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Resumen 

Los aceros avanzados de baja densidad (LD) del sistema Fe-Mn-Al-C son materiales con 

excelentes propiedades de resistencia, ductilidad y baja densidad. Actualmente estos aceros 

continúan en plena investigación y desarrollo, ya que tienen el potencial para posibles aplicaciones 

en la industria automotriz, sector aeronáutico y militar, así como biomateriales y a temperaturas 

criogénicas. El presente proyecto de investigación tiene como objetivo principal determinar el 

efecto del V como elemento microaleante en los aceros avanzados LD austeníticos y dúplex del 

sistema Fe-Mn-Al-C sobre la fluencia plástica en caliente, mapas de procesamiento y cinética de 

precipitación de la fase kappa. Se utilizaron aceros avanzados LD austeníticos (Fe-30Mn-8Al-1C) 

y dúplex base austenita (Fe-12Mn-8Al-1C), de referencia y microaleados con V (0.2% en peso). 

El acondicionamiento microestructural se llevó a cabo mediante tratamientos térmicos y termo-

mecánicos de homogeneizado, laminación en caliente y solubilizado. Se realizaron ensayos de 

compresión uniaxial en caliente a temperaturas de 700, 800, 900 y 1000 °C, con velocidades de 

deformación de 5∙10-4, 0.001, 0.01 y 0.1 s-1 para obtener las curvas esfuerzo-deformación 

verdaderas y realizar la modelación matemática utilizando los modelos de base física que rigen el 

comportamiento de la deformación plástica en caliente (Kocks, Estrin, Mecking, Bergstrom, 

Avrami y Sellars). Se calculó la energía de activación para la deformación en caliente QHW y se 

realizó la construcción de los mapas de procesamiento. Por otro lado, se aplicó el tratamiento 

térmico de envejecimiento por precipitación de fase kappa a las muestras solubilizadas de los cuatro 

aceros a temperaturas de 550 °C. También, se realizaron ensayos de dilatometría a temperaturas de 

450, 500, 550, 600, 650, 700 y 750 °C para determinar las curvas de precipitación (PTT). Se realizó 

caracterización metalográfica (LOM, SEM y EBSD), caracterización estructural mediante 

difracción de rayos-X (DRX) y radiación sincrotrón in situ. Por otro lado, se realizó caracterización 

mecánica mediante ensayos de micro dureza Vickers y ensayos de tracción uniaxial a temperatura 

ambiente. La modelación de la fluencia en caliente mediante las ecuaciones constitutivas de base 

física permitió predecir con buen ajuste el comportamiento de las curvas experimentales en los 

aceros LD austeníticos y dúplex, particularmente a altas temperaturas (900-1000 °C) y bajas 

velocidades de deformación (0.001 y 0.0005 s⁻¹), donde predominan los mecanismos de 

recuperación dinámica y recristalización dinámica. Por otro lado, los mapas de procesamiento 

permitieron identificar con precisión ventanas seguras de deformación a altas temperaturas (> 800 

°C) y bajas velocidades de deformación (< 0.01 s⁻¹), así como regiones de inestabilidad a bajas 



Tesis doctoral  M.C. Marcos García Domínguez 

temperaturas (< 900 °C) y altas y bajas velocidades de deformación, asociadas a la evolución 

microestructural y transformaciones de fases. El análisis mediante dilatometría y la construcción 

de curvas PTT evidenciaron que la cinética de precipitación y transformación de fases está 

influenciada por la deformación previa, lo que favorece tiempos de inicio cortos incluso a bajas 

temperaturas, principalmente los aceros dúplex, los cuales presentan una cinética de 

transformación más acelerada en comparación con los aceros austeníticos, atribuida a la presencia 

de α + κ. Por otro lado, el análisis mediante difracción de rayos-X con radiación sincrotrón permitió 

cuantificar la evolución de fases durante el envejecimiento, confirmando que en los aceros dúplex 

ocurre la descomposición de la austenita en estructuras laminares de ferrita + carburos-κ, mientras 

que en los aceros austeníticos predomina una mayor estabilidad de la fase γ. Los tratamientos 

térmicos de envejecimiento mostraron que la adición de V modifica significativamente la cinética 

de transformación, al retrasar la recristalización y suprimir parcialmente la precipitación de 

carburos-κ mediante la formación preferencial de VC. Este efecto reduce hasta en un 55 % la 

fracción transformada (α + κ) en los aceros dúplex. Finalmente, la caracterización mecánica mostró 

que los aceros LD austeníticos presentan una mejor combinación de resistencia y ductilidad en 

comparación con los aceros dúplex, tanto en condición de solubilizado como de envejecimiento, 

lo cual se asocia a la mayor estabilidad de la fase austenítica. En conjunto, estos resultados 

proporcionan una base científica sólida para el diseño y optimización de rutas de procesamiento 

termo-mecánico en aceros avanzados de baja densidad del sistema Fe-Mn-Al-C. 

Palabras clave: Aceros de baja densidad; V elemento microaleante; Fluencia en caliente; Mapas 

de procesamiento; Sincrotrón; Dilatometría; Precipitación; Austenita; Ferrita; Fase kappa. 
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Abstract 

Advanced low-density (LD) steels of the Fe-Mn-Al-C system are materials with an excellent 

combination of strength, ductility, and reduced density. These steels are currently the subject of 

intensive research and development due to their potential applications in the automotive, aerospace, 

and military sectors, as well as in biomaterials and cryogenic environments. The main objective of 

this research was to determine the effect of vanadium (V) microalloying on the hot flow behavior, 

processing maps, and κ-phase precipitation kinetics of austenitic and duplex LD steels in the Fe-

Mn-Al-C system. Austenitic LD steels (Fe-30Mn-8Al-1C) and austenite-based duplex LD steels 

(Fe-12Mn-8Al-1C), both in reference and V-microalloyed (0.2 wt.% V), were investigated. 

Microstructural conditioning was performed through homogenization, hot rolling, and solution 

heat and thermo-mechanical treatments. Hot uniaxial compression tests were conducted at 

temperatures of 700, 800, 900, and 1000 °C and strain rates of 5 × 10⁻⁴, 0.001, 0.01, and 0.1 s⁻¹ in 

order to obtain true stress-strain curves and perform mathematical modeling using physically based 

constitutive models governing hot flow behavior (Kocks, Estrin, Mecking, Bergstrom, Avrami, and 

Sellars). The activation energy for hot deformation (QHW) was calculated, and processing maps 

were constructed. In addition, precipitation aging heat treatments were applied to solution-treated 

steels samples at 550 °C. Dilatometry experiments were performed at 450, 500, 550, 600, 650, 700, 

and 750 °C to determine precipitation time temperature (PTT) curves. Microstructural 

characterization was carried out by optical microscopy (LOM), scanning electron microscopy 

(SEM), and electron back-scattered diffraction (EBSD), while structural characterization was 

performed using X-ray diffraction (XRD) and in situ synchrotron radiation. Mechanical 

characterization carried out by Vickers microhardness measurements and uniaxial tensile tests at 

room temperature. Hot-flow modeling based on constitutive equations enabled an accurate 

prediction of the experimental flow curves for both austenitic and duplex LD steels, particularly at 

high temperatures (900-1000 °C) and low strain rates (0.001 and 0.0005 s⁻¹), where dynamic 

recovery and dynamic recrystallization mechanisms dominate. Processing maps allowed the 

precise identification of safe deformation at high temperatures (> 800 °C) and low strain rates (< 

0.01 s⁻¹), as well as instability regions at lower temperatures (< 900 °C) and both high and low 

strain rates, associated with microstructural evolution and phase transformations. Dilatometry 

analysis and the construction of PTT diagrams revealed that precipitation and phase transformation 

kinetics are strongly influenced by prior deformation, leading to short times even at low 
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temperatures. This effect is more pronounced in duplex steels, which exhibit faster transformation 

kinetics compared to austenitic steels, mainly attributed to the presence of α + κ phases. 

Furthermore, in situ synchrotron X-ray diffraction analysis enabled the quantification of phase 

evolution during aging, confirming that duplex steels promote austenite decomposition into 

lamellar ferrite + κ-carbide structures, whereas austenitic steels exhibit higher γ-phase stability. 

Aging heat treatments demonstrated that V addition significantly modifies transformation kinetics 

by delaying recrystallization and partially suppressing κ-carbide precipitation through the 

preferential formation of VC. This effect reduces the transformed fraction (α + κ) by up to 55% in 

duplex steels. Finally, mechanical characterization showed that austenitic LD steels exhibit a 

superior combination of strength and ductility compared to duplex steels, both in solution-treated 

and aged conditions, which is attributed to the higher stability of the austenitic phase. Overall, these 

results provide a solid scientific basis for the design and optimization of thermo-mechanical 

processing routes in advanced low-density Fe-Mn-Al-C steels. 

