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RESUMEN: Se ha estudiado la influencia de la transformacion de austenita a martensita en la estabilidad
dimensional de un acero experimental para herramientas aleado con niobio (0,08% en peso) y vanadio (0,12%
en peso). La estabilidad dimensional del acero experimental fue comparada con la de un acero comercial antes y
después de ser sometidos, ambos aceros, a dos tratamientos térmicos diferentes. Los tratamientos térmicos con-
sistieron en un calentamiento y mantenimiento durante una hora a temperaturas de 860 °C (T1) y 900 °C (T2)
y un enfriamiento final en horno con nitréogeno (N,) a 1 atmosfera de presion. Inicialmente, se determinaron
las composiciones del acero experimental y comercial, mediante técnica de luminiscencia (GDL), y las tempe-
raturas de transformacion Ac; y Acs; del acero experimental, mediante ensayos dilatométricos, para seleccionar
las temperaturas de austenizacion de los tratamientos T1 y T2. Posteriormente, tras medir la dureza de ambos
aceros, se caracterizo la microestructura de los dos aceros mediante técnicas de Difraccion de Rayos X (XRD) y
metalografia optica, antes y después de los tratamientos térmicos T1 y T2. Por ultimo, se realizaron los analisis
de estabilidad dimensional longitudinal y angular por medio de las medidas de las probetas anulares de los ace-
ros comercial y experimental. Los resultados obtenidos tras haber realizado un contraste de hipotesis mostraron
que la variacion relativa longitudinal maxima calculada para el acero experimental fue del 0,2% y su variacion
relativa angular no fue significativa.
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ABSTRACT: Influence of the austenite-martensite transformation in the dimensional stability of a new tool steel
alloyed with niobium (0.08% wt.) and vanadium (0.12% wt.). Austenite-martensite transformation influence
on the dimensional stability of a new experimental tool steel alloyed with niobium (0.08% wt.) and vanadium
(0.12% wt.) has been studied. The dimensional stability of this new steel was compared with the dimensional
stability of commercial steel, after and before two thermal treatments, T1 (860 °C) and T2 (900 °C). The thermal
treatments consisted on heating and cooling, at 1 atmosphere of pressure, in N, atmosphere furnace, following
by heating in a conventional furnace at 180 °C during 1 hour. Initially, the experimental steel composition
and Ac, and Ac; transformation temperatures were determined by glow-discharge luminescence (GDL) and
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dilatometric tests, respectively, in order to select the austenization temperatures of T1 and T2 treatments. After
hardness measurement, the microstructure of both steels was characterized by X-Ray Diffraction (XRD) and
optical metallography, before and after of T1 and T2 thermal treatments. Finally, longitudinal and angular
dimensional stability analyses were realized for both commercial and experimental steels. After a contrastive
hypothesis analysis, the results showed that the longitudinal relative variation of the experimental steel calcu-
lated was around 0.2% and the angular relative variation was not significant.
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1. INTRODUCCION

Los materiales que apenas varian sus dimensiones
originales tras ser sometidos a procesos termo-
mecanicos o fuerzas externas durante los procesos
de elaboracion y de funcionamiento en servicio son
estables dimensionalmente. Por el contrario, los
materiales que son inestables dimensionalmente
tienden a modificar sus dimensiones debido a la
accion de tensiones externas, tensiones internas, la
anisotropia, y los cambios microestructurales en el
material (Paquin, 1990).

La distorsion producida en un acero cuando es
sometido a un proceso termo-mecanico se origina
por la presencia de varios factores de naturaleza
térmica, mecanica y microestructural que influyen
conjuntamente e interaccionan de manera simul-
tanea (Canale y Totten, 2005; Arimoto et al., 2009;
Nallathambi et al., 2010). En la mecanica del con-
tinuo la distorsién se analiza por medio del campo
de deformaciones del material. La deformacion
puede ser debida a solicitaciones mecanicas (elas-
tica y plastica) y también de origen térmico, cau-
sada por gradientes térmicos, transformaciones de
fase en el interior del material y por fluencia plastica
(“creep”). La suma de cada tlpo de deformacion ori-
gina una deformacion total (& ") en cada punto del
material e instante de tiempo que es la suma de los
diferentes tipos de deformacién y que puede expre-
sarse mediante la ecuacion (1):

Si’szeiJ_E +8i,jP +8i’jTH +€i,jTR +8i’jc (1)

Las deformaciones corresponden a: g JE, defor-
macion elstica de origen mecanico; ¢&;;", deforma-
cion plastica de origen mecanico; €;; T , deformacion
térmica ocasionada por gradientes termlcos, &,
deformacion originada por transformaciones de
fase en el material, debida al aumento (o disminu-
cion) de volumen como consecuencia de la variacion
en los parametros cristalograficos de las fases origi-
nadas respecto de las iniciales y €;;5, deformacion
por fluencia en caliente debido a las tensiones y tem-
peraturas altas del material.

Todas las deformaciones descritas se origi-
nan de manera simultanea durante un proceso
termo-mecanico, en mayor o menor medida. Unas

deformaciones tendran mas peso especifico que
otras, dependiendo de la naturaleza y condiciones
del proceso. En ausencia de tensiones externas, las
deformaciones mas importantes se originan por
transformacion y por gradientes térmicos. Las
deformaciones que tienen lugar en un acero como
consecuencia de las transformaciones de fase ori-
ginadas durante un enfrlamlento y en ausenc1a de
carga mecanica aphcada song;Myeg;"

La expresion para ;' a una temperatura T para
una determinada direccion de deformacién viene
definida por la fraccion de fase (X,,y) vy el coefi-
ciente de dilatacion térmica (0us,y) para la austenita
retenida y la martensita, respectivamente y puede
expresarse mediante la ecuacién (2):

8i,jTH:(XAOLA"‘XM(XM)i,j'T (2)

Esta expresion muestra como la deformacion por
tension térmica esta relacionada con la proporcion
de fases del acero. El valor del coeficiente de la aus-
tenita es mayor que el de la martensita (Bhadhesia,
2002; Qiu et al., 2009) por lo que, durante la transfor-
macion, la compresion de la austenita es mayor que
la de la martensita, induciéndose tensiones internas
como consecuencia del gradlente de deformacion.

