFICO.

Los diagramas T.T.T. de enfriamiento continuo, fiquras 48 a 57,
aportan una valiosa informacidén cualitativa de las fases y
microconstituyentes generados por transformacidn anisotérmica
de la austenita, imprescindible para el conocimiento de los
tratamientos térmicos de los aceros. Sin embargo, caon objeto
de completar al méximo esta informacién, el estudie
experimental de este trabajo comprende también resultades
cuantitativos de gran interés. En este sentido, las figuras
58 a 67 recogen los diagramas dureza - composicidn
microestructural en funcién de la velecidad de enfriamiento,
expresada a través del tiempo de enfriamiento entre 1073 X y

773 K { atyys), y los respectivos estudios metalogr&ficos de una
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seleccién de microestructuras finalea, que corresponden a las
velocidades més significativas representadas a su vez en cada

uno de los diagramas experimentales T.T.T.

Las curvas de los diagramas dureza - composicién
microestructural - Aty,, répresentan los valores de dureza que
se obtienen para cada una de las posibles microestructuras
generadas en el acero por diferentes procesos”ae enfriamiento.
La interpretacién y laectura de dichos diagramas es directa,
pues el corte vertical gue representa un tiempo de enfriamiento
determinade, atyg, con cada uh# de las curvas del diagrama da,
en la escala de la derecha, lc¢s porcentajes de cada una de las
fases y microconstituyentes presentes en la microestructura
final y, en la escala izquierda, el valecr correspendiente de

su dureza HVS.

Tal como se indicé antericrmente, en los estudios
metalograficos se han seleccionado las microestructuras
cbtenidas a las velpcidades de enfriamiento mds significativas
de cada diagrama T.T.T. En cada una de estas microestructuras,
ademés de la velocidad, figura el 4ty correspondiente y su

composicién microestructural.
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Fig. 65.- Diagrama dureza - % de estructura en funcién
de At,, del acero X30Crl3 desde 1313 K.
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En relacidn con las estructuras caracteristicas de estos aceros
inoxidables martensiticos, los estudios metalogrsficos de las
fiquras 58 a 57 demuestran que, para velocidades de
enfriamiento supericres a las criticas de transformaciédn
completa en martensita, se forman en todes los  casos
microestructuras constituidas por martensita y carburos con
diferentes morfologias, segln la composicién quimica del acero,
el tamafic de grano austenjitico y la velocidad de enfriamiento.
Para velocidades de enfriamientsc ligeramente inferjores a la
critica martensitica, se detecta la presencia incipiente de
pequefas formaciones perliticas en los antiguos bordes de grano
de la fase austenitica. Finalmente, para wvelocidades de
enfriamiento sucesivamente més lentas, el porcentaje de perlica
presente en la matriz e martensita y carburos aumenta
progresivamente, alcanzande el 100 % para enfriamientos a la
velocidad critica de transformacidén total en perlita. En
algunos casos, como el del acero X60Crid4MoV a 1373 K y el del
X20Cr13 a 1383 K, las limitaciones operativas de las técnicas
de enfriamiento empleadas no han permitido obtener las
estructuras totalmente perliticas, que se producirian para
enfriamientos a velocidades infericres a 0,0l K.s'. En
relacién con la transformacidén perlitica de los cinco aceros
ensayados se puede observar gque, a medida que disminuye la

velocidad de enfriamiento, la perlita se presenta bajo dos



formas diferentes: perlita laminar y perlita globular
degenexada. En este Gltimo tipo, formado por carburcs
globulares y alargados sobre un tondo ferritico, el carbure
procedente de la propia transformacién periitica se deposita
sobre los carburos ya existentes, engros&ndolos o dandoles una
cierta forma alargada. De forma general en todos los acercs
ensayados, a medida que disminuye la velocidad de enfriamiento,
la perlita gleobular degenerada aumenta en relacién con la

laminar y, esta altima, se vuelve mis grosera y resoluble.
5.7. DUREIAS DE LAS ESTRUCTURAS MARTENSITICAS DE TEMFLE.

Para intentar caracterizar las microestructuras martensiticas
de mayor dureza cobtenidas en cade acero por tratamiento térmico
de temple 1 d:i:ferentes velocidades de enfriamiento, y con
cbjete de conocer el efecto Que tiene este paramerrc de
enfriamiento sobre la dureza final, en las figuras 68 a 72 se
representan gradficamente las curvas de variacidén de la dureza
martensitica en funcibén de dtg, para los dos estados de
austenizacién identificados por sus correspondientes
remperaturas de calentamiento. La extensién de las curvas
comprende exclusivamente los intervalos de velocidades de
enfriamiento superiores a las criticas de transformacién

martensitica, para los cuales se obtienen, por enfriamiento



228

continuo, estructuras totalmente martensiticas en los aceros.
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Fig. 6B.- Durera martensitica en funcién de v_.

Acero X60CrldMoV.

Segin la figura 68, en el acero X60Crl4Mov calentado a 1323 K,

la dureza martensitica aumenta desde 560 HV5, para una

velocidad de enfriamientc de 0,25 K.sq, préoxima & la critica

de transformacidén martensitica, hasta un maximo de 670 HVS para

-1

velocidades superiores a 20 K.s . A la temperatura de
calentamiento Sptima de este acerc (1373 Kj, la martensita
aumenta su dureza desde $10 HVS, para 0,25 K.s'', hasta un

mixime de 730 HVS para enfriamientos a velocidades superiores

a2 K.s'.
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Fig. 69.- Dureza martensitica en funcién de v,.
Acero X45Crl4Mov.

En el acero X45Crl4Mov calentado a 1313 K, figura 69, la

martensita aumenta su dureza desde 520 HVS para una velocidad

1

de enfriamiento de 1 X.s™', ligeramente superior a la critica.

hasta un médximo de 615 HV5 para velocidades de enfriamiento

i

superiores a 20 K.s . Para la temperatura de calentamiento de

1403 K, este acerc aumenta la durerza desde 660 HVS, para su
velocidad critica de 0,40 K.s™', hasta un maximo de 720 HVS

para velocidades de enfriamiento superiores a 2 K.s ™"
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Fig. 70.- Dureza martensitica en funcién de v,.
Aceroc X45Crll.
Seqin la-figura 70, en el acerc X45Crll calentado a 1333 K, la
martensita aumenta su dureza desde $90 HV5 para una velocidad
de enfriamiente de 0,5 K.SJ, coincidente coh la critica de
transformacién total en martensita, hasta un madximo de 720 HVS

para velocidades de enfriamiento superiores a 25 K.s't.

Para la
temperatura de calentamiento de 1293 K, este acerc aumenta la
dureza desde 840 HV5 para su velocidad critica de 0,40 K.sd,
hasta un méximo de 720 HVS a partir de velocidades de

1
i

enfriamiento superioxes a 5 K.s''.
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Fig. 71.- Dureza martensitica en funcién de v,.
Acero X30Crl3.
En el acerc X30Crl3 calentado a una temperatura <e 1313 K,
figura 71, la dureza martensitica aumenta desade 510 HVS, para
su velocidad critica de 0,35 K.s“, hasta una dureza mixima
de 580 HVS para velocidades de enfriamiento superiores a
10 K.s'. a la temperatura de calentamiento Gptima de
este acero, 1423 K, la martensita aumenta su dureza desde
600 HVS5, para su velocidad critica de 0,15 K.s?, hasta un
méximo de 695 HVS para enfriamientos a velocidades superiores

a ? K.s .
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Fig. 72.- Dureza martensitica en funcién de v,.
Aceroc X20Crl3.