Keywords: Low-density steels; V microalloying element; Hot flow behavior; Processing maps; 

Synchrotron radiation; Dilatometry; Precipitation; Austenite; Ferrite; Kappa phase. 
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Los aceros avanzados de baja densidad (Low Density, LD) del sistema Fe-Mn-Al-C poseen una 

excelente relación de propiedades físicas y mecánicas por lo que resultan bastante atractivos en 

distintos sectores tales como el aeronáutico, militar y automotriz, además en aplicaciones 

criogénicas, biomateriales, resistencia a la oxidación y a la corrosión y a altas temperaturas [1-4]. 

Estos materiales presentan alta resistencia de hasta 1500 MPa, elongación superior al 60% y 

reducción de densidad de hasta 20% respecto a aceros convencionales. Durante los procesos de 

conformado en caliente estos aceros avanzados LD presentan algunas dificultades, entre las cuales 

se encuentran condiciones críticas de inestabilidad de la fluencia en caliente. Es bien conocido que 

durante la fluencia en caliente se presentan tres etapas bien definidas: endurecimiento y 

ablandamiento, recristalización dinámica, y estado estable [5]. En la primera etapa, el material 

experimenta un incremento en el esfuerzo debido al endurecimiento por deformación, el cual es 

asociado a la acumulación y multiplicación de dislocaciones. Sin embargo, de manera simultánea 

comienzan a activarse mecanismos de recuperación dinámica, los cuales favorecen la 

reorganización y aniquilación de dislocaciones, generando un ablandamiento progresivo. La 

competencia entre ambos fenómenos define el comportamiento inicial de la curva esfuerzo-

deformación, caracterizado por un aumento del esfuerzo. Posteriormente, la segunda etapa, el 

material experimenta un proceso mediante el cual se nuclea y crece una nueva cantidad de granos 

recristalizados libres de deformación. Este mecanismo conduce a una disminución del esfuerzo de 

fluencia, ya que reduce la densidad de dislocaciones acumuladas y refina la microestructura. La 

DRX está fuertemente influenciada por variables como la temperatura, la velocidad de deformación 

y la cantidad de energía almacenada en el material. Finalmente, el sistema alcanza un estado 

estable, en el cual se establece un equilibrio dinámico, entre los mecanismos de recuperación y 

recristalización. En esta etapa, el esfuerzo de fluencia tiende a estabilizarse, reflejando una 

condición en la que la generación y aniquilación de dislocaciones ocurren simultáneamente, dando 

lugar a una microestructura dinámicamente equilibrada [6]. Durante estas etapas pueden 

presentarse regiones de inestabilidad en la fluencia plástica, las cuales pueden inducir fallas durante 

el procesamiento [7-9]. Para identificar condiciones seguras e inseguras durante la fluencia en 

caliente, se desarrollaron mapas de procesamiento, los cuales permiten evaluar el comportamiento 

del material en función de la temperatura y la velocidad de deformación, en relación con su 

evolución microestructural [10-13]. Estos mapas se construyen a partir de la superposición de un 

mapa de disipación de energía (η) y un criterio de inestabilidad (ξ), lo que permite establecer 
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regiones seguras y zonas de inestabilidad dentro del dominio seguro. Estos mapas se basan en 

modelos físicos propuestos por Frost, Ashby, Raj y Gegel [14-15]. Sin embargo, su aplicación es 

limitada para sistemas complejos. Gegel introdujo el modelo dinámico de materiales (DMM), el 

cual amplía este enfoque y permite analizar y optimizar el procesamiento en caliente en una mayor 

variedad de materiales y condiciones [16-20]. Este modelo fue desarrollado de acuerdo con los 

principios de la mecánica del medio continuo de la fluencia plástica a grandes deformaciones, 

conceptos de modelización de sistemas físicos, y conceptos termodinámicos, cada uno describe el 

comportamiento del material durante el conformado, el cual actúa como disipador de energía, 

donde los conceptos energéticos de contenido disipador y co-contenido disipador se aplican a 

sistemas mecánicos, eléctricos y magnéticos, y la termodinámica irreversible que describe la 

estabilidad y la autoorganización de sistemas caóticos [21-23].  

Por otro lado, es importante mencionar el efecto de endurecimiento que se genera debido a la 

precipitación de carburos-κ de acuerdo con las condiciones de los tratamientos térmicos de 

envejecimiento en aceros LD con alto contenido de Mn (superior al 18 % en peso) Fe-(18-32)Mn-

(8-12)Al-(0.7-2)C (% en peso), en los cuales se han encontrado partículas de carburos-κ’ 

(intragranular) dentro de los granos de austenita, los cuales se forman mediante descomposición 

espinodal. El tamaño de estas partículas es de entre 20 y 40 nm [23-27]. Estas nanopartículas 

incrementan el esfuerzo de cedencia y el esfuerzo máximo a través del mecanismo de 

endurecimiento por precipitación [28]. Sin embargo, si no se controlan adecuadamente los 

parámetros de temperatura y tiempo durante los tratamientos isotérmicos de envejecimiento, puede 

generarse la precipitación de carburos-κ* (intergranular) en límites de grano de la austenita. Estos 

carburos-κ* presentan estructura laminar junto con ferrita-α [25, 29-33]. Asimismo, pueden 

precipitar segundas fases como la B2, D03 y Mn-β. La presencia de estas fases sin un control 

adecuado es perjudicial, ya que pueden generar fragilización en el acero.  

El análisis mediante dilatometría y relajación de esfuerzos permiten analizar el cambio de longitud 

y la variación de los esfuerzos internos generados por las transformaciones de fases durante 

tratamientos térmicos, lo que permite estimar el tiempo y temperatura de precipitación óptimo [34]. 

Por otro lado, durante las últimas décadas el análisis de difracción de rayos-X mediante la técnica 

de radiación sincrotrón ha permitido el desarrollo y caracterización de materiales con mayor 

profundidad. Esta técnica consiste en un haz de alta energía que genera ondas electromagnéticas 
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cargadas de neutrones, electrones o positrones, estas partículas son aceleradas a una velocidad 

cercana a la velocidad de la luz (99.9%), por lo que al sincrotrón también se le conoce como un 

acelerador de partículas. Este equipo genera un haz con un brillo un millón de veces mayor al del 

sol y a los rayos-X convencionales, por lo que la señal generada por la gran cantidad de fotones 

emitidos permite tener una alta sensibilidad en el equipo. A diferencia de los rayos-X 

convencionales, el sincrotrón posee un haz bastante largo que gira alrededor incluso de kilómetros 

de longitud y se extrae tangencialmente un haz recto, lo que permite mantener la alta velocidad con 

la menor perdida de energía incidiendo directamente sobre la muestra. Durante los últimos años, 

en algunos equipos se ha logrado incorporar ambos instrumentos en conjunto (dilatómetro y 

sincrotrón) lo que ha permitido realizar mediciones simultaneas durante los ensayos y tratamientos 

térmicos [35].  Por otro lado, los elementos microaleantes como el Ti, Nb, V y Mo se han empleado 

en estos aceros para mejorar algunas de sus propiedades físicas y/o mecánicas finales o durante los 

tratamientos térmicos y termo-mecánicos. La adición del V sobre el comportamiento de la fluencia 

en caliente en aceros avanzados LD genera refinamiento de grano, formación de partículas 

precipitadas, adelanto en el inicio de la recristalización dinámica y retraso en la cinética, así como 

inhibición en la formación de carburos-κ, lo que a su vez reduce el esfuerzo de fluencia. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



Tesis doctoral  M.C. Marcos García Domínguez 

5 

 

1.1 Hipótesis 

i) Argumentos: 

La adición del V como elemento microaleante en los aceros avanzados de baja densidad (LD) del 

sistema Fe-Mn-Al-C genera inhibición en el crecimiento de grano debido a la presencia de 

partículas precipitadas. La adición de V genera endurecimiento, retrasa la cinética de 

recristalización promoviendo la recristalización dinámica discontinua (DDRX) e incrementa el 

esfuerzo pico y el esfuerzo de estado estable. Por otro lado, es bien sabido que las partículas 

precipitadas incrementan las regiones de inestabilidad en los mapas de procesamiento. Finalmente, 

el V tiene alta afinidad por el C y se generan preferentemente en el mismo sitio que la fase kappa, 

disminuyendo así la fracción volumétrica de esta. También se ha reportado que el V genera 

inhibición en la formación de los carburos-κ. 

ii) Proposición: 

En base a los argumentos anteriores, se espera que la adición de V en los aceros avanzados LD 

genere inhibición en el crecimiento de grano debido a la formación de partículas precipitadas 

durante los tratamientos térmicos y termo-mecánicos. Durante la fluencia plástica en caliente se 

espera que en la etapa I el parámetro de ablandamiento (Ω) presente un incremento y el parámetro 

de endurecimiento (U) disminuya. En la etapa II se espera un adelanto del inicio de la 

recristalización y un retraso en la cinética de la misma. En la etapa III, una disminución en los 

valores de las constantes A y α de esfuerzo pico y del esfuerzo de estado estable. Respecto a los 

mapas de procesamiento se espera un aumento de las regiones de inestabilidad para los aceros 

microaleados con V. Finalmente, se espera un retraso en la cinética de precipitación de carburos-κ 

(intragranulares e intergranulares), así como de las fases B2, D03 y Mn-β, y en consecuencia un 

adelanto de la transformación ferrítica. 
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1.2 Objetivos 

Objetivo general: 

Determinar el efecto del V como elemento microaleante de los aceros avanzados LD del sistema 

Fe-Mn-Al-C austeníticos y dúplex sobre la fluencia plástica en caliente, mapas de procesamiento 

y cinética de precipitación de la fase kappa. 