La deformacion ;" es caracteristica de la trans-
formacion austenita- martens1ta y es debida, princi-
palmente, a la diferencia entre el parametro de red
de la estructura cristalina de la martensita y el de la
austenita y puede ser expresada mediante la ecua-
cion (3):

Si,jTR:(BA—M Xmij (3)

El parametro B,.y describe la dilatacion por la
transformacion de un porcentaje de fase martensitica
Xy (Yao et al., 2004). La transformacién austenita-
martensita es no-difusional (displaciva) y se carac-
teriza por el desplazamiento homogéneo de una red
de atomos respecto de su posicion inicial de equi-
librio hasta alcanzar una posicion metaestable ter-
modinamicamente. La transformacion empieza y
termina a unas temperaturas denominadas Mgy Mg,
respectivamente. Por otra parte, la temperatura Mg
desciende cuando aumenta el contenido de carbono
en el acero (Nallathambi ez al., 2010) y por lo tanto,
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los aceros con mayor contenido en carbono tienden
a retener mas cantidad de austenita. Para calcular
el valor de la temperatura Mg se utilizan ecuaciones
fenomenoldgicas, como la descrita por Steven y
Haynes, (1956), valida para aceros que contengan
hasta un 0,5% de carbono en peso (xc=0,5) (Ec. 4).
El resultado obtenido depende también de las com-
posiciones, en tanto por ciento en peso, de otros ele-
mentos de aleacion presentes en el acero.

MS (Steven-Haynes) — 561 _474XC_ 3 3XMn
- 1 7XNi_ 1 7XCI_2 1 XMO (4)

Resulta interesante analizar como se produce la
deformacion denominada g;;' < en la transformacion
austenita-martensita (Santofimia, 2006). La estruc-
tura centrada en las caras (FCC) de la austenita, se
transforma en una estructura de no equilibrio tetra-
gonal centrada en el interior (BTC) caracteristica de
la martensita. Su estructura tiene una relacion de
ejes cristalograficos de a=b=#c, donde la relacion c/a
es una medida de la tetragonalidad de la martensita
cuyo valor depende del contenido de carbono. En la
transformacidn austenita-martensita se observa un
aumento en volumen provocado por una contrac-
cion del 20% en el eje ¢ y una dilatacion del 12% a
lo largo de los ejes a y b, denominada deformacion
de Bain (Santofimia, 2006). Por ultimo, la transfor-
macion martensitica lleva asociada otra distorsidén
provocada por el deslizamiento de dislocaciones. La
accion conjunta y simultanea de ambas deformacio-
nes da lugar a la deformacion de plano invariante
(IPS) con componente de cizalladura, caracterizada
por generar, de manera simultanea, una dilatacién
uniaxial y una deformaciéon angular en una direc-
cion perpendicular a la anterior.

De igual forma, existen dos factores que pue-
den afectar a la estabilidad dimensional de la pieza
enfriada. Por una parte, la fase que se denomina
austenita retenida permanece en el acero después
del enfriamiento y depende de las temperaturas
Mg y M (Canale y Totten, 2005). El porcentaje de
austenita retenida sera mayor cuanto mas bajas sean
las temperaturas Mg y Mg para un determinado
acero, ya que si la temperatura final de enfriamiento
es superior a la temperatura Mg, la transformacion
austenita-martensita es incompleta. La cantidad
de austenita retenida obtenida durante un enfria-
miento continuo ha sido estudiada desde hace déca-
das (Yao et al., 2004; Telher, 2009; Nallathambi
et al., 2010) y se ha demostrado que afecta a la
inestabilidad dimensional en procesos posterio-
res de revenido, y su valor da una idea inicial de la
capacidad de transformacion de la austenita en el
acero después de haber realizado un determinado
tratamiento térmico. Por otra parte, la tendencia al
agrietamiento de un acero durante un enfriamiento
esta relacionada con el contenido en carbono equi-
valente (C,,) (Canale y Totten, 2005) que depende

de su composicién quimica en porcentaje en peso.
El contenido en carbono equivalente viene dado por
la expresion (5):

(:eq:XC-i-(XMn)/S-i-(XCr)/“'-l-(XMo)/3 +(XNi)/1 0
+(Xy)/5+(Xgi-0,5)/5+ (X)) 5+xw/10+x,,/10  (5)

El agrietamiento se origina debido a la concen-
tracion de esfuerzos por la presencia de defectos
tales como agujeros, bordes en angulo recto y otras
heterogeneidades geométricas, que se ve favorecida
por la presencia de defectos microscopicos en el
material como segregacion de carburos y nitruros.

La influencia de los elementos de aleacion
sobre la transformacion austenita-martensita esta
relacionada con el porcentaje de carbono en la
composicion del acero, como se ha comentado ante-
riormente. El acero experimental tiene presencia
de niobio y vanadio (0,08 y 0,12% en peso, respec-
tivamente) en su composicion. Estos elementos de
aleacion presentan una alta afinidad para formar
carburos, y un producto de solubilidad elevado.
Esto significa que los carburos precipitan de manera
muy dispersa durante la austenizacion y actuan de
manera muy eficiente sobre el control del tamafio de
grano austenitico (Fossaert ez al., 1995; San Martin
et al., 2006; Yang y Bhadhesia, 2009). Los carburos
actiian como elementos inhibidores del crecimiento
del tamano de grano (Gladman, 1966), originando
granos finos durante la austenizacion y aumen-
tando, por lo tanto, la dureza del acero. De esta
forma, se consigue un acero con una dureza acep-
table a partir de un enfriamiento suave, por lo que
se minimiza las inestabilidades dimensionales ori-
ginadas por la contraccion debida al enfriamiento,
y la dilatacion caracteristica de la transformacién
austenita-martensita.