Por dltimo, para el acerp %X29Crl13 calentadoe a 1303 K, en la
figura 72 se observa gque la martensita aumenta su dureza desde
430 HVS, para la velocidad critica de 0,20 K.s4, hasta wun
méximo de 515 HV5 para velocidades de enfriamiento superiores
a 25 K.s''. En este mismo acero, calentado a la temperatura
6prtima de 1383 K, la dureza martensitica aumenta desde 480 HVS
para la velocidad critica de transformacién martensitica,
0,1 K.s”!, hasta una dureza mAxima de 580 HVS para enfriamientos

a velocidades superiores a 12 K.s7'.
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Aungue la optimizacién de propiedades que se consigue a la
temperatura mids elevada de las doa ensayadas para cada acerc
serd objeto de discusidén en el apartado de conclusiones, a la
viata de los resultados experimentales podemos adelantar gue,
a las temperaturas Sptimas de temple, no sélo se obtienen las
durezas mds elevadas, s5inc que se réquieren velocidades de

enfriamiento inferjores para conseguirlas.



CAPITULO 6

6. FENOMENOS DE DESPOBLAMIENTO DE LA TRANSFORMACION
MARTENSITICA.

6.1. IDENTIFICACION DE LOS FENOMENOS DE DESDOBLAMIENTO.

La extraordinaria importancia gue tiene la transformacién
martensftica en estos aceros, derivada de su decisiva
influencia scbre las propiedades finales, justifica el estudio
de las caracteristicas especificas y diferenciadoras de dicha

transformacion.

A diferencia de otros aceros, la transformaciédn anisctérmica
de la austenita en martensita de los aceros inoxidables
martensiticos estudiados no se realiza de forma continua a lo
largo d¢e un intervalo de temperaturas, sino que, en
determinadas condiciones, dicha transformacién se desarrolla
en etapas sucesivas y diferenciadas. Un extenso trabkajo
experimental sobre la transformaci6n martensitica en aceros
Cr1ld y Crl4MecV, llevadc a cabo mediante andlisis dilatométrico
de alta resolucidén, ha permitido chservar y analizar estas
diferentes etapas de transformacidén parcial, cuyas respuestas
experimentales de morfologia muy variada se registran con

claridad a través de dicha técnica.



Con objeto de diferenciar e identificar las etapas de
desdoblamiento detectadas en los aceros ensayados, en este
estudio se ha empleado el simbolo genérice M, para representar
la temperatura de comienzo de la transformacién martensitica
desarrollada segiin el comportamiento normal, de forma continua
a través de una (nica etapa -curva dilatométrica 1 de la figura
73-. Cuando se presenta el fen6menc de desdoblamiento, la
temperatura de la etapa que es identificada por un minimo en
la curva dilatométrica, y que corresponde a la transformacién
principal, se denomina M,,. Las etapas de transformacién parcial
detectadas a temperaturas superiores a M., se representan por
M, v. finalmente, las temperaturas de comienzo de las etapas
que se producen sucesivamente por debajo de ¥, se denominan M,
Y Mo+ Las curvas 2 y 3 de la citada figura 73 representan un
ejemplo de estos desdoblamientos identificados por los simbolos

correspondientes.

La explicacién genérica del fendmenc de desdoblamiento de la
transformaci6n martensitica, se fundamenta en la formacién de
martensitas diferentes que proceden de la descomposicitn
anisotérmica de austenitas coexistentes con distinta
compogicidén quimica. Admitiendo que esta heterogeneidad quimica
de la austenita es debida al efecto de los carburos, 1los

fentmencs de desdoblamiento deben estar relacionados con los
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Fig. 73.- Identificacién de las etapas de desdoblamiento
martensitico.

procesos de disclucién y precipitacién de los mismos y, por
consiguiente, con todos los parémetros del ciclo térmico; muy
especialmente con la velocidad y temperatura de calentamiento

y cen la velocidad a la que se realiza el enfriamiento.
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Como se sefialé en &l capitulo de introduccién de este trabajo,
las investigaciones sobre este tema inicaménte hacen referencia
a la precipitacién de carburos come causa del desdoblamiento
de la transformacitén martensitica. La explicacién dada a este
fendmenc en dichas investigacicnes, se basa en que la
precipitacidén de carburos gue se produce durante el
enfriamiento provoca en la austenita fuertes gradientes de
concentracidtn de los elementos que los forman. Las zonas
préximas a los carburos precipitades se transformaran en
martensita a temperaturas mids altas que las zonas mis alejadas
de los mismos, ya que en aquéllas la concentracién es menor que
en estas Gltimas. La diferencia éntre las temperaturas a las
que se produce la transformacidn en martensita de las distintas
zonas de austenita da lugar al escalonamiento detectado en el

desarrollo de esta transformacidn.

El razonamiento expuestc es vAlido para explicar las etapas
representadas por M, ¥y M,; en la figura 73. Sin embargo, comc
se ver& més adelante, en este trabajo han sido detectados
desdoblamientos de la transformacién martensitica incluso en
condiciones en que no se produce precipitacién de carburos
durante el enfriamiento o© esta precipitacién no es
suficientemente significativa como para preovocar gradientes de

concentracién en la austenita. Por otra parte si la
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precipitacitén de carburos durante el enfriamiento fuese la
Gnica causa del desdoblamiento de la transformacién
martensitica s6lo quedarian justificadas las etapas M| ¥ M.
pero no podrian ser explicados los desdoblamientos M, y Mg,

detectados en leos cinco acercs inoxidables ensayados.

A lo largo de este capitulo se aportan log resultados
experimentales de los fendémenos de desdoblamiento obtenidos en
la transformacidn martensitica de estos aceros, se ahhaliza la
influencia de los pardmetros de calentamiento y enfriamiento
vy se establecen, finalmente, las causas gue originan y explican

cada una de las diferentes etapas de desdoblamiento observadas.

6.2. INFLUENCIA DE LOS PARAMETROS DE CALENTAMIENTO. ESTADO DE

AUSTENIZACION,

Para estudiar los fendSmenos atipicos gue se producen en estos
aceros durante la transformaci6n anisotérmica de la austenita
en martensita y considerando, como ya se ha sefalado, gue
dichos fenémencs estdn vinculados a la heterogeneidad quimica
de la austenita producida por efectc de los carburcs, resulta
necesario conocer la influencia especifica del estado de
austenizacién gque se alcanza en el acerc durante al

calentamiento.



Con este objetivo, se han elegido tres estados de austenizacién
diferentes para cada acero. Dos de ellos corresponden a los
alcanzades a sus respectivas temperaturas Sptimas vy
convencionales y, el tercero, a temperaturas de calentamiento
ligeramente superiores a las de homogeneizacién A, En todos
los casos se han mantenide las mismas condicliones de velocidad
de calentamiento {0,5 K.s™') y tiempo de mantenimiento (60 s)
que fueron establecidas c¢como invariantes en el estudio general
de las transformaciones én enfriamiento continuo, por lo gue
la modificacién del estado de austenizacidn se realiza
exclusivamente en base a las temperaturas de calentamiento

sefialadas.

Para poder valorar la influencia especifica del estado de
austenitacién sobre el desdoblamientc de la transformacidn
martensitica, es necesario gue durante el enfriamiento no se
produzca una precipitacidn significativa de carburos que, al
originar gradientes de concentracion en la austenita, puedan
enmascarar los efectos producidos especificamente por el estado
de austenizacidn. Es decir, es necesario aislar al maximo
posibie la influencia que, scbre dicho fenémeno, puedan tener
las condiciones de enfriamiento. Para ello, todos lcs
enfriamientos correspondientes a estos ensayos sSe efectuarcon

a altas velocidades, del orden de S0 K.s'', que permiten inhibir
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eficazmente la precipitacién de carburos durante el
enfriemientoc. En la tabla XIV se representan los resultados
experimentales gque se han obtenido en el estudio llevado a cabo

bajo las citadas condiciones.