Objetivos particulares 

1. Aplicar tratamientos térmicos y termo-mecánicos de homogeneizado, laminación en 

caliente y solubilizado para mejorar la microestructura y sus propiedades. 

2. Realizar ensayos de compresión uniaxial en caliente a temperaturas de 700, 800, 900, 1000 

y 1100 °C y velocidades de deformación de 0.0005, 0.001, 0.01 y 0.1 s-1. 

3. Modelar las curvas esfuerzo-deformación verdaderas obtenidas a partir de los ensayos de 

compresión uniaxial en caliente mediante ecuaciones constitutivas de fase física. 

4. Determinar la energía de activación para la deformación plástica en caliente QHW para los 

aceros avanzados LD austeníticos y dúplex del sistema Fe-Mn-Al-C. 

5. Elaborar los mapas de procesamiento para cada uno de los aceros avanzados LD 

austeníticos y dúplex a partir del análisis de la fluencia en caliente. 

6. Determinar la cinética de precipitación de la fase kappa mediante ensayos de dilatometría 

a diferentes temperaturas. 

7. Caracterizar microestructuralmente mediante microscopía óptica (LOM), microscopía 

electrónica de barrido (SEM y EDS), microscopía electrónica de transmisión (TEM) y 

EBSD.  

8. Caracterizar estructuralmente mediante difracción de rayos-X para determinar las fases 

presentes.  

9. Caracterizar mecánicamente mediante ensayos de microdureza Vickers (HV), ensayos de 

tracción y micro tracción uniaxial a temperatura ambiente. 

 



Tesis doctoral  M.C. Marcos García Domínguez 

7 

 

1.3 Justificación  

Los aceros avanzados LD del sistema Fe-Mn-Al-C son materiales que presentan una excelente 

combinación de propiedades físicas y mecánicas respecto a aceros convencionales. Existe muy 

poca información en literatura especializada sobre el comportamiento de la fluencia plástica en 

caliente de estos aceros, sin embargo, el conocimiento sobre el comportamiento de la deformación 

plástica en caliente de estos aceros es necesario para su procesamiento, particularmente del efecto 

del V como elemento microaleante. Con el fin de tener un gran impacto científico y tecnológico, 

contribuir con aporte a la investigación en el campo de los aceros avanzados LD austeníticos y 

dúplex del sistema Fe-Mn-Al-C se estudiará a profundidad el efecto de la adición del V como 

elemento microaleante durante el comportamiento de la fluencia plástica en caliente y el 

envejecimiento por precipitación, además de su microestructura y sus propiedades mecánicas. Por 

otro lado, se busca contribuir al desarrollo de mapas de procesamiento que permitan identificar con 

mayor precisión el comportamiento de la fluencia en caliente de estos aceros, facilitando la 

identificación de condiciones seguras e inseguras para su procesamiento. Cabe resaltar que el 

desarrollo de aceros avanzados LD está acorde con las actuales políticas energéticas y ecológicas 

enfocadas a disminuir el peso de componentes y el consumo de combustibles, que ayudan a mitigar 

el problema de la contaminación ambiental.  
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1.4 Metas científicas/tecnológicas 

1. Obtener resistencia ≥ 1000 MPa y elongación superior a 40%. 

2. Obtener un aumento del parámetro de ablandamiento (Ω) mayor al 20% y una disminución 

del 20% del parámetro de endurecimiento (U). 

3. Obtener un tamaño promedio de granos recristalizados menor a 20 μm. 

4. Obtener valores de los parámetros A y α que describen las tensiones de pico y de estado 

estable menores al 20% de los aceros de microaleados respecto a los de referencia. 

5. Determinar las regiones de inestabilidad en los mapas de procesamiento de fluencia en 

caliente de acuerdo con el criterio de Prasad (𝜉 > 0). 

6. Obtener al menos 10% de retraso del inicio y final en la precipitación de fase kappa. 
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2.1 Aceros de baja densidad 

2.1.1 Generalidades 

Los aceros de baja densidad (LD por sus siglas en inglés Low-Density) son aleaciones del sistema 

Fe-Mn-Al-C que presentan una excelente combinación de resistencia mecánica-alargamiento, 

además de presentar baja densidad comparada con el hierro puro o con aceros convencionales. Esto 

los convierte en aceros competitivos para distintas aplicaciones en la industria. Los aceros LD se 

clasifican en cuatro tipos de acuerdo con sus fases presentes y composición química: austeníticos, 

ferríticos, dúplex base austenita y dúplex base ferrita. 

2.1.2 Propiedades de los aceros de baja densidad  

2.1.2.1 Propiedades físicas 

Densidad 

La reducción de la densidad en los aceros Fe-C es la principal fuerza motriz para el desarrollo de 

aceros avanzados con aplicaciones en la industria automotriz. Los elementos de aleación con una 

densidad inferior a la del Fe (7.8 g/cm3) tales como; Al (2.7 g/cm3), Si (2.3 g/cm3), Mn (7.21 g/cm3) 

y Cr (7.19 g/cm3) se agregan al sistema Fe-C para reducir la densidad y controlar la estabilidad de 

las fases. La reducción de la densidad se debe a que los elementos ligeros modifican el parámetro 

de red, y al mismo tiempo reducen la densidad debido a sus bajas masas atómicas, por ejemplo, el 

aluminio en un 12 % en masa, reducirá la densidad del hierro puro hasta un 17 %, debido a que la 

dilatación de la red contribuye en 10 % y la reducción de la masa atómica un 7 % adicional [1-2].  

2.1.2.2 Propiedades mecánicas 

Módulo de Young  

El incremento en el módulo de Young (E) mejora la rigidez de las piezas de automóviles como la 

carrocería. El alto contenido de Al en los aceros LD disminuye considerablemente el módulo de 

Young, esto debido a la reducción en la energía de la red de la solución sólida Fe-Al y a la mayor 

distancia que existe entre los átomos de Fe y Al, mientras que el Mn lo reduce ligeramente [3].  

El módulo de Young de los aceros LD del sistema Fe-Mn-Al-C depende de las condiciones de 

procesamiento y composición química. A partir de la Figura 2.1 se puede apreciar que el valor de 
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E es relativamente bajo en la condición de solidificación, pero aumenta considerablemente en la 

condición de laminación en caliente. Después de laminación en frio y de un recocido, E vuelve a 

disminuir ligeramente desde los valores de laminación en caliente. El módulo de Young en 

condición de solidificación es bajo debido a los defectos generados durante la solidificación, por 

ejemplo, cavidades de contracción, segregación y estructuras dendríticas [3]. 

 

Figura 2.1 Módulo de Young en función del contenido de Mn bajo distintas condiciones de 

procesamiento térmico y termo-mecánico [3]. 

Los aceros avanzados LD del sistema Fe-Mn-Al-C se caracterizan por tener una excelente 

combinación de propiedades mecánicas, como son; una elevada resistencia de hasta 1500 MPa, 

combinada con una alta elongación > 60 %, valores de resistencia al impacto > 200 J/cm2, dureza 

superior a 600 HV, en distintas aleaciones del sistema Fe-Mn-Al-C [4]. Estas propiedades pueden 

modificarse mediante el endurecimiento por solución sólida, el endurecimiento por precipitación o 

mediante el control de los mecanismos de deformación mencionados anteriormente. En la 

actualidad, los efectos de la fase kappa y de los mecanismos de deformación plástica continúan 

siendo investigados, principalmente las variables que se relacionan con el control adecuado de las 

propiedades y de los mecanismos de deformación de estas aleaciones. En la Figura 2.2 se muestra 

el gráfico con la combinación de propiedades mecánicas de resistencia a la tracción con respecto a 

la elongación de distintos aceros LD del sistema Fe-Mn-Al-C. 
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Figura 2.2 Gráfico de resistencia a la tracción y elongación de diferentes aleaciones del sistema 

Fe-Mn-Al-C [4]. 