La utilizacion de vanadio como elemento
microaleante en determinados aceros se ha desarro-
llado desde 1950 (Baker, 2009) y la composicion de
vanadio disuelto en la matriz no influye en la esta-
bilizacion del campo austenitico (Garcia-Mateo
et al., 2005). También hay estudios que hacen refe-
rencia al niobio como elemento influyente en la
transformacién austenita-martensita (Rees er al.,
1995) donde muestra el efecto que tiene el niobio
y sus carburos sobre la cinética de transformacion
austenita-martensita. El analisis del efecto del
niobio y vanadio depende de las fracciones de com-
posicion de ambos elementos disueltos en la matriz
y precipitados en forma de carburos. La presencia
de mayor cantidad de niobio disuelto en la matriz
de austenita tiende a inhibir la transformacion
austenita-ferrita o austenita-bainita, disminuyendo
la velocidad critica de enfriamiento, definida como
la velocidad minima de enfriamiento con la que se
obtiene unicamente martensita como fase transfor-
mada. Por otro lado, un aumento de la cantidad
de niobio disuelto en la matriz austenitica, durante
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la austenizacion, aumenta la cantidad de mar-
tensita transformada para velocidades criticas de
enfriamiento mas bajas (Fossaert et al., 1995). Sin
embargo, los carburos de niobio aceleran de manera
considerable la transformacién austenita-bainita,
al comportarse como zonas de alta nucleacion,
actuando de manera opuesta al niobio disuelto en
la matriz. De esta manera, una mayor concentra-
cion de carburos de niobio puede mejorar las pro-
piedades de dureza pero perjudicar la inhibicion de
fases no deseadas como la bainita y, sobre todo, la
ferrita durante el enfriamiento. El niquel actua de
estabilizador del campo austenitico, y favorece una
disminucién de la velocidad critica de enfriamiento
del acero sin que se induzcan transformaciones
de tipo difusional, como la austenita-ferrita, o de
naturaleza mas compleja como la transformacion
austenita-bainita.

En resumen, en este articulo se van a analizar
los efectos de la distorsion en muestras de un acero
comercial y otro acero experimental nuevo, tras ser
sometidos a dos tratamientos térmicos diferentes.
Estos tratamientos térmicos corresponden a la etapa
mas critica, desde el punto de vista de la distorsion
dimensional, de un tratamiento térmico global que
abarca varios tratamientos térmicos, posteriores a
los que se van a estudiar, pero que tienen un menor
efecto sobre la estabilidad dimensional.

2. MATERIALES Y METODOS
2.1. Materiales y técnicas experimentales aplicadas

Los materiales utilizados en este estudio fueron
un acero comercial con 0,12% C y un acero expe-
rimental nuevo con una composicion de 0,22% C.
Las composiciones de estos aceros, se muestran en
la Tabla 1.

El acero experimental fue obtenido a partir de
una colada realizada en un horno de atmosfera con-
trolada de 70 kilos de capacidad. Posteriormente, se
forjaron los lingotes obtenidos a redondos de una
longitud de 600 mm y un diametro de 10 mm.

El andlisis de la composicion del acero experi-
mental se realiz6 por medio de espectrometria de
emision optica por descarga luminiscente (GD-OES
o Glow Discharge Optical Emission Spectrometry)
(Skoog, 2007). La técnica se basa en analizar la emi-
sion Optica caracteristica de cada elemento mediante

la excitacion de la muestra por medio de una fuente
externa, en este caso con una lampara de descarga
luminiscente (GDL o Glow Discharge Lamp).

El difractometro utilizado en los ensayos de
difraccion fue modelo Siemens D5000 con anillo
central abierto de Euler y barrido en X. Para el ana-
lisis de los patrones de difraccidén obtenidos, se uti-
liz6 un programa basado en analisis cuantitativo de
multifases (Rietveld, 1969).

También se realizaron ensayos de dureza bajo
norma UNE-EN-ISO-6508 (2007) en un durémetro
Wilson Rockwell/Hardness Tester series 500, antes
y después de los tratamientos térmicos. El estudio
metalografico optico de las microestructuras obte-
nidas se realizd con un microscopio 6ptico Olimpus
GX51, siendo las muestras atacadas previamente
con Nital al 2%.

Los ensayos dilatométricos se realizaron en un
dilatdbmetro universal de alta resoluciéon Adamel
Lhomargy DT1000 que permite la programacion
computerizada de ciclos térmicos en condiciones
isotérmicas y anisotérmicas. En cada ensayo se obtu-
vieron la curva dilatométrica y su correspondiente
curva derivada, y las temperaturas criticas relaciona-
das con las transformaciones de fase se detectan en
las zonas de ambas curvas donde aparecen cambios
bruscos de pendiente o picos, respectivamente. Las
temperaturas Ac, y Ac; del acero experimental se cal-
cularon mediante una técnica estadistica utilizando
las curvas derivadas de dilatometria (Mendenhall y
Sincich, 1997; Montgomery y Runger, 2003).

Los tratamientos térmicos de calentamiento y
enfriamiento (Fig. 1a) se realizaron en gas nitrd-
geno (N,) a 1 atmosfera de presion. El enfriamiento
forzado en horno de atmosfera controlada (Fig. 1b)
viene justificado por el hecho de que el acero experi-
mental tiene un carbono equivalente (Ec. 5) igual a
0,943, lo cual indica una probabilidad alta de agrie-
tamiento durante el enfriamiento (Canale y Totten,
2005). Los enfriamientos de aceros en atmosferas
de gases son mas suaves que en otros medios como
agua o aceite, ya que no generan gradientes térmi-
cos elevados entre la superficie y la zona interior
de la probeta y se reduce el riesgo de agrietamiento
durante el proceso.

Las probetas utilizadas en los tratamientos tér-
micos para el estudio de la estabilidad dimensional
tenian forma de anillo abierto, en el que se mecani-
zaron tres agujeros de 2 mm de diametro (Fig. 1c¢).