Estos resultados demuestran que si durante el calentamiente se
alcanza una estructura de austenita homogénea, la
transformacidn martensitica sedesarrnllard gin desdoblamiento,
en una Gnica etapa. En los cinco aceros, la transformacidn
martensitica producida a alta velccidad de enfriamientc desde
temperaturas de <calentamientc ligeramente superiores a
sus correspondientes A_,, no experimentard fenémenos de

desdoblamientao,

Por otra wparte, partiendo de estados de austenizacidn
constituidos por austenita y carburces, gue se alcanzan a las
temperaturas convencionales, en todos los aceros se producen
desdoblamientos del tipo M,, (tabla XIV). Finalmente, en el
caso de estructuras de austenizacién formadas por austenita
no homogénea, los aceros X45Crld4Mov y X45Cril3 experimentan
desdoblamientos del mismo tipo My, pero los deos acercs mds
bajos an carbono, X30Ccrl3l Y X20Crl13, no presentan
desdoblamiento. La diferente respuesta observada entre estas

dos parejas de aceros cuande se parte en ambas de un estado
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de austenita no homogénea alcanzade a sus respectivas
temperaturas ¢ptimas, sea debe a que dichas temperaturas estan
més préximas a las de homogeneizacién A, en el caso de los
aceros X30Crld y X20Crl3 que en los aceros X45CrldMov y
X45Crl3. Caomc consecuencia de esto, el nivel de heterogeneidad
de la austenita en los dos primercs aceros serd muy bajo a las
temperaturas oOptimas, resultando insuficiente para poder
producir desdoblamiento en la transformacidn martensitica, &l

contrario de lo que sucede en los aceros X45CrldMoV y X45Crl3.

Aunque al final de este capitulc se tratarén en profundidad
todos estops aspectos del fendmeno de desdoblamiento, el
andlisis de los resultados cbtenidos scbre la influencila del
estado de austenizacién permite efectuar algunas
consideraciones de interé&s. Desde estados de austenizacién en
los cuales la austenita no ha alcanzado niveles suficientes de
homogeneidad, bien como consecuencia de no haberse finalizado
el proceso de disolucién de carburos © por no haber side
eliminados los gradientes de concentracién de carbeno vy
elementos carburigenos mediante difusién en estado sélido, la
transformacién anisotérmica de la austenita en martensita
experimentars desdoblamientos del tipo ¥M,;,, que indican la
existencia de peguefias zonas de austenita enrigquecidas en

relacién con la fase austenitica masiva. Se demuestra asi gue,



aun en ausencla de precipitacién de carburos durante el
enfriamiento, en los cinco aceros estudiados se presentan
fentmenos de desdoblamiento y que éstos, del tipo M, estén
claramente vinculados al estadoc de austenizacién alcanzado

durante el calentamiento de los mismos.

6.3. INFLUERCIA DE LA VELOCIDAD DE ENFRIAMIENTO.

Con objeto de analizar la influencia de la velocidad de
enfriamiento sobre el desdoblamiento de la transformacién
martensitica de estos aceros, en las figuras 74 a 83 se
representan los diagramas experimentales de enfriamiento
continue correspondientes a dicha transformacién. Dichos
diagramas, que pueden considerarse como una abstraccién de los
diagramas T.T.T. de enfriamiento continuo donde se representan,
exclusivamente, los resultados del estudic de la transformacién
martensitica, 8e han realizado desde los dos estados de
austenizacidn correspondientes a las temperaturas
convenciconales y ¢ptimas de cada acero. En cada uno de estos
diagramas se sefialan, con trazos discontinues, las curvas de
velocvidades criticas de enfriamiento para producir la

transformacién total en martensirta (¥ erimy -
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Al margen de los comportamientos especificos y particulares de
cada acero, que serdn analizados e interpretados mds adelante,
la observacitn de estos diagremss permite destacar dos hechos

experimentales importantes de carédcter general.

Por wuna parte, la velcocidad de enfriamiento modifica el
fendmeno de desdoblamiento que se produce en la transformacidn
martensitica de un acerc desde un estado de austenizacidn
determinado. Por otra, como era previsible en base a lo
senalado en el apartado antericr, los efectos producidos por
la velocidad de enfriamiento sobre dicho fenbémeno dependen del

propio estado de austenizacién del acero.

El desdoblamientc de la transformacién martensitica del tipo
M,;; se produce, exclusivsmente para las temperaturas mas
elevadas de las dos ensayadas para cada acero -temperaturas
Sptimas-, mientras que a las temperaturas de calentamiento
inferiores -convencionales- anicomente se producen
desdoblamientos del tipo M, y M,,. Es decir, a las temperaturas
Gptimas se detectan desdoblamientos del tipo Mgy, Mg ¥ Mg,
mientras que a las temperaturas coavencionales s6lo se

presentan desdoblamientos M, M, Y My, Y €n ningin casc el M.

Cuando existen, los desdoblamientos del tipo M, desaparecen



255

al aumentar }la velocidad de enfriamiento, lo que confirma que
este tipo de desdoblamiento estd necesariamente relacionado con
la precipitacitn de carburos durante el enfriamiento. Aunque
en ciertos cssos singulares ¢l desdoblamientc del tipo M, se
puede presentar simultédneamente con el M,,, de forma general
este 1ltimo desdoblamiento se presenta (nicamente cuando
desaparece el del tipo M, . para velocidedes de enfriamiento
mis altas donde la precipitacién de carburos no existe o es

précticamente despreciable.

Resumiendo, los resultados experimentales representados en los
diagramas de las fiquras 74 a 83 demuestran gue los
desdoblamientos del tipo M, correspondientes a las
subtransformaciones martensiticas producidas a temperaturas

superiores a las de la transformacidn principal, M se

st
presentan exclusivamente para las temperaturas de calentamiento
6ptimas y en intervalos, m&s o menos amplios para cada acero,

que comprenden a las velocidades de enfriamientc mds bajas.

Los desdoblamientos M Y Mgy r correspondientes a
subtransformaciones producidas a temperaturas inferiores a M,
se presentan fundamentalmente para las temperaturas de
calentamiento convencionales. A dichas temperaturas, M, se

presenta en todo el intervalo de velocidades de enfriamiento,



mientras que cuando dicho desdoblamiento M,, se produce a las
temperaturas dptimas, s6lo se presenta a velocidades de
enfriamiento altas, donde, generalmente, no existe ya

desdoblamiento M.

La diferenciacién de las condiciones b&sicas en que se producen
los desdoblamientos del tipo M, y los del tipo M, ¥y M, ha
inducido a buscar explicaciones especificas sobre el origen de
los mismos., Como se verd a continuacidn, las explicaciones
encontradas en este trabajo han permitido interpretar ccherente
y rigurosamente todas las subtransformaciones implicadas en el
fenémeno de desdoblamiento de la transformacién martensitica

de los aceros estudiados.

6.4. EXPLICACION GENERAL DE LOS FENOMENOS DE DESDOBLAMIENTO.

Recordando que la etapa de transformacién identificada por M
corresponde a la etapa principal, aguélla donde se produce la
transformacién masiva de la austenita en martensita, el
desdoblamiento del tipo M, producido a temperaturas
superiores a la de la etapa principal, revela la existencia de
zonas austeniticas empobrecidas en carbono y elementos
carburigenos. Por el contrario, los desdoblamientos M, ¥ My,

producidos a temperaturas inferiores a la M, corresponderdn
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a las zonas de austenita enriguecidos en los citados elementos

de aleacién.