 

2.2 Clasificación de los aceros de baja densidad 

Los aceros avanzados LD del sistema Fe-Mn-Al-C se clasifican en cuatro dependiendo del 

contenido relativo de los elementos de aleación como Al, C, Mn (composición química), y de sus 

fases presentes sobre la microestructura, los cuales son; i) austeníticos, ii) ferríticos, iii) dúplex 

base austenita, y iv) dúplex base ferrita. 

2.2.1 Aceros austeníticos 

Estos aceros de baja densidad se caracterizan por tener una estructura completamente austenítica a 

altas temperaturas, que después de un enfriamiento rápido se vuelve metaestable. La estabilidad de 

esta fase se atribuye al alto contenido de Mn y de C (normalmente entre el 12 al 30% y 0.6 al 2% 

en masa, respectivamente) y un contenido de Al por debajo del 8% en masa.  

2.2.2 Aceros ferríticos 

Los aceros avanzados LD ferríticos pueden contener hasta un 5% de Mn, bajo contenido de C < 

0.05% y altos contenidos de Al 5-15%. Este tipo de aleaciones en condición de solidificación (as-
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cast) poseen una microestructura alargada de islas de ferrita-δ. Asimismo, pueden presentarse 

segundas fases como FeAl A2-desordenada, Fe-Al B2-ordenada (K1) y Fe3Al D03-ordenada a 

temperatura ambiente, dependiendo del contenido de Al [36]. Cada una de estas fases son generadas 

de acuerdo con la variación del contenido de Al y tiene como consecuencia el cambio en las 

propiedades mecánicas de estos aceros, tal como se muestra en la Figura 2.3. 

 

Figura 2.3 Comportamiento de las propiedades mecánicas de los aceros ferríticos LD respecto a 

la variación en el contenido de Al [36]. 

2.2.3 Aceros dúplex base austenita 

Estos aceros se caracterizan por tener una microestructura de dos fases presentes γ + δ con la fase 

austenita como matriz continua. La estabilidad de la austenita es bastante alta incluso a temperatura 

ambiente, debido a las cantidades elevadas de los elementos estabilizadores de la austenita como 

el Mn y el C. Por otro lado, a estos aceros también se les denomina tríplex, ya que la fase kappa 

también precipita en la matriz austenítica, y así las tres fases llegan a encontrarse en la 

microestructura de la fase final con la siguiente relación: pequeñas cantidades de fase ferrita, 

partículas precipitadas de carburos-κ de tamaño nanométrico intragranulares’ o en límites de grano 

conocidos como intergranulares* y la matriz austenítica. 

2.2.4 Aceros dúplex base ferrita 

Estos aceros presentan una microestructura de γ + ferrita-δ con una fracción mayor al 50 % de 

ferrita-δ. La estabilidad de la austenita es relativamente baja, debido a la menor cantidad de 
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elementos estabilizadores de esta fase (Mn < 12% y C < 0.5%) y también a los parámetros de 

procesamiento. Esta familia de aleaciones puede presentar comportamientos de transformaciones 

diferentes y complejas a distintas condiciones de procesamiento [1]. 

2.3 Aplicaciones de los aceros de baja densidad 

Los aceros avanzados LD del sistema Fe-Mn-Al-C tienen potencial para una amplia variedad de 

aplicaciones en distintos sectores industriales debido a su excelente relación de propiedades físicas 

y mecánicas. La industria automotriz, aeronáutica, militar, entre otras, pueden hacer uso de estos 

aceros avanzados las cuales requieren materiales con estas características de alta resistencia, buena 

ductilidad y baja densidad. Por otro lado, es importante mencionar la aplicación de estos aceros en 

la industria biomédica, ya que el alto contenido de Al en este sistema de aceros LD juega un papel 

importante remplazando a los aceros Cr-Ni con su resistencia a la corrosión, por lo que tienen 

potencial para la biocompatibilidad en implantes y estructuras que integran las prótesis [37]. 

Además, estos aceros pueden utilizarse en la fabricación de recipientes para la manipulación de 

sustancias a temperaturas criogénicas, ya que estos aceros presentan alta tenacidad incluso a muy 

bajas temperaturas. 

2.4 Sistema Fe-Mn-Al-C 

2.4.1 Diagramas de equilibrio de fases 

Los diagramas de fases en equilibrio de aleaciones cuaternarias como lo es el sistema Fe-Mn-Al-

C se han investigado durante décadas. Ishida y col. [38] establecieron varios diagramas de fases en 

equilibrio de aleaciones cuaternarias de Fe-(20,30Mn)-xAl-yC en rangos de temperaturas de 900 a 

1200 °C, además desarrollaron una base de datos termodinámica para aceros con alto contenido de 

Mn para predecir las fases en equilibrio. La Figura 2.4 muestra los diagramas de fase de las 

aleaciones Fe-Mn-Al-C en función del Al y Mn con un contenido de C del 0.85 % en masa. 
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Figura 2.4 Secciones politérmicas de los diagramas de fase de aleaciones del sistema Fe-Mn-Al-

C calculadas mediante FactSage. a) en función del contenido de Al para Mn=20% y C=0.85%; b) 

en función del contenido de Mn para Al=7% y C=0.85%; líneas punteadas son la región de 

formación de fase kappa; las líneas con puntos son las regiones para las temperaturas de 

transición [39]. 

Las fases que se encuentran en equilibrio en el diagrama del sistema Fe-Mn-Al-C en el lado rico 

en Fe se incluyen: austenita, ferrita, carburo-κ, M3C, M23C6, M7C3 y Mn-β. Estas fases pueden 

coexistir en condiciones que dependen de la composición y temperatura. La adición de Al a este 

sistema amplía el campo de fase de la ferrita y suprime la austenita, además de que la temperatura 

más baja que existe como una sola fase estable, disminuye a 386 °C a medida que el Mn aumenta 

hasta un 30% en masa. 

2.4.2 Diagramas de transformación isotérmica TTT y enfriamiento continuo CCT 

Dependiendo de la composición química de las aleaciones, temperatura y tiempo del tratamiento 

térmico para el sistema Fe-Mn-Al-C se promueve la precipitación de partículas de segundas fases, 

principalmente la fase kappa, ferrita-α (o B2, D03) y/o Mn-β. Algunas otras fases precipitadas como 

los carburos M23C, MC3 o M3C se observan mediante los procesos de envejecimiento si el 

contenido de Mn es muy bajo o por el efecto de algunos elementos de aleación. Por ejemplo, se ha 

demostrado que el Si suprime la formación de la fase Mn-β, sin embargo, promueve la formación 

de fases que afectan las propiedades mecánicas de estos aceros, tales como las fases B2 y D03 [40]. 
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En la Figura 2.5 se muestra un diagrama TTT para una aleación Fe-28Mn-8.5Al-1C-1.25Si durante 

un tratamiento de recocido a un rango de temperatura de 400 a 950 °C. 

 

Figura 2.5 Diagrama TTT de descomposición de la solución sólida γ en una aleación Fe-28Mn-

8.5Al-1C-1.25Si durante un envejecido isotérmico. Área 1: Descomposición espinodal, área 2: 

Precipitación homogénea de carburos-κ, área 3: Formación de un carburo-κ* en límite de grano, 

área 4: Producto de la reacción discontinua α(B2/D03) en límites de grano, área 5: formación de 

fases de equilibrio [40]. 

2.4.3 Austenita 

La fase austenita (FCC) en los aceros LD del sistema Fe-Mn-Al-C se caracteriza por presentar 

mejores propiedades mecánicas que los aceros LD ferríticos, es decir, son aceros más prometedores 

en términos de propiedades mecánicas y de procesamiento. El endurecimiento por solución sólida 

es uno de los mecanismos más importantes para elevar la resistencia de estos aceros debido al alto 

contenido de los elementos de aleación, tales como Mn, Al y C, principalmente el C eleva 

potencialmente la resistencia de cualquier aleación de este sistema [40]. 

2.4.4 Ferrita 

En los aceros LD del sistema Fe-Mn-Al-C se presentan dos ferritas (BCC): la ferrita-δ y la ferrita-

α; la primera ferrita se produce directamente a partir del líquido durante el proceso de 

solidificación. La ferrita-α se genera a partir de la descomposición de la austenita en solución 

sólida, por diversos factores, principalmente por el empobrecimiento de elementos estabilizadores 
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de la austenita-γ como el Mn o el C, además del alto contenido de Al que estabiliza en gran medida 

la fase ferrita. La fase ferrita presenta valores de resistencia más bajos que los de la austenita, pero 

se caracteriza por tener mayor ductilidad.  