TaBLA 1. Composicion quimica de los aceros comercial y experimental
Elemento (% en peso)
Acero C Mn Si P S Cr Ni Mo Cu \% Nb Fe
Comercial 0,12 045 024 0,010 0,025 089 3,04 021 0,22 - - B’
Experimental 0,22 0,19 0,33 0,014 0,010 1,24 3,85 - 0,15 0,12 0,08 B’
B’ =Balance.
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b) TIEMPO
S <7

17 7 2008

FiGUrA 1. Procesos térmicos T1 y T2 realizados en el horno: a) Diagrama con los ciclos térmicos T1y T2; b) horno de
atmosfera controlada de N, y pared fria y ¢) probeta utilizada en los ensayos de estabilidad dimensional
donde se muestra el triangulo delimitado por los centros de los agujeros.

En cada agujero se tomaron medidas de las coor-
denadas de cuatro puntos equidistantes, antes y
después de los tratamientos térmicos, mediante un
dispositivo formado por un microscopio Nikon
MM-1 acoplado a una unidad CPU.

Para comprobar si las diferencias en el valor de
las deformaciones obtenidas para el acero comercial
y el acero experimental son significativas, se realizo
un contraste de hipodtesis empleando estadistica no
paramétrica, mediante la aplicacion de la prueba de
suma de rangos de Wilcoxon (Mendenhall y Sincich,
1997). Esta prueba no paramétrica compara las dis-
tribuciones de probabilidad completas, ademas de las
medianas. En este estudio se aplico, concretamente,
la “prueba de dos extremos” de la suma de rangos
de Wilcoxon, donde la hipdtesis nula define que las
distribuciones de probabilidad asociadas a las dos
poblaciones comparadas son equivalentes, mientras
que la hipotesis alternativa indica que la distribucion
de probabilidad de una poblacién esta desplazada a

la derecha o a la izquierda de la otra. Una vez obte-
nidos los valores n;, mediciones correspondientes a
un grupo y los valores n,, mediciones correspondien-
tes al grupo con el que se compara, el procedimiento
de analisis de esta prueba estadistica no paramétrica
consiste en ordenar desde el menor valor hasta el
mayor el nimero total de muestras (n;+n,) obteni-
das. A cada muestra se le asigna un valor numérico
(rango) desde el valor 1, que corresponde a la mues-
tra de menor valor. Una vez ordenados y enumerados
correspondientemente, se calcula los estadisticos S; y
S,, que son la suma de los rangos del grupo n; y del
grupo n,, respectivamente. Se selecciona la estadis-
tica de la prueba, siendo S; sin;<n, o S, si n,<n, (si
n,; =n, se puede usar cualquiera de los dos estadisti-
cos). La condicion de rechazo de la hipdtesis nula se
alcanza cuando el estadistico seleccionado (S; o S,)
cumpla que S, ,<S; obien S;,> Sy, donde S; y Sy son
dos estadisticos que aparecen en las correspondientes
tablas para la prueba de suma de rangos de Wilcoxon.

Revista de Metalurgia 50(3), Julio—Septiembre 2014, e018. ISSN-L: 0034-8570 doi: http://dx.doi.org/10.3989/revmetalm.018


http://dx.doi.org/10.3989/revmetalm.018

6 * G. Conejero Ortega et al.

3. PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL

Inicialmente, se realizaron ensayos de dureza,
metalografia y difraccion de los aceros en el estado
de recepcion.

Se llevaron a cabo nueve ensayos dilatométri-
cos a una velocidad de calentamiento de 0,5 °C-s™
desde una temperatura ambiente hasta una tempe-
ratura de 1000 °C. Posteriormente, se calcularon y
analizaron las curvas dilatométricas y sus derivadas
en el tramo de calentamiento para cada uno de los
nueve ensayos de dilatometria del acero experi-
mental, con el fin de obtener las temperaturas cri-
ticas Ac,; y Acs.

El criterio adoptado fue seleccionar las mismas
temperaturas de austenizacion para los dos aceros y
obtener asi las mismas condiciones de enfriamiento.
Se seleccionaron unas temperaturas de austeniza-
cién de 860 y 900 °C para los tratamientos térmicos
T1 y T2, respectivamente, que sobrepasan con
bastante holgura las temperaturas Ac; de ambos
aceros. Los tratamientos térmicos (Fig. 1a) siguen
un ciclo de calentamiento hasta temperaturas de
860 °C (tratamiento T1) y 900 °C (tratamiento T2)
respectivamente, manteniendo ambas temperaturas
durante una hora, y el enfriamiento se realiza con
gas N, a 1 atmosfera de presion. Por ultimo, se rea-
liza un calentamiento de revenido a 180 °C durante
una hora con el objetivo de aliviar tensiones en las
muestras después del enfriamiento.

Respecto a los ensayos para calcular la estabilidad
dimensional, antes y después de los tratamientos tér-
micos aplicados, se utilizd una subrutina de la aplica-
cién informatica que calcul6 primero las coordenadas
del centro de cada agujero (x., y.) y posteriormente
la longitud de los lados y los angulos originados al
unir los centros de cada agujero para cada probeta
(Fernandez et al., 2002). Posteriormente, se calcularon
estadisticamente, para cada tipo de acero y de distor-
sion, el valor medio, la desviacion y error estandar y
el rango de valores de variacion relativa para un nivel
de confianza de 95% (Mendenhall y Sincich, 1997).

De igual forma, una vez realizados los trata-
mientos térmicos se realizaron nuevas medidas de
dureza, analisis metalograficos y ensayos difracto-
métricos para cada tipo de acero. Por ultimo, se rea-
lizé el contraste de hipdtesis aplicando estadistica
no paramétrica.

4. RESULTADOS Y DISCUSION

4.1. Determinacion de las temperaturas
criticas Ac; y Ac;

A partir de la informacion obtenida de las curvas
dilatométricas y las correspondientes curvas deriva-
das, se pueden calcular los valores de la temperatura
Ac, (inicio de la transformaciéon ferrita-austenita
durante el calentamiento) y Ac; (temperatura final

de la transformacion) ya que, al tratarse de un nuevo
acero, ambas temperaturas no estan publicadas.