Tal como se ha sefalado anteriormente, la precipitacién de
carburos es la causa del desdoblamients de la transformacién
martensitica del tipo M. En efecto, cuando en el curso del
enfriamiento se produce precipitacién de carburos, la austenita
que se encuentra alrededor de estos precipitados estaré
empobrecida en los elementos gque los forman y, como
consecuencia, dichas zonas de austenita se transformarédn en una
primera etapa que corresponderd a un desdcoblamiento del tipo
M,,. A continuacién de eila, y a medida que disminuye la
temperatura, se producird la transformacién de las zonas
masivas de austenita m&s separadas de los precipitados de
carburcs, las cuales poseen mayor concentracién de carbono y
elementos carburigenes en solucién. Esta transformacidn

constituird la etapa principal M.

En la figura B84 se representa esquemiticamente el mecanismo de
formacién del desdoblamiento del tipo M, en estos aceros.
Segin comprobaciones experimentales, en dicha figura se indica
gue los dos estados de austenizacién gque producen
desdoblamientos del tipo M, son los constituidos por austenita

no homogénea -temperaturas de calentamiento superiores a A, e



258

o
Ll

Temperatura

>

(2]

=
T

Fig. 84.- Esquema del mecanismo de formacién del
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inferiores a A,- y austenita homogénea -temperaturas de

calentamiento superiores a A,—.

Tal como se puede observar en el esguema de calentamiento de
la citada figura B4, los carburos (c) en proceso de disolucitn,
difundirdn cantidades apreciables de carbeono y elementos
carburfigencs hacia las zopas de austenita que los rodean,
disminuyendo el volumen de 108 carburos y enriqueciendo en los
citades elementos a las zonas de austenita proximas a ellos

ve

(¥ y ).

A temperaturas superiores a A, , todes los carburos estaran ya
disueltos en la austenita, pero se mantendr& un gradiente de
concentracién en esta fase; las zonas de austenita préximas a
los espacios que ocupaban los carburos antes de su disolucién
{¥"y, estarin enriquecidas en sus elementos formadores y se
encontrar&n repartidas en un volumen mucho mayor de matriz
austenitica (y) de menor concentracién. Desde este estado de
austenizacién, las zonas de austenita gue se mantienen
enriquecidas ser&n nicleos potenciales de precipitacitén de
nuevos carburos durante enfriamientos en determinadas
coendiciones. Para producirse esta precipitacidn, se reqgueriré
la aportacién de cantidades importantes de carbeono y elementos

carburigenos hacia  dichos nicleos, dando lugar =2l
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empobrecimiento de las zonas de austenita ()’) en contacto con
los nuevos carburos, que se transformardn en la etapa M.,- EL
resto de la matriz austenitica {y}, de mayor concentraci6n y

volumen muy superior, se transformard en la etapa principal M-

Para temperaturas de calentamiento superiores a A, donde la
austenita del acero es homogénea, el enfriamiento con
precipitacidn de carburos dard lugar a desdoblamientos del tipo

M., por el mismo mecanismo sefialado anteriormente, figura 84.

En los cinco aceros inoxidables martensiticos ensayados, el
desdoblamiente M, nc se presenta para las temperaturas
convencionales, figuras 75, 77, 79, 8 y 83. ©Dicho
desdoblamiento se produce dnicamente para las temperaturas de
calentamiento mas elevadas y en intervalos de enfriamiento
correspondientes a bajas velocidades, figuras 74, 76, 78, §0
Y B2; altas temperaturas de calentamiento, capaces de disolver
la totalidad o gran cantidad de carburos durante la
austenizacién y velocidades de temple moderadas que permiten

la precipitacién de nuevos carburos durante el enfriamiento.

De acuerdo con el mecanismo de formacidn expuesto para el

desdoblamiento M en este trabajo se ha podide demostrar que

s

56lo en estas condiciones se producen los procesos de
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precipitacién necesarios para provocar este tipo de
desdoblamiento. PAra ello, se ha medido la cantidad de carburos
presentes en las micreoestyucturas de temples efectuados a
diferentes velocidades de enfriamiento desde las temperaturas

convencionales y éptimas de cada acero.

En las figuras B85 y 86 se representa la variacidn que
experimenta el porcentaje en &rea de carbures con la velocidad
de enfriamjento en cada uno de los cince aceros estudiados,

cuando se templan desde sus correspondientes temperaturas

&Gptimas.
w0l
vy ol
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Fig. 85.- variacién del porcentaje en 4rea de carburos
con la velocidad de enfriamliento, a las tem-
peraturas 6ptimas de los aceros X60CrldMoV y
X45CrldMov.
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En las grAficas de los tres acerpos mas altos en carbono,
X60CrlaMoV, X45Crl4Mov y X45Cril3, se puede observar gue la
cantidad de carburos disminuye a medida gque aumenta la
velocidad de enfriamiento hasta alcanzar unos valores minimos,
a partir de los cuales dicha velocidad no tiene influencia
alguna. Estos minimos corresponden a los restos de carburos
gue, en cada caso, permanecen sin disolverse a las respectivas
temperaturas de calentamiento. El mantenimientc de dichos
valores minimos con independencia de la velocidad de
enfriamjento, pone de manifiesto gque en esos intervalos de
velocidades no se ha producido precipitacidn de nuevos carburos
durante el enfriamiento (tramos no rayados de las grédficas de
las figuras 85 y 86). Por el contrario, la variacién del

porcentaje en &rea de carburocs en funcién de la velocidad de
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enfriamienteo, aumentando aquél a medida que é&sta disminuye,
pone en evidencia que existe precipitacién de nuevos carburcs
durante el intervalo de velocidades de enfriamiento en el que
esta variacién tiene lugar (tramos rayacos de las gri&ficas de

las citadas figuras 85 y 86).

Tal como se puede comproba; en los diagramas de transformacidn
martensitica de los tres aceros m&s aitos en carbono, figuras
74, 76 y 78, el desdoblamiento del tipo M, se produce
efectivamente en los mismos intervalos de velocidades de
enfriamiento en los cuales se ha demostrado la existencia de
precipitacién de nuevos carburos. En los tres aceros, esta
precipitacion de carburos es capaz de producir zcnas de
austenita empobrecidas en cantidad suficiente para que su
transformacién en la etapa M, sea perfectamente detectable a
nivel experimental. Sin embargc, en los dos acercs mas bajos
en carbono, X30Crl13 y X20Crlld, la precipitaciédn de carburos
durante los intervalos de enfriamiento de bajas velocidades,
aungque existe es muy pequefia, (tramos discontinuos en las
gréficas correspondientes de la figura 86). Este hecho impide
detectar con precisién los desdoblamientos del tipe M, en
estos aceros, motive por el cual en los diagramas de las
figuras 80 y B2 se representan también con trazos discontinuos.

Con ello se quiere indicar que, a nivel experimental, se
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observan clertas respuestas dilatométricas gque revelan la
tendencia a la formaci6n de desdoblamientos incipientes del
tipo M, en estos aceros perc, al corresponder a cantidades
pequehisimas de austenita empobrecida, las citadas respuestas
dilatométricas son de muy baja intensidad y amplitud y quedan
priacticamente enmascaradas ccon las de Ja transformacién

principal.