2.5 Efecto de los elementos de aleación del sistema Fe-Mn-Al-C 

2.5.1 Efecto del Mn 

El efecto principal del Mn en los aceros LD del sistema Fe-Mn-Al-C es como estabilizador de la 

fase austenita-γ a bajas temperaturas. El alto contenido de Mn promueve la aparición de los 

mecanismos que actúan durante la deformación plástica; TRIP (plasticidad inducida por 

transformación) y TWIP (plasticidad inducida por maclas) debido a un aumento en la energía de 

falla de apilamiento, resultando así una alta ductilidad a expensas del límite elástico y la velocidad 

de endurecimiento por deformación [41]. 

2.5.2 Efecto del Al 

El efecto principal del Al en los aceros LD es reducir el peso de la aleación hasta un 20 %, además 

de que la adición del Al en un porcentaje entre el 3 y el 13% incrementa la resistencia y a su vez 

disminuye la ductilidad. El alto contenido de este elemento también incrementa la energía de falla 

de apilamiento. Por otro lado, el Al es un elemento estabilizador de la ferrita, por lo que en altos 

contenidos tiende a favorecer a los aceros LD ferríticos y dúplex base ferrita, los cuales presentan 

contenidos de Mn y C más bajos que los aceros LD austeníticos o dúplex base austenita. 

2.5.3 Efecto del C 

El efecto principal del C es aportar endurecimiento por precipitación mediante la formación de 

distintos carburos. El C es un elemento estabilizador de la austenita, por lo tanto, aumenta el rango 

de formación de la austenita a bajas temperaturas. Kamiya y col. [41] han reportado que para 

aleaciones austeníticas del sistema Fe-(28-30)Mn-(8.5-9)Al-xC las mejores propiedades mecánicas 

se obtienen para contenidos de C entre 0.8 y 1% en masa. El C eleva considerablemente la 

resistencia-dureza del sistema, pero altos contenidos de este elemento limitan la ductilidad y 

disminuyen el endurecimiento por deformación y el esfuerzo de fluencia.  
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2.6 Efecto de los elementos microaleantes del sistema Fe-Mn-Al-C 

2.6.1 Efecto del Ti 

El efecto del Ti como elemento microaleante en los aceros LD con alto contenido de Mn genera 

refinamiento de grano, además de un incremento en las propiedades mecánicas cuando es agregado 

en cantidades ≤ 0.1 % en masa. Sin embargo, a mayor contenido no se presenta un incremento. Por 

otro lado, el Ti presenta alta afinidad con el C y el N, lo que inhibe la formación de AlN los cuales 

afectan significativamente las propiedades mecánicas de estos aceros [42].  

2.6.2 Efecto del Nb 

El efecto principal del Nb en los aceros LD consiste en retrasar la recristalización dinámica y el 

crecimiento de grano durante la deformación en caliente. Este comportamiento se atribuye 

principalmente al efecto de arrastre de soluto y a la precipitación de carburos o carbonitruros ricos 

en Nb, los cuales obstaculizan el movimiento de dislocaciones y límites de grano. Como resultado, 

se favorece el refinamiento de grano durante el procesamiento termo-mecánico [43]. 

 2.6.3 Efecto del Mo 

El efecto del Mo afecta directamente la precipitación de la fase kappa, ya que los átomos de Mo 

remplazan directamente al Fe/Mn dentro de la red cristalina de los carburos-κ, lo que aumenta la 

energía de formación, creando así una supresión en la precipitación de los carburos-κ. Sin embargo, 

la adición de este elemento favorece la formación de los precipitados MC al disminuir la energía 

química interfacial de la distorsión de MC/austenita. Por lo tanto, es más probable que el Mo 

sustituya al Ti/Nb en la red cristalina [43]. 

2.6.4 Efecto del V 

La información sobre el efecto del V como elemento microaleante en los aceros LD del sistema 

Fe-Mn-Al-C es muy escasa; sin embargo, algunos autores como Moon y col. [44] reportan el efecto 

del V y Nb como elementos microaleantes en aceros de este sistema, donde actúan como 

inhibidores en el crecimiento de grano durante la recristalización dinámica, además de que el V 

aporta endurecimiento por precipitación debido a la formación de partículas precipitadas de 

carburos de vanadio VC. Además, estos carburos inhiben la precipitación de carburos-κ, ya que el 
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V presenta alta afinidad con el C, ocupando así el C necesario para la formación de carburos-κ 

[45]. 

2.7 Envejecimiento por precipitación de aceros de baja densidad 

2.7.1 Mecanismos generales 

2.7.1.1 Cinética de precipitación 

El tratamiento térmico de envejecimiento activa los mecanismos de precipitación mediante la 

difusión atómica. Por ello la determinación de los coeficientes de difusión de cada elemento es 

importante para determinar así la velocidad de difusión y con ello la cinética de precipitación de la 

de distintas fases ordenadas que se generan a partir de este tratamiento térmico. La descomposición 

espinodal es un proceso termodinámico donde se genera una transformación sin barrera de energía 

de activación y donde se puede generar una disminución en la energía libre de Gibbs para el 

equilibrio y dar lugar a la transformación de la fase kappa. 

2.7.1.2 Nucleación 

El mecanismo de nucleación requiere de condiciones específicas para llevarse a cabo, las cuales 

son; coeficiente de potencial químico, energía de activación en función de la temperatura y del 

tiempo, y la presencia de defectos cristalinos como dislocaciones, límites de grano o interfaces 

superficiales. El mecanismo de nucleación de la fase kappa ocurre en solución sólida. Zhang y col. 

[46] investigaron la nucleación de los carburos-κ, y determinaron que la energía interfacial 

reportada (~0.025 J/m²), junto con un desajuste de red muy bajo (~0.27 %) y una composición 

prácticamente equivalente entre la austenita y la nucleación de carburos-κ, conduce a valores muy 

reducidos de energía elástica (𝛥𝐺𝑒𝑙) y de la energía libre crítica de nucleación (𝛥𝐺∗). Como 

resultado, la barrera de nucleación es extremadamente baja, favoreciendo la formación directa de 

carburos-κ dentro de la matriz austenítica. 

2.7.1.3 Crecimiento 

Con un tiempo y/o temperatura excesivos durante el tratamiento térmico de envejecimiento la 

velocidad de difusión de los elementos aumenta influyendo directamente en la precipitación de la 

fase kappa, provocando que los carburos-κ continúen creciendo e incluso migren hacia límites de 

grano de la fase austenita. La alta coherencia que presentan los carburos-κ con la matriz generan 

una baja energía de activación (Qκ = ~180-300 kJ/mol) para el crecimiento durante el tratamiento 



Tesis doctoral  M.C. Marcos García Domínguez 

20 

 

térmico de envejecimiento [47]. Aunque la nucleación de los carburos-κ presenta una barrera de 

energía extremadamente baja debido a la baja energía interfacial y al alto grado de coherencia con 

la matriz austenítica, la cinética global de precipitación está controlada por procesos difusionales. 

Los valores de energía de activación reportados para la precipitación de carburos-κ, corresponden 

a mecanismos gobernados por la difusión de elementos sustitucionales, particularmente del Al. Por 

lo tanto, la nucleación no constituye la etapa limitante, siendo el crecimiento de los precipitados el 

que controla la evolución microestructural del sistema. 

2.7.2 Descomposición espinodal  

La descomposición espinodal provoca la modulación de C y Al dentro de la matriz austenítica, la 

cual se descompone de la austenita de alta temperatura a austenita de baja temperatura: pobre en 

soluto (C y/o Al) γ’ y la fase rica en soluto γ’’, esta última transforma en la fase L´12 y finalmente 

la fase transforma en carburo-κ por un ordenamiento de los átomos, iniciando con los átomos de 

Al que ocupan cada esquina de la celda unitaria, los átomos de Fe/Mn se encuentran en el centro 

de las caras y el átomo de carbono ocupa el centro de la celda unitaria (sitio octaédrico), dentro de 

la estructura L´12 [47]. 