Una vez obtenidas estas temperaturas, se cal-
culd el valor promedio de cada una de ellas obte-
nido en los nueve ensayos (Fig. 2). Para el acero
experimental se obtuvieron unos valores promedio
de 726 y 775 °C para Ac; y Ac;, respectivamente.
Las temperaturas Ac, y Ac; del acero comercial se
obtuvieron del proveedor y fueron de 690 y 780 °C,
respectivamente. Se observa que la temperatura Acs
del acero experimental es 5 °C mas baja que la del
acero comercial. El criterio adoptado fue seleccio-
nar las mismas temperaturas de austenizacion para
los dos aceros y obtener asi las mismas condiciones
de enfriamiento. Se seleccionaron unas temperatu-
ras de austenizacion de 860 y 900 °C para los tra-
tamientos térmicos T1 y T2, respectivamente, que
sobrepasan con bastante holgura las temperaturas
Ac; de ambos aceros.

4.2. Analisis difractométrico, de dureza y
metalografico

Los resultados obtenidos en los ensayos de difrac-
cion en el estado de recepcidn, antes de realizar los
tratamientos térmicos, muestran dos patrones de
difraccion para los aceros comercial y experimental
(Figs. 3a y 4a, respectivamente) donde se observan
picos de intensidad maximos correspondientes al
plano (110) de una estructura cristalina centrada en
el cuerpo (BCC). En el patron de difraccion del acero
experimental, ademas, aparecen picos correspon-
dientes a una estructura centrada en las caras (FCC),
caracteristica de la y-austenita, correspondiendo el
pico de maxima intensidad al plano cristalografico
(111). En total, se ha registrado una presencia de
FCC y-austenita con un porcentaje del 3,7%.

Los patrones de difraccién obtenidos en mues-
tras sometidas a los tratamientos T1 y T2 muestran
diferentes valores para el pico (111), correspon-
diente a la austenita retenida. En el acero comercial,
después de ser sometido al tratamiento térmico T1
(Fig. 3b), el analisis determiné que el total de la fase
v-austenita retenida detectada fue igual a 7,18%.
Por otra parte, después del tratamiento T2 (Fig. 3¢c)
el valor detectado para la y-austenita fue de 8,20%.
El resto de fase detectada corresponde a una fase
BCC caracteristica de la o-ferrita.

Para el acero experimental, el diagrama de difrac-
cion correspondiente al tratamiento T1 (Fig. 4b)
muestra, al igual que en el acero comercial, un pico
de intensidad alta correspondiente al plano crista-
lografico (110) de una estructura o-ferrita (BCC), y
un pico de intensidad baja correspondiente al plano
(111) que corresponde a una estructura y-austenita
(FCC). En este caso, el valor total registrado de
austenita retenida fue de 6,7%. Por otra parte, para
un tratamiento T2 (Fig. 4c), el diagrama mues-
tra también perfiles correspondientes a o-ferrita
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FIGURA 2. Valores promedios de Ac,y Ac; para los aceros comercial y experimental.

y Y-austenita. En este caso, se detectd un valor de
austenita retenida de 1,7%, un 75% menos que la
obtenida después del tratamiento T1.

Los diagramas XRD mostrados anteriormente
siguen una misma pauta para ambos aceros en
todos los tratamientos, consistente en la aparicion
de un pico maximo de intensidad correspondiente
a una estructura BCC y picos de menor intensidad
correspondientes a una estructura FCC (caracteris-
tica de la austenita). Esto evidencia que en ambos
aceros ha habido transformacién de la austenita,
y que la estructura cristalina de la fase resultante
tiene estructura BCC, pero no completa el anali-
sis de las muestras, ya que esta informacién debe
ser complementada con los analisis de dureza y
metalografico.

A continuacion se muestran los valores de dureza
de los aceros, junto con los valores de porcentaje de
austenita retenida, medidos para cada tipo de acero
después de los tratamientos T1 y T2 (Figs. 5a y b,
respectivamente). Antes del tratamiento, la dureza
del acero comercial medida fue menor que el limite
inferior del campo de aplicacion para la dureza
Rockwell C segin la norma UNE-EN-ISO-6508
(fijado en 20 HRC). Este bajo valor provoca que
la medida no se refleje en la grafica. La dureza del
acero experimental medida antes de los tratamientos
fue de 35 HRC. Las durezas medidas después de los
tratamientos T1 y T2 para el acero comercial fueron
de 22 HRC por debajo del valor correspondiente
a una microestructura martensitica (Mangonon,
2001). Sin embargo, para el acero experimental el
valor de dureza medido después de los tratamientos
T1y T2 fue de 45 HRC, lo que mantiene la posibili-
dad de que en el acero experimental se haya formado
microestructura martensitica. En todas las medidas
de dureza, el valor de la dispersion no supero el 5%.

En el acero experimental se observa una dife-
rencia entre la cantidad de austenita retenida des-
pués del tratamiento T1 y del tratamiento T2. Sin
embargo, también se observa que esta diferencia en
el porcentaje de austenita retenida no influye en los

valores de dureza del acero experimental obtenidos
después de ambos tratamientos.

Para el acero comercial, las micrografias obte-
nidas no muestran microestructura martensitica
ni antes ni después de los tratamientos T1 y T2. El
acero comercial, en el estado de recepcion, muestra
amplias zonas de ferrita (Fig. 6a), indicadas por
las flechas sélidas negras. En la micrografia corres-
pondiente al acero comercial después del trata-
miento T1 (Fig. 6b), se observan zonas claras junto
con fases oscuras y alargadas, que corresponden a
ferrita y bainita, respectivamente, sin detectarse fase
martensitica. La micrografia obtenida para el tra-
tamiento T2 (Fig. 6¢) muestra una microestructura
similar a la anterior, en la cual se advierte la pre-
sencia de bainita (indicada por flechas punteadas
negras) y donde tampoco se observa la presencia de
martensita.