En las figuras 87 y 88 se representa la variacidén gque
experimenta el porcentaje en drea de carburos con la velocidad
de enfriamientc en los cince aceros templades desde sus

correspondientes temperaturas convencionales.
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A diferencia de lo expuesto anteriormente para las temperaturas
6ptimas, en estas condiciones de calentamiento se ha pedide
confirmar que no existe precipitacién de carburxos en todo el
intervale de velocidades de enfriamiento ensayado. En los cinco
aceros, el porcentaje en area de carburos varia,
independientemente de la valccidad de enfriamiento, dentro de
un range reducido de valores cuyos niveles medios se
representan por una linea rayada en cada gréfica.
Efectivamente, los diagramas de transformacidén martensitica de
los cinco acercs correspondientes a las temperaturas
convencicnales, figuras 75, 77, 79, Bl y 83, confirman que no

se produce desdoblamiento del tipo M,|; como consecuencia,
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queda asi demostrado que este tipo de desdoblamiento tiene su

origen en la precipitacién de nuevos carburos durante el

enfriamiento.

Continuande «con la explicacién de los fendmencs de
desdoblamiento, corresponde ahora encontrar el origen de las
subtransformaciones martensiticas producidas a temperaturas

inferiores a la de la transformacién principal, M

sl

Légicamente, estas subtransformaciones, referidas a 1los
desdoblamientos del tipo M, y M,,, corresponden a la
transformacién en martensita de zonas d. austenita enriquecidas

en carbono v elementos carburigenos.

En este trabajo se ha comprobado experimentalmente gue los
desdoblamientos M., y My, se producen siempre en ausencia de
precipitacidn de carburos durante el enfriamiento. Salva en el
caso del acero X60Crl4MoV calentado a 1373 K gue, por su
singularidad, serd discutido posteriormente, los diagramas de
transformacién martensitica de los cinco aceros indican que los
desdoblamientes del tipo M, vy M, no se producen
simulténeamente con el del tipe M, y que aquéllos sélo se
producen bajo condiciones de austenizaciédn y enfriamiento en
las que se ha demostrado la inexistencia de precipitacién; es

decir, para los enfriamientos a altas velocidades desde las
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temperaturas éptimas de calentamiento y para todo el intervalo
de enfriamiento desde las temperaturas cenvencionales, figuras

85 a 88.

Confirmado este hecho, la figura 89 representa esquemdrticamente
el mecanismo de formacién de los desdcblamientos Mg ¥ My en

€s5tos aceros.

iy

'
. ustenit

Homcgence

Temperatura

]

S |- —
|

Enfriamientos sinprecipitecion

Mart, Ms
[ [Sin desdo-
blamiento)

Mart.Msz ‘1&% Mart Msos

Fig. 89.- Esquema del mecanismo de formacién de los
desdoblamientos tipo M, y Mg,
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Tal como se ha explicado anteriormente, para temperaturas de
calentamiento comprendidas entre A, y A,, el estado de
austenizacitdn de estos acerog estd formado por austenita no
homogénea. En estas condicicnes, dicha fase mantiene un
gradiente de concentracién producido por la coexistencia de
pequefias zonas de austenita enriquecida {p'), rodeadas de un
volumen mucho mayor de matriz austenftica de menor
concentracitn fp). Si durante &l enfrismiento desde este estado
de austenizacién no se produce precipitaciédn de carburos,
figura 89, persistirdn las zonas de austenita enriquecida (y')
que se transformarin en etapas de desdoblamiento del tipo Mg-
La matriz de austenita de menor concentracidn (p) producirs la

transformacidn martensitica principal M.

Cuando la temperatura de calentamiento est$ comprendida entre
A3 ¥y A, el estado de austenizacidn estard constitulde por
austenita y carburos. Como consecuencia de la difusidn de
carbono y elementos carburigencs que tiene lugar durante el
procese de discluci6n de carburos, no concluide tedavia a
dichas temperaturas, coexistirén zonas de austenita
enriquecidas de diferente concentracidn segin su proximidad a
los citades carburos. En estas condiciones, los carburos gue
permanecen estables a estas temperaturas de calentamiento se

mantendr&n invariables y su cantidad no se verd incrementada
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si no se produce precipitacién de nuevos carburos durante el
proceso de enfriamiento. Asi, & medida que evoluciona dicho
enfriamiento, la matriz de austenita {p} se transformard en la
etapa principal M, y las zonas de austenitas enriquecidas (}
y ¥} se transformaran, respectivamente, en las etapas de
desdoblamiento del tipo M,; ¥y M,; 2 temperaturas inferjores,

figura 8S.

De esta forma, segin los estudios realizados en este trabajo
para dar explicacién a los fendmenos de desdoblamiento gque se
producen en los aceros inoxidables martensitices Cri3 vy
Crl4MoV, se puede concluir éue ios desdoblamientos del tipo M,
Y My en estos aceros tienen su origen en los gradientes de
concentracién producides en la austenita por efecto de la
difusién de carbono vy elementoes carburigenos desde los carburos
parcial o totalmente disueltos a dichas temperaturas, y no en
la precipitacién de nuevcs carburos durante el enfriamiento

como sucede para el desdoblamiento del tipo M.

6.5. ANALISIS DE LOS RESULTADOS EXPERIMENTALES DE 1.OS FENOMENOS

DE DESDOBLAMIENTC.

Como se ver& a lo large de este apartado, el anélisis vy

discusién particular de los resultados experimentales



obtenidos en cada une de los cinco aceros estudiados, permitira
confirmar la validez general de las teorfas propuestas en este
trabajo para explicar el origen de los fenémenos de

desdoblamiento de la transformacién martensitica.

Con objeto de facilitar la exposicidn, en las figuras %0 a 99
se representan conjuntamente los diagramas de transformacién
martensitica de cada acerc y sus correspondientes graficas de
variacion del porcentaje en 4rea de carburos con la velocidad

de enfriamiento -graficas de precipitacidén-.

Dentro de este andlisis, es especlalmente interesante el caso
del acero X60Crl4MoV calentado a velocidad de 0,5 K.s"! hasta
su temperatura dSptima, 1373 K, en el cual se producen
canjuntamente desdoblamientos del tipo M, y M, para un
intervalo de velocidades de enfriamiento comprendidoc entre la
velocidad critica de transformaci®n martensitica y 2 K.s",
figura 90. Por coherencia con las intLerpretaciones propuestas
para estas dos etapas de desdchlamiento, en este caso deben
darse unas condicicnes tales gue permitan la intervencidn
simulténea de ios dos mecanismos: la disolucidn parcial de
carburcos axistentes a esa temperatura de calentamiento y la
precipitacién de nuevos carburos durante los enfriamientos

reatizados a las velocidades citadas. En efecto, la temperatura
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de 1373 K es suficientemente elevada para producir la
disclucidn total de ciertas cantidades de carburos pero, a su
vez, estd suficientemente alejada del A, comn para poder
considerar gue existen rtedavia cantidades apreciables de
carburcs sin disolver, que difunder carbonc y elementos
carburigenos hacia las 2zonas austeniticas préximas a ellos,
Como se ha sefalado anteriormente, ambas causas, producidas de
forma simuliténea en este caso por sus propias condiciones de
austenizacidn y enfriamiento, determinan la aparicién de los
dos tipos diferentes de desdoblamiento en este intervalo
reducido de velocidades de enfriamiento. El incremento de
concentracién en las zonas de austenita préximas a los carburos
existentes a 1373 X producird el desdoblamiento M, y la
precipitacidn de carburos durante el enfriamientc que tiene su
origen en los carburos disueltos, serd la responsable del
desdoblamiento del tipo M. Comc puede observarse en la
grafica de precipitaciédn de la figura %0, para velocidades de
enfriamiento superiores a 2 K.s! se inhibe la precipitacién de
carburgs y se mantienen los efectos de enriquecimientc que

provocan el desdoblamiento M.