2.7.3 Reacción eutectoide 

En los aceros de baja densidad del sistema Fe-Mn-Al-C con microestructura dúplex, el 

envejecimiento prolongado a temperaturas intermedias (~550-750 °C) puede inducir la 

descomposición eutectoide de la austenita hacia una microestructura laminar compuesta por ferrita 

y carburos-κ (γ → α + κ). Esta transformación está controlada por procesos difusivos, 

particularmente la redistribución de C y Al, y se genera principalmente en los límites de grano de 

la austenita que actúan como sitios preferenciales de nucleación. La formación de la estructura 

laminar α + κ implica una reducción en la estabilidad de la austenita y un cambio significativo en 

las propiedades mecánicas, al promover mecanismos de endurecimiento asociados a la 

precipitación. Asimismo, la cinética de esta reacción depende fuertemente de la temperatura, el 

tiempo de envejecimiento y composición química del acero, presentándose preferencialmente en 

aceros dúplex en comparación con aceros completamente austeníticos [48].  
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2.7.3 Precipitación de segundas fases 

2.7.3.1 Fase kappa 

La fase kappa o carburo-κ es una partícula precipitada característica del sistema Fe-Mn-Al-C con 

estequiometría (FeMn)3AlC, estructura cristalina FCC y ordenamiento del tipo L´12 donde los 

átomos de Al ocupan cada esquina, los átomos de Fe y Mn se ubican en las caras, y un átomo de C 

se encuentra en el centro de la celda unitaria (sitio octaédrico). Esta fase se caracteriza por elevar 

la resistencia del material y puede presentarse de dos tipos de acuerdo con su precipitación; 

carburo-κ´ (intragranular) y carburo-κ* (intergranular). El primero, es de tamaño nanométrico y 

precipita uniformemente en el interior de los granos, mientras que el segundo precipita en el interior 

de los límites de grano y en mayor volumen, esto debido a tiempos más prolongados y temperaturas 

más elevadas durante el tratamiento térmico de envejecimiento. 

2.7.3.2 Fase Mn-β 

La fase Mn-β es un precipitado con estructura cristalina cúbica simple (SC) A13 y se genera en 

aceros LD del sistema Fe-Mn-Al-C mediante la descomposición espinodal a partir de un tiempo 

excesivo y/o temperatura elevada durante el tratamiento térmico de envejecimiento. Sin embargo, 

el alto contenido de Mn y el bajo contenido de C son otros factores que promueven la precipitación 

de esta fase. Por otro lado, estas partículas precipitadas de Mn-β afectan en gran medida las 

propiedades mecánicas de estos aceros, generando un efecto de fragilización en la matriz y 

disminuyendo considerablemente la resistencia al impacto [1,49].  

2.7.3.3 Fases B2 y D03 

Las fases ordenadas B2 y D03 son partículas precipitadas con estequiometria FeAl y Fe3Al con 

estructura cristalina BCC. La fase B2 presenta un ordenamiento tipo CsCl (grupo espacial Pm-3m), 

donde los átomos ocupan posiciones específicas en los nodos y en el centro de la celda unitaria. 

Por otra parte, la fase D03 corresponde a una superestructura más compleja (grupo espacial Fm-

3m), asociada típicamente al compuesto Fe₃Al que se presentan en estos aceros LD durante el 

tratamiento térmico de recocido a altas temperaturas y largos tiempos de permanencia. Estas fases 

ordenadas afectan las propiedades mecánicas de estos aceros, ya que el mecanismo de nucleación 

y crecimiento se genera en los límites de grano. 
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2.8 Mecanismos de deformación plástica y endurecimiento de aceros de baja densidad 

2.8.1 Energía de falla de apilamiento (SFE) 

La energía de falla de apilamiento es la responsable de activar mecanismos durante la deformación 

plástica de la austenita. El fallo de apilamiento se genera por la interrupción en la secuencia perfecta 

de planos de un sistema cristalino, debido a la energía almacenada durante el proceso de 

deformación plástica o durante la solidificación. La cantidad de elementos en la composición 

química influye en gran medida la cantidad de energía de falla apilamiento. El alto contenido de 

Al eleva drásticamente la energía de falla de apilamiento (SFE por sus siglas en inglés, Stacking 

Fault Energy) del sistema Fe-Mn-Al-C. Sin embargo, se ha reportado que el Si como elemento 

aleante disminuye considerablemente la cantidad de SFE [50-51]. 

2.8.2 Mecanismo de deslizamiento de dislocaciones 

Los aceros avanzados LD generalmente muestran una mayor energía de falla de apilamiento en 

comparación con los austeníticos convencionales, lo que facilita el deslizamiento de dislocaciones 

incluso durante la deformación a temperatura ambiente [52]. Los procesos de deformación en frio 

y el alto contenido de Al en estos aceros son los principales factores que influyen en el mecanismo 

de deslizamiento de dislocaciones. El endurecimiento por deformación de estos aceros se genera 

principalmente por la cantidad de dislocaciones introducidas en el material, específicamente, por 

el cizallamiento de las fases ordenadas por super-dislocaciones. Esto se corrobora con lo reportado 

por Morris y col. [53] en donde observaron que las estructuras de dislocaciones después de la 

deformación a temperatura ambiente muestran una transición de dislocaciones curvadas para fases 

desordenadas, y super-dislocaciones que forman segmentos de tornillo rectos en fases ordenadas. 

Lo que explica que las maclas de deformación sólo se formen a bajas temperaturas debido a la falta 

de movilidad de las dislocaciones. 

2.8.3 Mecanismo de corte 

El mecanismo de corte tiene lugar durante la deformación plástica principalmente durante una 

deformación homogénea por cizallamiento a la elongación plástica total en planos cristalográficos 

específicos. La presencia de partículas precipitadas afecta a este mecanismo, por lo que estas 
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características demuestran la importancia sobre la distribución regular y homogénea de las 

partículas nanométricas de carburos-κ coherentes con la matriz [1]. 

2.8.4 Mecanismo de microbandas de corte 

Las microbandas de corte ayudan a prolongar la elongación durante la fluencia en caliente y se 

generan debido a la reducción progresiva del espaciado del plano de deslizamiento en la red de 

Taylor formando límites de dominio. Esto contribuye a alta resistencia y plasticidad superior de los 

aceros. La red de Taylor es una distribución de dislocaciones con orden planar sobre los planos de 

deslizamiento con altos esfuerzos de tensión internos [54].  

2.8.5 Mecanismo de endurecimiento a bajas temperaturas 

El comportamiento del esfuerzo y deformación en los aceros avanzados LD es influenciado 

principalmente por el mecanismo de endurecimiento por solución sólida, ya que es uno de los 

principales que actúan durante la deformación a bajas temperaturas. Este mecanismo es afectado 

por el alto contenido de Al, el cual disminuye considerablemente el esfuerzo de cedencia [55].  

2.9 Deformación plástica en caliente de aceros de baja densidad 

2.9.1 Descripción de la curva de fluencia en caliente 

Las curvas de fluencia plástica en caliente de aceros LD presentan las tres etapas de las curvas 

esfuerzo-deformación durante la fluencia en caliente, las cuales son: etapa I de endurecimiento y 

ablandamiento por recuperación dinámica, etapa II de ablandamiento por recristalización dinámica, 

y etapa III de esfuerzo pico y estado estable. La primera, consiste en el incremento de la densidad 

de dislocaciones mientras el material es deformado, lo que genera un endurecimiento por 

deformación. La segunda, presenta una caída de la curva de fluencia debido a la recristalización 

dinámica que se presenta en las condiciones de temperatura, cantidad y velocidad de deformación, 

y da lugar a la nucleación y crecimiento de nuevos granos recristalizados. Y tercera, genera un 

cambio microestructural alcanzando un estado de equilibrio dinámico entre el endurecimiento y el 

ablandamiento producto del esfuerzo y la deformación a alta temperatura [56]. 
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2.9.2 Energía de activación para la deformación en caliente QHW 

La energía de activación aparente necesaria para la deformación en caliente (QHW) es una constante 

dependiente de la composición química y la microestructura, la cual tiene una gran influencia sobre 

el comportamiento a la deformación en caliente de los aceros. Este valor resulta muy útil, ya que 

se puede relacionar con el estudio de la cinética de la recristalización dinámica y de las curvas 

esfuerzo deformación obtenidas a velocidad de deformación constante. Para determinar este 

parámetro es necesario aplicar la siguiente ecuación: 

𝑄𝐻𝑊 = 𝑅𝑛𝑎𝑣 [
𝜕𝑙𝑛𝑠𝑖𝑛ℎ(𝛼𝜎𝑝)

𝜕(
1

𝑇
)

]
𝜀̇

        (Ec.1) 

donde 𝑅 es la constante universal de los gases (8.314 J/mol·K), 𝑛𝑎𝑣 el exponente de sensibilidad a 

la velocidad de deformación, 𝛼 el parámetro del modelo de seno hiperbólico, 𝜎𝑝 el esfuerzo pico, 

T la temperatura y 𝜀̇ la velocidad de deformación.  

2.9.3 Modelos matemáticos 

Los modelos matemáticos de base física permiten determinar el comportamiento mediante las 

curvas de fluencia en caliente por medio de una serie de ecuaciones constitutivas, las cuales definen 

los parámetros que intervienen durante la modelación de cada una de las etapas de la fluencia en 

caliente. 