La micrografia obtenida para el acero experi-
mental, antes de ser sometido a los tratamientos
térmicos (Fig. 7a), no presenta ninguna estructura
martensitica, pero si se observa microestructura
caracteristica de la martensita después de ser some-
tido a los tratamientos T1 y T2 (Figs. 7b y c, respec-
tivamente). No se aprecian diferencias significativas
entre las micrografias de los dos tratamientos, a
pesar que el analisis por difraccion determind una
mayor presencia de austenita retenida en el acero
después del tratamiento T1 que del tratamiento T2.

4.3. Analisis de la estabilidad dimensional

En cuanto al analisis de la estabilidad dimen-
sional, se observa que no hay tensiones externas
aplicadas a las probetas durante los dos trata-
mientos térmicos. Esto significa que la distorsion
final de las probetas de acero comercial y experi-
mental no tienen origen mecanico, por lo que las
componentes Si,jP y ei,jE (Ec.1) son despreciables en
el valor total de la deformacién. De igual forma,
la ausencia de tensiones externas durante el peri-
odo de austenizacién implica que la componente
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FiGura 3. Diagramas XRD para el acero comercial: a) en estado de recepcion; b) después

del tratamiento T1 y ¢) después del tratamiento T2.

de deformacion por fluencia en caliente €, tam-
bién es despreciable. Por tanto, las inicas compo-
nentes de deformacion asociadas a la distorsion
final de las probetas van a ser las producidas por
factores térmicos g, y deformacion plastica
causada por la transformacion €;'%. El hecho de
que el acero comercial no haya sufrido transfor-
macidén martensitica va a permitir comparar su

estabilidad dimensional con la del acero experi-
mental. En el acero comercial, el factor de distor-
sion con mas peso especifico es la deformacion
producida por efectos térmicos durante el enfria-
miento. En el acero experimental hay que tener en
cuenta, ademas, la deformacién producida por la
transformacioén austenita-martensita que puede
afectar a su estabilidad dimensional.
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FIGURA 4. Diagramas XRD para el acero experimental: a) en estado de recepcion; b) después
del tratamiento T1 y ¢) después del tratamiento T2.

a) Cdlculo de la variacion relativa longitudinal y
angular

Una vez realizadas todas las medidas para el estu-
dio de estabilidad dimensional, se obtuvo el valor
promedio de la variacion relativa lineal y angular
para cada acero en cada uno de los tratamientos.

La distorsion de las probetas tiene lugar en el plano
perpendicular al eje de la barra. Esto significa que
todas las probetas tienen el mismo sentido de corte y
mecanizado, no habiendo probetas con direcciones
distintas de corte respecto a la barra. En resumen,
en la Tabla 2 se muestran los valores promedios
de las muestras, obtenidos para cada tipo de acero
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FIGURA 5. Valores de: a) dureza y b) austenita retenida para los aceros comercial y experimental.

y tratamiento, asi como su valor de dispersion, error
estandary, en la ultima columna, el rango de valores
con un nivel de confianza del 95%.

Los valores promedios de variacion relativa lon-
gitudinal (Fig. 8a) para el acero comercial y experi-
mental en el tratamiento T1 fueron —0,082%y 0,169%,
respectivamente. El valor del acero comercial indica
que es mas susceptible de sufrir una contraccién, al
contrario que el acero experimental donde se mues-
tra un valor positivo. Para el tratamiento T2, los
valores calculados de distorsion longitudinal relativa
fueron —0,062% y 0,144%, respectivamente. Los valo-
res muestran que la tendencia se sigue manteniendo,
siendo un valor negativo en el caso del acero comercial
y positivo en el acero experimental. También se tuvie-
ron en cuenta los valores obtenidos en el calculo de
la distorsion en probetas que no habian sido tratadas
previamente (ST). En este caso la distorsion calculada
se corresponde con errores implicitos al proceso de
medicion en las probetas y por ello son despreciables.

También fueron calculadas las variaciones angu-
lares correspondientes a cada acero en cada trata-
miento térmico (Fig. 8b). Para el tratamiento T1, los

valores promedios obtenidos para el acero comercial
y experimental fueron 0,061 y 0,034%, respectiva-
mente. Por otra parte, para el tratamiento T2 los
valores calculados fueron 0,055y 0,002%, respectiva-
mente. Para el acero comercial no hay una diferencia
considerable en el valor de la distorsion angular en
funcion del tratamiento térmico, al contrario que
ocurre con el acero experimental. Sin embargo, los
valores son pequefios y dan a entender que apenas
se han producido, en ambos aceros y tratamientos
térmicos, distorsiones angulares considerables.
Segun se observa en los analisis de los resul-
tados obtenidos, los valores no superan, en valor
absoluto, el 0,22 %. La estabilidad de ambos ace-
ros es buena y las distorsiones de origen térmico
y microestructural no son significativas para los
enfriamientos realizados en atmosfera forzada
de nitrégeno. En un principio se muestra que la
distorsion longitudinal ha sido mas severa que
la angular y, en concreto, los valores de varia-
cion obtenidos para el acero experimental han
sido mayores que los del acero comercial. Si se
comparan los datos obtenidos para la distorsion
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FiGura 6. Micrografias obtenidas para el acero comercial: a)
en el estado de recepcion, donde la flecha solida negra indica
la presencia de ferrita; b) después del tratamiento T1 y ¢)
después del tratamiento T2, donde la flecha punteada
indica la presencia de bainita.

longitudinal, se observa que las variaciones cal-
culadas son negativas para el acero comercial, y
positivas para el acero experimental. El valor nega-
tivo en el acero comercial significa que el factor de
distorsiéon mas importante ha sido la contraccion
debido al enfriamiento durante el proceso térmico.
El valor positivo en el acero experimental indica
que el origen de la mayor distorsién se debe a la
dilatacion volumétrica debida a la transformacion

FIGURA 7. Micrografias obtenidas para el acero experimental:
a) en el estado de recepcion; b) después del tratamiento T1 y ¢)
después del tratamiento T2.