Desde la temperatura de calentamiento convencional, la
transformacién martensitica del acero X60Crl4MoV se desarrolla

con desdoblamientos del tipo My, y M, figura 91. El M, se



mantiene en todo el intervalo de velocidades de enfriamientc
ensayado, mientras gque el Mg, procedente de las zonas de
austenita de mayor concentracién en carbone y elementos
carburfgenos, es de muy baja intensidad y s6lo aparece para
velocidades de enfriamiento inferiores a 5 K.s'. Este hecho
puede fundamentarse en la mayor intensidad y amplitud de los
gradientes de concentracién producidos en la austenita en el
rango de velocidades de enfriamiento mids bajas, donde el tiempo
de permanencia del acero & las <temperaturas eflicaces de
disclucién parcial de carburos y de difusién de elementos

aleantes es necesariamente mayor.

e cualquier forma, tal como indica la gréfica de precipitacisn
de la figura 91, la ausencia de precipitacidén de carburos
durante &) enfriamiente de este acero desde la temperatura
convencicnal, manteniéndose el porcentaje en Area de dichos
carburos a un nivel proxime a 8,1 %, da como resultado que
coexlstan las zonas de austenitas enriquecidas responsables de

los desdoblamientos M,; v Mgy

En relacién con los aceros X45Crl4MoV y X45Cr13, la similitud
de sus comportamientos permite analizarlos de forma conjunta.
En ambos acercs, el desdoblamiento del tipo M|, se produce para

sus respectivas temperaturas ¢ptimas de calentamiento en un
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range limitade de velocidades de enfriamiento (g 10 K.s*),
figuras 92 y 94. Desde esas mismas temperaturas de
calentamiento, enfriamientos a velocidades superiores a

10 X.s7}

prevocan la desaparicién del desdoblamiento M, y la
aparicidén del M,. Efectivamente, segin las graficas de
precipitacién de las figuras 32 y 94, para velocidades de
enfriamiento inferiores a 10 K.s'! se produce en los dos acercs
precipitacidn de carburcs durante el enfriamiento, dando lugar
a las correspondientes zonas de austenita empobrecida que se
transforman en M, ; para velocidades de enfriamjento superiores
a 10 k.5 no se produce precipitacién de nueves carburos,
persistiendo durante el enfriamiento las zonas de austenita
enriquecida que se transforman en la etapa de desdoblamiento

M.

Para las temperaturas convencionales, figuras 93 y 95, la dnica
diferencia entre el acero X45Crld4MeV y el X45Crl3 es que el
primerc no presenta desdoblamiente del tipo M. Esta diferente
respuesta se debe a gue en el casp del X45CrldMov, 1la
temperatura convencional {1313 XK) estd mas alejada de 1la
temperatura de disolucidn de carburos A, (1391 X) gque en el
caso del acero X45Crl3, para el cual la temperatura
convencional es de 1333 K frente a una temperatura de

disclucidn de 1383 K. Este hecho da lugar a gue en el acero
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X45Cri3 se haya producide una disolucién mé&s intensa de
carburos Y. como consecuencia, zonas de austenita
suficientemente enriquecidas para producir desdoblamientos del

tipo M, con velocidades de enfriamiento inferiores a 2 K.sb,

Respecto a los desdoblamientos M,;,, en los dos aceros se
producen de forma normal a lo largo de todo el intervalo de

enfriamiento.

Finalmente, en los aceros X3O0Crl3 y X20Cri3, calentados a sus
respectivas temperaturas OSptimas de temple, existe una clara
tendencia a la formecidn de desdoblamientos del tipo My
en intervalos limitados de veleocidades de enfriamiento,
€2 K.s”! para el X30Crl3 y < 0,2 K.s"! para el X20Cx13, figuras
96 y 38. Como ya fué senalado antericrmente y come indican las
gr&ficas de precipitacién de las citadas figuras 96 y 98, la
escasa precipitacidn de carburos gue se produce en estos aceros
durante el enfriamiento, impide la observacién diferenciada del
desdoblamiento M, y la determinacién precisa de sus puntos a

nivel experimental.

Para las temperaturas de calentamiento convencionales, el acero

X30Cr13 presenta desdoblamientos del tipo M, claramente defi-

nidos hasta una velocidad de enfriamiento de 5 K.s™', figura 97.
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A partir de esta velocidad, dnicamente se observa una tendencia
a la formacidén de dicho desdoblamiento, lo cual se pone de
manifiesto a través de respuestas dilatométricas de muy baja
intensidad y amplitud y se representa por lineas de trazos en
la citada figura 97. Para el acero X20Crl3, la linea de trazos
comprende todo el intervale de enfriamiento ensayado, figura
99 . Fvidentemente, la disclucidn diorante el calentamiento de
las pequefas cantidades de carburcs que tienen estos dos aceros
bajos en carbono, en el estade inicial, no permite gue se
produzcan suficientes zonas de austenita enriquecidas como para
provocar desdoblamientos significativos del tipe M, durante el

enfriamiento.

La posibilidad de interpretar de forma coherente y rigurosa los
resultados experimentales cbtenides para les cinco acercs, hace
posible confirmar la validez y generalizacién de las teorias
aportadas en este trabajo para explicar los fenfSmencs de
desdoblamientec que se producen en la transformacién
martensitica de los aceros inoxidables martensiticos Crld y

Cx1l4Mov.
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CAPITULO 7

7. CONCLUSIONES

El estudio general llevado a cabo en este trabajc sobre las
transformaciones de inequilibrio en estado sélido, producidas
en los aceros inoxidables martensiticos tipo Crl3 y Crlé4MoV por
aplicacién de ciclos anisotérmicos, ha permitido profundizar
en &l conocimiento de dos aspectos fundamentales de estos
importantes materiales, su <tratamiente térmicoe y @ su

transformacién martensitica.

Aungue a lo largo del texto se han sehalado explicitamente las
conclusiones més importanﬁes desprendidas de este estudio,
algunas de ellas derivadas de la propia aportacidn de diagramas
experimentales inéditos, en este capitulo se recopilaran

brevemente las que pueden considerarse de mayor interés.

En este sentido, de los resultades obtenidos en este trabajo

de investigacion pueden deducirse dos tipos de conclusiones.

Se expondrén en primer lugar las gue se refieren al estudio
experimental de las transformaciones anisotérmicas de fases y
microconstituyentes gque, a través de la determinacién de los
correspondientes diagramas de austenizacidén en calentamiento

continuo y T.T.T. en enfriamiento continuo, proporcionan una
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valiosa informacién para poder programar con rigor les
tratamientos térmicos de eses aceros. Dadas las
caracteristicas de composicién de los acercs inoxidables
martensiticos, el estudio experimental de los procescs de
disclucién y precipitacibn de carburcs constituye rambién otro
aspecto de extraordinario interés gue, unido al conocimiento
de las transformaciones anisotérmicas y al andlisis de
microestructuras, ha permitido optimizar los tratamientos
térmicos de temple de estos aceros, revisando y modificando

criterios empleados tradiciconalmente en los mismos.