2.9.3.1 Etapa I de endurecimiento y ablandamiento 

Se han propuesto varios modelos para describir el comportamiento de los materiales metálicos que 

experimentan recuperación dinámica. La mayoría de ellos [57-60] consideran que la densidad de 

dislocaciones resulta de la diferencia entre las dislocaciones almacenadas y generadas, debido a la 

aniquilación y reordenación durante la restauración dinámica:  

ⅆ𝜌

ⅆ𝜀
= (

ⅆ𝜌

ⅆ𝜀
)𝑎𝑙𝑚𝑎𝑐𝑒𝑛𝑎ⅆ𝑎𝑠 − (

ⅆ𝜌

ⅆ𝜀
)𝑔𝑒𝑛𝑒𝑟𝑎ⅆ𝑎𝑠     (Ec.2) 

El primer término de la ecuación representa el endurecimiento por deformación (U), mientras que el 

segundo corresponde a la restauración de las dislocaciones (Ω) almacenadas previamente. La resolución 

de la Ec.2 [61-62] se considera la respuesta más común para la modelación de la etapa I de 
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endurecimiento y restauración dinámica durante la deformación en caliente. Una vez solucionada 

dicha ecuación, se puede determinar el esfuerzo debido al deslizamiento de las dislocaciones, 

considerando la ecuación de Taylor [63]: 

 𝜎 = 𝛼′𝜇𝑏𝜌1/2     (Ec.3) 

donde α´ es una constante de proporcionalidad, μ el módulo de cizalladura y b el vector de Burgers. 

El objetivo fundamental de los modelos mencionados anteriormente es describir y cuantificar los 

cambios en la microestructura generada, y relacionarlos con el comportamiento mecánico a través 

de una serie de ecuaciones que presenten la evolución del esfuerzo en función de la deformación.  

La restauración dinámica es un mecanismo que se activa a altas temperaturas, por lo que el 

parámetro de endurecimiento (𝛺) depende de la temperatura, velocidad de deformación y del 

tamaño de grano inicial, y de acuerdo con algunos autores [64-65] se obtienen las siguientes 

expresiones: 

𝛺 = 𝑘𝛺 ∙  𝑍𝑚𝛺         (Ec.4) 

 𝑈 = 𝑘𝑈 ∙  𝑍𝑚𝑈              (Ec.5) 

donde k y m son constantes que dependen de la composición química del material y Z es el 

parámetro de Zener-Hollomon, que depende de la velocidad de deformación, la energía de 

activación [65] y de la temperatura.  

𝑍 = 𝜀̇ ∙ exp (
𝑄

𝑅𝑇
)          (Ec.6) 

2.9.3.2 Etapa II de recristalización dinámica 

En este caso, la cinética de recristalización dinámica se puede expresar por la ecuación de Avrami, 

tomando en cuenta que el ablandamiento durante la deformación en caliente es proporcional a la 

fracción en volumen recristalizado. Así, la ecuación constitutiva que se aplica después del inicio 

de la recristalización dinámica es la siguiente: 

𝜎 = 𝜎𝑠 − (𝜎𝑠 − 𝜎𝑠𝑠) ∙ 𝑋     (Ec.7) 
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donde σs es el esfuerzo máximo último (o tensión de pico) antes de la recristalización σss es el 

esfuerzo de estado estable a altas deformaciones y X es la fracción de volumen recristalizado, la 

cual a su vez sigue la cinética de la ecuación de Avrami, de la siguiente manera:  

𝑋 = 1 − exp (−𝐵𝑡𝑘)     (Ec.8) 

donde X en este caso es la fracción de volumen recristalizado en un tiempo determinado t, B y k 

son las constantes asociadas con el mecanismo y geometría de nucleación (k) y velocidad de 

nucleación y crecimiento (B). La cinética de la recristalización se define en términos del tiempo 

necesario para el 50% de recristalización (t50%). Puesto que exp (-0.693) = 0.5, de la Ec.8 se obtiene 

la siguiente ecuación:  

  𝑋 = 1 − exp (−0.693 (
𝑡

𝑡50%
)

𝑘

)           (Ec.9) 

De manera que t50% y B están relacionadas como indica la Ec.10:  

𝑡50% = (
0.693

𝐵
)

1

𝑘            (Ec.10)                                                         

Sellars y col. [66] reportaron que t50% depende de las condiciones experimentales y de la propia 

estructura o tamaño de grano inicial (d0), de la siguiente forma: 

                 𝑡50% = 𝐵 ∗ 𝜀̇ ∗ exp (
𝑄𝑟𝑒𝑐

𝑅𝑇
)            (Ec.11) 

donde B, m y n son constantes, Qrec es la energía de activación para la recristalización y R la 

constante universal de los gases. Sabiendo que los ensayos se realizan a velocidad de deformación 

(𝜀̇) constante, la Ec.7 se puede expresar en términos de deformación: 

𝑥 = 1 − exp (−𝐵 (
𝜀−𝜀𝑝

𝜀̇
)

𝑘

)     (Ec.12) 

donde 𝜀̇ es la velocidad de deformación, 𝜀𝑝 es la deformación correspondiente al esfuerzo máximo. 

Del mismo modo la Ec.12 se transforma en:  

       𝑋 = 1 − exp (−0.693 (
𝜀−𝜀𝑝

𝜀50%−𝜀𝑝
)

𝑘

)   (Ec.13) 
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Sustituyendo esta expresión de la fracción de volumen recristalizado en la Ec.1, se obtiene la 

siguiente expresión que es válida cuando ε < εp: 

𝜎 = 𝜎𝑝 − (𝜎𝑝 − 𝜎𝑠𝑠)[1 − exp (−0.693 (
𝜀−𝜀𝑝

𝜀´
)

𝑘

]     (Ec.14) 

El uso de las Ec.11, Ec.12 y Ec.13 permite la modelación de la etapa II de fluencia, haya o no 

recristalización dinámica. 

2.9.3.3 Etapa III de esfuerzo pico y estado estable 

La restauración dinámica es muy eficaz y ocurre rápidamente en materiales con alta energía de 

falla de apilamiento (SFE) evitando que ocurra la recristalización dinámica, por lo cual los 

esfuerzos de fluencia aumentan a valores bajos de deformación. Por lo contrario, en materiales con 

baja energía de falla de apilamiento la restauración dinámica no es eficaz y la densidad de 

dislocaciones (ρ) es alta, lo que permite el inicio de la recristalización dinámica. 

En ambos casos, el esfuerzo pico (σp) y de estado estable (σss) se puede relacionar con la 

temperatura y la velocidad de deformación con las ecuaciones potencial o exponencial siguientes 

[63]: 

   𝜀̇ = 𝐴 ∗ 𝜎𝑠𝑠
𝑛 ∗ 𝑒𝑥𝑝 (

−𝑄

𝑅𝑇
)    (Ec.15) 

𝜀̇ = 𝐴´ ∗ 𝑒𝑥𝑝 (𝛽 ∗ 𝜎𝑠𝑠) ∗ 𝑒𝑥𝑝 (
−𝑄

𝑅𝑇
)        (Ec.16) 

La Ec.16 describe ampliamente el comportamiento en un rango amplio de esfuerzos donde A, A´ y 

β son constantes del material, n es el exponente de Avrami, Q la energía de activación y R la 

constante universal de los gases. La Ec.15 es válida a valores de esfuerzo bajos, mientras la Ec.16 

a valores de esfuerzo altos. Garofalo [67], Sellars y Tegart [68] propusieron una expresión más 

general para describir el comportamiento de la fluencia a altos y bajos valores de esfuerzos, de 

acuerdo con la siguiente ecuación: 

 𝜀̇ = 𝐴´´ ∙ [𝑠𝑒𝑛ℎ(𝛼 ∙ 𝜎𝑠𝑠]𝑛 ∙ (
−𝑄

𝑅𝑇
)     (Ec.17) 

donde A´´ es otra constante del material, y α la tensión inversa que señala la variación en el 

comportamiento de potencial a exponencial. El termino α ∙ σss < 0.8, en la Ec.15 equivale a la 
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Ec.16, mientras la Ec.17 es válida cuando α ∙ σss > 1.2 α. n y β están relacionadas de la siguiente 

forma:   

𝛽 = 𝛼 ∙ 𝑛       (Ec.18) 

 

2.10 Mapas de procesamiento 

2.10.1 Generalidades de mapas de procesamiento 

La construcción de los mapas de procesamiento permite realizar caracterización explícita del 

comportamiento del material bajo condiciones de deformación en caliente en términos de los 

cambios microestructurales. Estos mapas se componen de la superposición de dos tipos de mapas; 

el primero, es un mapa de disipación de energía, y el segundo es un mapa de inestabilidad plástica, 

ambos desarrollados en base al modelo dinámico de materiales (DMM). 

En la Figura 2.6 se muestra una representación esquemática del comportamiento de la energía 

disipada para alcanzar un cierto rango de deformación. A esto se le conoce como condición límite, 

lo que tendrá diferentes valores de las constantes del sistema K y 𝑚.  