austenita-martensita, ya que los resultados obte-
nidos muestran que después de los tratamientos
térmicos T1 y T2 el acero experimental ha sufrido
una transformacién austenita-martensita, mien-
tras que en el acero comercial no se apreciaba pre-
sencia de martensita. En resumen, todos los valores
absolutos de deformacién longitudinal y angular
del acero comercial y del experimental estan por
debajo del 0,22%, lo que demuestra la distorsion
total (longitudinal y angular) producida en ambos
aceros no es considerable.
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TABLA 2. Datos estadisticos obtenidos de la variacion relativa longitudinal y angular de los aceros comercial y experimental en el
estado de recepcion (ST), tras el tratamiento T1 y tras el tratamiento T2

Variacion relativa Desviacion
Deformacion®  Acero” Tratamiento media (%) estandar (%) Error estandar (%) Rango nivel confianza®
L C ST —0,004 0,027 0,005 (-0,015, 0,007)
L C T1 —-0,082 0,025 0,009 (—0,099,-0,065)
L C T2 —-0,062 0,060 0,019 (-0,099,-0,025)
L E ST 0,005 0,025 0,006 (—0,006, 0,016)
L E Tl 0,169 0,075 0,022 (0,127, 0,211)
L E T2 0,144 0,078 0,026 (0,093, 0,195)
A C ST 0,000 0,028 0,007 (—0,015, 0,014)
A C Tl 0,061 0,043 0,017 (0,027, 0,095)
A C T2 0,055 0,077 0,029 (0,002, 0,112)
A E ST 0,017 0,048 0,013 (—0,008, 0,042)
A E T1 0,034 0,103 0,037 (—0,038, 0,105)
A E T2 0,002 0,118 0,048 (—0,092, 0,096)

L: Deformacion longitudinal; A: Deformacion angular.
C: Acero comercial; E: Acero experimental.
“Nivel confianza =95%.
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FiGura 8. Comparacién de las variaciones relativas de los aceros comercial y experimental, obtenidas
antes y después de los tratamientos térmicos T1y T2: a) longitudinal y b) angular.
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b) Contraste de hipétesis de los valores obtenidos

Para comprobar si las diferencias en el valor de
las deformaciones obtenidas para el acero comercial
y el acero experimental son significativas, se realizo
un contraste de hipotesis aplicando estadistica no
paramétrica, mediante la aplicacion de la prueba
de suma de rangos de Wilcoxon. A continuacion se
muestran las hipdtesis nulas y alternativas estable-
cidas para los casos estudiados.

Contraste de hipotesis 1:

« Hy," las variaciones longitudinales relativas en
los aceros comercial y experimental son idénticas
tras ser sometidos ambos al tratamiento T1.

*  H,," la variacion longitudinal relativa del acero
comercial esta desplazada a la izquierda o a la
derecha de la variacion longitudinal relativa del
acero experimental tras ser sometidos ambos
aceros al tratamiento T1.

Contraste de hipotesis 2:

«  Hy"™ las variaciones longitudinales relativas en
los aceros comercial y experimental, son idén-
ticas tras ser sometidos ambos al tratamiento T2.

+  Hyu,"™ la variacion longitudinal relativa del acero
comercial esta desplazada a la izquierda o a la
derecha de la variacion longitudinal relativa del
acero experimental tras ser sometidos ambos
aceros al tratamiento T2.

Contraste de hipotesis 3:

« Hy" las variaciones longitudinales relativas
obtenidas en el acero comercial después de los
tratamientos T1 y T2 son idénticas.

»  Has™ la variacion longitudinal relativa del acero
comercial obtenida después del tratamiento T1
esta desplazada a la izquierda o a la derecha
de la variacion longitudinal relativa correspon-
diente al tratamiento T2.

Contraste de hipotesis 4:

+ Hy" las variaciones longitudinales relativas
obtenidas en el acero experimental después de
los tratamientos T1 y T2 son idénticas.

«  Hu4" la variacion longitudinal relativa del acero
experimental obtenida después del tratamiento
T1 estd desplazada a la izquierda o a la derecha
de la variacion longitudinal relativa correspon-
diente al tratamiento T2.

Aplicando el método, se muestran los resultados
obtenidos (Tabla 3) para cada hipotesis nula para con-
firmar o no lo observado en los estudios de dureza,
difracciéon y metalograficos. Las correspondientes

pruebas de contraste rechazan las hipotesis Hy" y
Hy,", lo que significa que se admiten las hipotesis
alternativas, por lo que la diferencia en el tipo de acero
si es significativa en la deformacion obtenida después
de los tratamientos térmicos T1y T2. Anteriormente
se comprobo que no se habia percibido transforma-
cién martensitica en el acero comercial, mientras que
los valores de dureza y la micrografia revelaban la
existencia de martensita en el acero experimental. Se
confirma que la transformacion austenita-martensita
estd asociada a una dilatacién de volumen propor-
cional a la fase transformada, por lo que el valor pro-
medio de la deformacién longitudinal relativa para
el acero experimental es positivo, demostrando asi
que la transformacion microestructural austenita-
martensita es el factor mas importante de distorsion.
Sin embargo, en el acero comercial, la contraccion
debida al enfriamiento es el principal foco de distor-
sion, obteniéndose un valor neto negativo.

En las hipotesis Hy;" y Hys", las pruebas de con-
traste no rechazan la hipétesis nula. La diferencia en
la temperatura de austenizacion no es significativa
en el valor de la deformacion relativa longitudinal
tanto para el acero comercial como para el acero
experimental. En el acero experimental, la cantidad
detectada de austenita retenida era menor después
del tratamiento T2 (900 °C temperatura de auste-
nizacion) que del tratamiento T1 (860 °C), pero
esta diferencia de austenita retenida no influye en
el valor final de la deformacion. Aun asi, los valores
absolutos de la deformacion del acero comercial y
del acero experimental estan por debajo del 0,22%,
lo que demuestra que la distorsién longitudinal pro-
ducida en el acero experimental durante la transfor-
macién no ha sido lo suficientemente severa.