Por otra parte, la investigacidn en el campo de las
transformaciones de inmequilibric en estado sélido de estos
aceros ha conducido, indefectiblemente, al estudio de su
transformacién principal, la transformacién martensitica. En
este trabajo se han identificado nuevas etapas de
desdoblamiento en esta transformacién, gque ponen de manifiesto
la existencia de subtransformaciones martensiticas nasta ahora
desconocidas. Muy particularmente cabe destacar, en este
gsentide, la original aportacién al conocimiente de la
transformacidn martensitica y el desarrollo de teorias inéditas
capaces de explicar rigurosa y coherentemente el origen de los
fenémenos de desdoblamiento observados en la transformacidn

martensitica de los aceros inoxidables Crl3 y CrldMov.
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- En relacién con la austenizacién de estos aceros, se ha
prestado una especial atencién al conocimiento empirico de las
transformaciones gue se producen durante el calentamiento
continuc, analizando la influencia de los paridmetros y factores
fundamentales implicados en el mismo. Se ha demostrado gque este
aspecto del tratamiento térmico, gque no acostumbra a ser
considerado con el debideo riger en la préctica industrial,
tiene una extraordinaria importancia tanto sobre las
propiedades finales obtenidas en estos materiales como sobre

el desarrolio de la transformacidn martensitica.

Los resultados representadbs en los diagramas experimentales
de austenizacién en calentamiento continuo revelaron, por si
mismos, el efecto que produce la velocidad y temperatura de
calentamiente sobre el estado de austenizaciédn real de estos
aceros, a través de Jla modificacién de sus puntos de

transformacidn A, Ay, A ¥y A,

- Spbre la determinacién de los puntos criticos de
calentamiento, es necesario resaltar el desarrcllo de vias
experimentales originales realizado en este trabajc para
localizar los puntos A, Y A, por anédlisis dilatométrico de alta
resolucio6on. Para ello, ha sido necesario encontrar relaciones

causa-efecto y métodos indirectes de confirmacidn experimental



que permitieran la identificacidén de los puntos de disolucién
total de carburcs, A, y de homogeneizacién de la austenita

LY

- Para conocer el efecto del tamano de grano austenitico
spgbre las transformaciones anisotérmicas, se ha realizado un
amplio estudic del crecimiento de grano austenitico con la
temperatura, bajo condiciones 1invariables iniciales y de

calentamiento.

Los resultados experimentales obtenidos han demostrado gque el
crecimiento de grane austenitico en  estos aceros esté
controlado eficazmenta por la accidn de los carburos complejos
vy, como consecuencia, por la evelucién que experimenta la

disolucitn de los mismocs durantie el calentamiento.

- La medida de los porcentajes en drea de carburos presentes
en las microestructuras de temples efectuados desde diferentes
temperaturas de calentamiento, ha hecho posible profundizar en
el conocimiento del proceso de disolucidn de carburos en estos
acerss y, sus resultados, han aportadno luz al crigen de los

fenomenos de desdoblamiente.

- La temperatura de calentamiento, determinante, a igualdad
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de otros pardmetros de calentamiento, de la estructura de
austenizacidén, tiene wuna influencia decisiva sobre las
caracteristicas obtenidas en estos aceros después del

tratamiento térmico de temple.

A través de la evaluacién experimental de los afectos
producides por la temperatura de calentamiento sobre los
procesos de disolucién de carburcos y sobre la dureza de temple,
en este trabajo se han determinado las temperaturas Sptimas de
temple de los cinco aceros ensayados y se han establecide los
parametros generales del ciclo térmicc que debe aplicarse al
citade tratamiento. Estﬁs temperaturas &ptimas de temple,
nctablemente superiores a las temperaturas de calentamiento
convencionales empleadas de forma generalizada en la practica
industrial, proporcionan los niveles m&ximos de dureza en estos
aceros inoxidables martensiticos. Ademds de la optimizacién de
las caracteristicas de dureza, en este trabajo se ha comprobada
también gue el aumento de la temperatura de calentamiento
produce una considerable disminucién de las cantidades de
carburos presentes en las microestructuras de temple de los
acercs estudiades. Este hecho, derivade de los propios procesos
de disolucién de carburos durante el calentamiento, permite
predecir un mejor comportamiente frente a la corresién cuando

estos aceros se templan desde sus respectivas temperaturas



286

Sprimas, alcanzéndcse asi el doble objetive de optimizar,
simyltdneamente, las propiedades de dureza y de resistencia a

la corrosiodn.

- Los resultados obtenidos sobre el crecimiento de grano
austenitico demuestran gque, en todos los acerops ensayados, el
tamatia de grane ausgtenitico se mantiene suficientemente finc
a las temperaturas &Sptimas de temple, especialmente en los
aceros de mayor contenido de carbono y elementos carburigenocs.
Cemo consecuencia, s posible concluir que e} moderado
crecimiento producido &n el granc 2ustenitico por sfecto de la
elevacién de las temperaturas de calentamiento, desde las
convencionales a las éptimas, no afecrara de forma
significativa a las caracteristicas de tenacidad de estos

aceros en estado de temple.

~ En relacién con el efectc gue tiene la temperatura de
calentamiento sobre la existencia de austenita retenida en las
microestructuras de temples efectuados hasta temperatura
ambiente, mediante an&lisis dilatométrico se ha podido
verificar que, hasta las temperaturas Optimas de cada acero,
se produce la descomposicién total de la austenita en
martensita, detectdndcose experimentalmente para éstas el final

de la transformacidn martensitica a temperaturas proximas a la
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temperatura ambiente.

Estos resultados fueron confirmados a nivel metalografico,
cbservéndose, principalmente en los acercs mis altos en
carbono, la existencia de cantidades crecientes de austenita

retenida para temperaturas de calentamiento superiores a las

Sptimas de temple.

La ausencia de austenita residual a las temperaturas dSptimas
de calentamiento propuestas en este trabajo, refuerzan la
idoneidad de dichas temperaturas para el tratamiento térmico

de temple de estos aceros inoxidables.

- El estudio general de las transformaciones de inequilibrio
producidas por la descomposicién anisotérmica de la austenita
en el enfriamiento continuo ha aportado, asimismo, importantes
conclusiones sobre el tratamiento térmico y scbre la relacidn
microestructura-propiedades de los aceros inoxidables

martensiticos.

La propia realizacidn de los diagramas experimentales T.T.T.
de enfriamiento continuo de los cinco aceros estudiades bajo
dos estados de austenizacién diferentes, correspondientes a sus

respectivas temperaturas éptimas y convencionales, reviste, por



5i mismo, una extracrdinaria importancia a nivel de aplicacidn
industrial y representa una de las conclusiones experimentales
de mayor valor en el contexto general de este trabajo. Diches
diagramas encierran una valicsa informaciédn cualitativa sobre
las fases y microconstituyentes generados por la transformacidn
anisotérmica de la austenita, imprescindible para el
conoccimiento de leos tratamientos térmicos de estos acercs. 5in
embargo, con objeto de completar la informacidn cualitativa de
los mismos, en este trabajo se aportan también los diagramas
da Dureza-Composicién microestructural-Velocidad de
enfriamientos gque, unidos a  sus respectivos estudios
metalogrAficos, proporcionan una informacion cuantitativa de
aplicacidn directa en la programacion del tratamientc térmico

de estos materiales.

- El an&lisis de los resultados experimentales recogidos en
los citados diagramas, ha permitido cbtener una conclusidn de
gran interés; para las temperaturas Gptimas de temple
determinadas en este trabajo, no s6lc se obtienen las durezas
mis elevadas, sino que se requieren velocidades de enfriamientc
inferiores para conseguirlas. En este sentidc cabe destacar
que, para dichas temperaturas 6ptimas, a partir de velocidades

i

de enfriamiento de 1 K.s ', las durezas de las microestructuras

martensiticas de los tres aceros wmas altos en carbono
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-X60Crld4MoV, X45Crl4MoV y X45Crll3- son muy préximas a las
durezas méximas. En estos acercs, las durezas obtenidas por
temple desde sus correspondientes temperaturas Optimas,
alcanzan valores de 710 HVS para enfriamientos a velocidad de
1 K.s™, muy préximos a los mdximos situados a 720-730 HVS para

velocidades superiores a 20 K.s'

En los dos aceros mas bajos en carbono, se verifica también gue
para las temperaturas &Sptimas se requieren velocidades de
enfriamiento inferiores para alcanzar la mixima dureza; sin
embargc, el efecto de la velocidad de enfriamiento sobre la
dureza martensitica es mis acusado a medida que disminuye el
contenido en carbono del acero. En el acero X30Crl3, la dureza
m&xima de 695 HVS, obtenida a velcocidades de enfriamiento
superiores a 10 K.s™", disminuye hasta 670 HVS para la velocidad
de 1 K.s''. Esta variacién, poco significativa todavia para el
acerc X30Cril3, aumenta de forma apreciable para el acero
X20Cr13, donde la dureza madxima de 580 HVS, correspondiente

a velocidades de enfriamiento superiores a 12 K.sF,

disminuye hasta S30 HV5 para el enfriamiento a 1 K.s

En cualquier caso, la posibilidad de lograr los niveles mas
altos de dureza con enfriamientos a baja velocidad, permite

optimizar las caracteristicas de dureza de estos aceros
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disminuyendo considerablemente los riesgos de tensiones
internas, deformaciones y agrietamientos de temple en las
piezas tratadas. $Sin embargo, aungue la mayoria de las
instalaciones industriales de tratamiento térmico continuo
trabajan normalmente con velocidades de enfriamiento de este
arden, la necesidad de alcanzar temperaturas de calentamiento

superiores a 1373 K, exigiria introducir algunas modificaciones

en las instalaciones convencionales, relacionadas,
fundamentalmente, con los materiales empleados en su
construccisdn.

~ En relacién con otro de los objetives fundamentales de
este trabajo, la investigacidn sobre la evolucidén de la
transformacién martensfitica en los aceros inoxidables Crll vy
Crl4MoV, es necesario sefialar en primer lugar gue el empleo de
técnicas dilatométricas de alta rescluci6én ha permitido
detectar experimentalmente fenémenos de desdoblamiento
correspondientes a subtransformaciones martensiticas inéditas.
Asimismo, el extenso trabajo experimental realizado sobre este
tema, ha hecho posible demostrar la extraordinaria influencia
gue tienen las condiciones de austenizacién y enfriamiento
sobre los citados fentmencs de desdoklamiento, derivada de lcs
procesos de disolucién y precipitaecidén de carburos gque se

producen durante el ciclo térmico.
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- Los desdoblamientos que, en determinadas condicicnes,
presenta la transformacién martensitica de estos aceros se
fundamentan en la descomposicidn anisotérmica 'de austenitas
coexistentes con distinta compasician quimica. La
heterogenaidad de la fase austenltica procede de la existencia
de carburos en estoes acerés Y, Como consecuencia, se refiere
a la variacién de la concentracién de carbono y elementos

carburigenos en dicha fase.

Tal como demuestran los resultados experimentales recogidos en
los diagramas de transfofmacién martensitica de leos cinco
acereos estudiados, los aceros con mayor contenido de carbono
y elementos carburigenos presentan mayor tendencia al
desdoblamiento, ya gque en ellos la cantidad de carburcs es
necesariamente mds elevada que en 1los aceros con menox

contenido de dichos elementos.

- Ensayos de temple efectuados en los cinco aceros
estudjiados desde diferentes temperaturas de calentamiento y con
enfriamientos a velocidades suficientemente elevadas como para

inhibir la precipitacién de carburos, han demostrado gue:

Cesde temperaturas de calentamiento ligeramente superiores
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a A,, estado de austenizacidén constituide por austenita
homegénea, la transformacién martensitica producida a alra
velocidad, no exnperimenta fendSmencs de desdoblamiento en

ningunc de los aceros estudiados.

Desde las temperaturas de calentamiento convencionales,
para las gue corresponden estados de austenizacidén formados por
austenita vy carbures, en todos los aceros se producen

desdoblamientos de la transformacidn martensitica del tipo Mg.

Desde las temperaturas de calentamiento d&ptimas gue
producen estados de austenizacidn formados por austenita no
homogénea, la transformacién martensitica de los aceros més

altos en carbono presenta el mismo tipo de desdoblamiento, M.

- El an4lisis de estos resultados experimentales permite
concluir que, desde estados de austenizacidn en los cuales la
austenita no ha alcanzado niveles suficientes de homogeneidad,
bien como consecuencia de no haberse finalizado el proceso de
disolucién de carburos o por ne haber sido eliminados los
gradientes de concentracidn de carbono y elementos carburigenos
mediante difusidn en estado sélido, la transformacién
anisotérmica de la austenita en martensita experimentard

desdoblamientos del tipe M,,, gue indican la existencia de zonas
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de austenita enriguecida. Se demuestra asi, en contra de las
teorias publicadas sobre este tema, que aun en ausencia de
precipitacién de carburcs durante el enfriamiento, en estos
aceros inoxidables se presentan fenémenos de desdoblamiento y
que éstos, del tipe M, estdn estrechamente vinculados al
estado de austenizacidn alcanzado durante el calentamiento de

los mismos.

- Por otra parte, los citados diagramas experimentales de
transformacién martensitica ponen de manifiesto que la
velocidad de enfriamjento modifica el fenémeno de
desdoblamiento que se produce en la transformacién martensitica
de un acero desde un estado de austenizacidn determinado, y gue
las citadas modificacicones dependen del propic estado de

austenizacidn del aceroc,

L,os desdoblamientos de la transformacidén martensitica del tipo
M, ;. correspondientes 2 la descomposicién anisotérmica de zonas
de austenita empobrecidas, se presentan exclusivamente para las
temperaturas de calentamiento Sptimas y en intervalos de bajas
velocidades de enfriamiento, dende se demuestra la existencia
de precipitacién de carburos. Sin embargo, los desdcblamientos
M Y My, correspondientes a la descomposicién anisotérmica de

zonas de austenita empobrecidas, se presentan siempre en
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ausencia de precipitacién.

- El andlisis del extenso trabajo de investigacién realizado
sobre loa fenémenos de desdoblamiento de la transformacidn
martensitica de estos aceros, ha permitido concluir,
finalmente, que ambos tipos de desdoblamientos, el M, y los
My ¥ My, estén perfectamente diferenciados y tienen su origen

en causas diferentes.

El desdoblamienteo del tipo M, en estos acercs tiene su origen
an la precipitacién de carburos durante el enfriamiento,
mientras gque los desdoblamientos del ripo M, y M,y tienen su
origen en los gradientes de concentracién producideos en la
austenita, por efecto de la difusién de carbono y elementos
carburigenos desde los carburos parcial o totalmente disueltos
a la temperatura de calentamiento. Estas teorlas, confirmadas
a nivel experimental en los acercs inoxidables estudiados,
representa una aportacién original al conocimiente de la
transformacién martensiticea de estos aceros y una de las

conclusiones mids relevantes de este trabajo.
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Con elio han sido expuestas las conclusiones fundamentales de
este trabajc sobre las transformaciones de inequilibric
producidas por ciclos anisotérmicos en aceros inoxidables
martensiticos tipo Crl3 y Crld4MoV, en el que se ha pretendide
contribuir al conocimiento y mejor aplicacién industrial de

estos importantes materiales metdlicos.
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