De igual forma, para analizar la dependencia
en el material y en el tratamiento para la variacion
angular, se volvié a plantear la siguiente serie de
hipotesis nulas.

Contraste de hipotesis 5:

«  Hys™: las variaciones angulares relativas de los
aceros comercial y experimental son idénticas
tras ser sometidos ambos al tratamiento T1.

«  H,s™ la variacion angular relativa del acero
comercial esta desplazada a la izquierda o a la
derecha de la variaciones angular relativa del
acero experimental tras ser sometidos ambos
aceros al tratamiento T1.

Contraste de hipotesis 6:

«  Hy™: las variaciones angulares relativas de los
aceros comercial y experimental, son idénticas
tras ser sometidos ambos al tratamiento T2.

«  Hu™ la variacion longitudinal relativa del
acero comercial esta desplazada a la izquierda o
a la derecha de la variacion longitudinal relativa
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TABLA 3. Datos obtenidos del contraste de hipotesis para las deformaciones longitudinales
Contraste 1 2 3 4
Aceros® C E C E C C E E
Tratamiento térmico T1 T1 T2 T2 T1 T2 T1 T2
Hipétesis nula H," Hy," Hy" Hy-
Hipotesis alternativa H," H,," H,:" H,."
Valor estadistico S, , 36 134 36 88
Estadistico critico seleccionado (S, o Sy) S.=54 Sy=114 Sy=98 Sy=114
Comparacion S,,<SL S;,<SU Si,<SU S,<SU
Rechazo de la hipotesis nula SI SI NO NO

C: Acero comercial; E: Acero experimental.

del acero experimental tras ser sometidos ambos
aceros al tratamiento T2.

Contraste de hipotesis 7:

+ Hy™ las variaciones angulares relativas obte-
nidas en el acero comercial después de los trata-
mientos T1 y T2 son idénticas.

+  H,,™ la variacién angular relativa del acero
comercial obtenida después del tratamiento T1
esta desplazada a la izquierda o a la derecha de
la variacion angular relativa correspondiente al
tratamiento T2.

Contraste de hipotesis 8:

«  Hy™ las variaciones angulares relativas obte-
nidas en el acero experimental después de los
tratamientos T1 y T2 son idénticas.

+  Hus™ la variacion angular relativa del acero
experimental obtenida después del tratamiento
T1 esta desplazada a la izquierda o a la derecha
de la variacioén angular relativa correspondiente
al tratamiento T2.

En la Tabla 4 se muestra que la hipotesis nula
no se rechaza para ninguno de los cuatro casos.
La deformacion o distorsion angular obtenida no
es significativa ni para el tipo de acero enfriado
ni para el tratamiento utilizado. La suavidad del
enfriamiento, unido a la ausencia de tensiones
externas, produce que las distorsiones apreciables
sean unicamente de tipo longitudinal, relaciona-
das con expansiones o compresiones por factores
térmicos y por la transformacién microestructural,
respectivamente.

En definitiva, se puede afirmar que el tipo
de acero si es un factor sensible a la distorsion
longitudinal, siendo la transformacién austenita-
martensita el factor de distorsion mas importante en
el acero experimental. Por otro lado, el tipo de tra-
tamiento térmico aplicado (T1 o T2) no es un factor
influyente en la estabilidad dimensional del acero

experimental, y la distorsion angular es despreciable
para cada tipo de acero y tratamiento.

Por otra parte, los contrastes de hipodtesis rea-
lizados muestran que solo se pueden rechazar las
hipotesis nulas correspondientes a la igualdad de
variacion longitudinal entre el acero comercial y
longitudinal en el tratamiento T1y T2. En resumen,
a pesar de que el acero experimental haya sufrido
mayor transformacion microestructural de tipo
austenita-martensita respecto del acero comercial,
esta transformacion no ha originado una diferencia
considerable ni en la distorsion longitudinal ni en
la angular. Por lo tanto, las distorsiones dimensio-
nales originadas por la velocidad de enfriamiento
(contraccion) y la transformacion microestructural
(dilataciéon) no alcanzan un nivel de deformacion
considerable después de los tratamientos térmicos.

Por todo esto, y segin lo observado en las medi-
ciones de dureza y en los contrastes de hipotesis
realizados para el acero experimental, los valores
de dureza y estabilidad dimensional longitudinal
registrados son similares en ambos tratamientos tér-
micos, lo que significa que la mayor solubilidad de
vanadio y niobio a 900 °C que a 860 °C no influye
ni en la dureza ni en la estabilidad dimensional lon-
gitudinal del acero experimental. Si hay que afiadir,
por ultimo, que el nivel de dureza obtenido después
de los tratamientos térmicos, en torno a 45 HRC,
muestran que el acero experimental ha adquirido
unos valores de dureza lo suficientemente altos
tras ser sometido a enfriamientos suaves durante
los tratamientos T1 y T2 sin haberse producido
una distorsion significativa. Esto es consecuencia
del endurecimiento provocado por los carburos de
niobio y vanadio precipitados durante las etapas de
austenizacion y posterior enfriamiento.

5. CONCLUSIONES

El acero experimental tiene unos valores pro-
medio de temperaturas Ac, y Ac; de 726 °C y
775 °C, respectivamente. Los tratamientos T1
(temperatura de austenizacion de 860 °C) y T2
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TaABLA 4. Datos obtenidos del contraste de hipotesis para las deformaciones angulares

Contraste 5 6 7 8
Aceros® C E C E C C E E
Tratamiento térmico T1 T1 T2 T2 T1 T2 T1 T2
Hipotesis nula Hys* Hye* H,A Hyt
Hipotesis alternativa H,* H, H,* H,*
Valor estadistico S, , S1 37 37 41
Estadistico critico seleccionado (S, o Sy) Sy=61 Sy=56 Sy=56 Sy=61
Comparacion Si,<SU S;,<SU Si,<SU S;,<SU
Rechazo de la hipotesis nula NO NO NO NO

C: Acero comercial; E: Acero experimental.

(900 °C) son adecuados para obtener la transfor- REFERENCIAS
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