𝜎 = 𝐾𝜀̇𝑚      (Ec.19) 

donde m es el exponente de la sensibilidad a la velocidad de deformación, definido como 𝑚 =

𝜕𝑙𝑛𝜎/𝜕𝑙𝑛𝜀̇, 𝐾 es una constante del material dependiente de la temperatura y de la microestructura, 

y 𝜀̇ es la velocidad de deformación. 

𝑚 =
𝜕𝑙𝑛𝜎

𝜕𝑙𝑛𝜀̇
     (Ec.20) 

Este parámetro se relaciona directamente con la disipación de energía durante la deformación, la 

cual se describe como la energía total (P), compuesta por el contenido disipado (G) y el co-

contenido disipador (J) [69-70].  

𝜂 =
𝐽

𝐽𝑚𝑎𝑥
=

𝑃−𝐺

𝐽𝑚𝑎𝑥
= (2 −

2𝐺

𝑃
) =

2𝐽

𝑃
    (Ec.21) 

donde 𝜂 es la eficiencia de disipación de energía. Y la energía total disipada por unidad de volumen 

P se define como: 

𝑃 = 𝐺 + 𝐽 = 𝜎 ∙ 𝜀̇            (Ec.22) 
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El contenido disipado (G) para una temperatura y una deformación dada: 

𝐺 = ∫ 𝜎
𝜀̇

0
∙ 𝑑𝜀̇             (Ec.23) 

El co-contenido disipador J: 

𝐽 = ∫ 𝜀̇
𝜎

0
∙ 𝑑𝜎           (Ec.24) 

El co-contenido disipador máximo: 

𝐽𝑚𝑎𝑥 = (
𝜎∙𝜀̇

2
) =

𝑃

2
     (Ec.25) 

 

Figura 2.6 a) Representación esquemática de contenido (G) y co-contenido (J) para un material 

teniendo una ecuación constitutiva representada por la curva de 𝜎 = 𝑓(𝜀̇). La energía total 

disipada está dada por el rectángulo. b) Representación esquemática mostrando 𝐽𝑚𝑎𝑥 que ocurre 

cuando el parámetro de la sensibilidad a la velocidad de deformación (m) de un material es igual 

a 1 [69]. 

 

2.10.2 Sensibilidad a la velocidad de deformación  

Prasad y col. [71] propusieron construir mapas de procesamiento que representen el 

comportamiento bajo condiciones de conformado a diferentes temperaturas y velocidades de 

deformación, todo esto en términos de cambios microestructurales. Los mapas de procesamiento 

se construyen mediante la superposición de dos mapas: el mapa de disipación de energía (η) y el 

mapa de inestabilidad a la fluencia plástica (ξ). El mapa de disipación de energía representa 

gráficamente la variación en los cambios de energía de acuerdo con los cambios microestructurales 

en términos de eficiencia de disipación de energía mediante la siguiente ecuación: 
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𝜂 =
𝐽

𝐽𝑚𝑎𝑥
=

2𝑚

𝑚+1
              (Ec. 26) 

donde 𝑚 es el coeficiente de sensibilidad a la velocidad de deformación. El parámetro 𝜂 es función 

del parámetro 𝑚, el cual también puede ser sensible a la variación de la temperatura y la velocidad 

de deformación. El cambio microestructural generado por las diferentes temperaturas y velocidades 

de deformación genera variación en el parámetro η, y con ello se construye el mapa de disipación 

de energía. Este mapa ayuda a tener un mejor panorama de las zonas óptimas del conformado, y 

ayuda a evitar las zonas de inestabilidad a la fluencia plástica.  

2.10.3 Eficiencia y parámetro de inestabilidad 

Los mapas de inestabilidad a la fluencia plástica también se encuentran en función de la 

temperatura y de la velocidad de deformación. En estos mapas se representan las zonas que 

presentan daño microestructural, y está dado por la siguiente expresión: 

𝜉 =
𝜕log [𝑚/𝑚+1]

𝜕𝑙𝑜𝑔𝜀̇
+ 𝑚       (Ec. 27) 

Las zonas que muestran daño microestructural se caracterizan por valores negativos de 𝜉, pero no 

necesariamente deben estar por debajo de éste, basta con valores cercanos a cero para que se genere 

inestabilidad de la fluencia plástica [72]. 

2.10.4 Criterios de inestabilidad de la fluencia plástica 

2.10.4.1 Criterio de Prasad 

Anteriormente se tenían distintas limitaciones en los mapas de procesamiento de la fluencia plástica 

y debido a esto se desarrollaron otros métodos prometedores para el análisis de la inestabilidad 

plástica y la optimización del proceso de conformado en caliente llamado modelo dinámico de 

materiales (DDM). El criterio de inestabilidad más comúnmente utilizado es el de Prasad, el cual 

está dado por la siguiente relación: 

𝜕 𝑙𝑛 𝐽

𝜕𝜀̇
> 0      (Ec.28) 
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2.10.4.2 Otros criterios de la inestabilidad de la fluencia plástica  

Otros criterios de inestabilidad han sido propuestos entre los que se encuentran el de Kumar y 

Prasad [73] el cual se basa en los procesos de fluencia en caliente aplicando principios de la 

mecánica de los medios continuos en grandes deformaciones propuesta por Ziegler. Por otro lado, 

Alexander [74] ha propuesto que, para una fluencia plástica estable durante el proceso de 

conformado, la evolución de la curva de 𝜎 con 𝜀̇ debe ser convexa y para una fluencia estable, el 

esfuerzo de fluencia debe disminuir con el incremento de temperatura, y m debe disminuir con la 

velocidad de deformación y aumentar con la temperatura. Gegel [75] utilizó los fundamentos de la 

mecánica de medios continuos de la termodinámica y de la teoría de la estabilidad proponiendo 

que para una fluencia estable durante procesos de deformación plástica los valores del parámetro 

m pueden deducirse de consideraciones teóricas, lo cual indica que el esfuerzo de fluencia 𝜎 

disminuye con la temperatura T a cualquier deformación y velocidad de deformación, lo que indica 

que para una fluencia estable, la sensibilidad a la velocidad de deformación debe aumentar con la 

temperatura. Murty y col. [76] reanalizaron el DMM y propusieron otra metodología donde 

argumentaron que, a una temperatura y deformación dada, el parámetro m varía con 𝜀̇, pero si la 

evolución del esfuerzo de fluencia sigue una ley potencial, m se convierte en un parámetro 

totalmente independiente de 𝜀̇. Jonas y col. [77-78] propusieron el parámetro 𝛼 correspondiente a 

la sensibilidad del esfuerzo respecto a la velocidad de deformación es capaz de cuantificar el grado 

de localización de la fluencia, considerando que la carga F es igual en todos los puntos del material. 

En la Tabla 2.1 se presentan los diferentes criterios de inestabilidad de la fluencia plástica en 

caliente. 

Tabla 2.1 Criterios de la inestabilidad de la fluencia plástica en caliente. 

Criterio Relación 

Prasad [73] 𝜕 ln 𝐽

𝜕 𝑙𝑛 𝜀̇
> 0 

Alexander [74] 𝜕 s

𝜕 𝑙𝑛 𝜀̇
< 0 

Gegel [75] 𝜕 𝑚

𝜕 𝑇
< 0 
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Murty [76] 2𝑚

𝜂
− 1 > 0 

Semaitin y Jonas [77-78] 1 −
𝛼

5
< 0 

 

2.11 Estado del arte 

2.11.1 Modelación de la fluencia plástica en caliente 

Liu y col. [79] investigaron el comportamiento de deformación en caliente para un acero LD dúplex 

Fe-11Mn-10Al-0.9C, en donde emplearon temperaturas desde 800 a 1100 °C en intervalos de 50 

°C y velocidades desde 0.001 a 10 s-1, y en donde las curvas esfuerzo-deformación presentan una 

región inestable a bajas temperaturas y bajas velocidades de deformación, y una región estable que 

se presenta con el incremento de la temperatura.  

Mejía y col. [102] realizaron ensayos de compresión en caliente en aceros TWIP en un rango de 

temperaturas de 900-1100 °C y velocidad de deformación de 0.001 a 0.1 s-1. Emplearon modelos 

matemáticos basados en la evolución de la densidad de dislocaciones, la cinética de Avrami para la 

recristalización dinámica y la ecuación hiperbólica tipo Sellars-Tegart, permitiendo predecir con 

precisión las curvas esfuerzo-deformación en función del parámetro de Zener–Hollomon. 

Por otro lado, Cabañas y col. [103] realizaron ensayos de torsión en caliente en aleaciones binarias 

Fe–Mn (1–20 % Mn) en un rango de 950-1250 °C y velocidades de deformación de 0.1-2 s-1, 

obteniendo curvas esfuerzo-deformación verdaderas mediante conversión de torque y ángulo de 

torsión. Posteriormente realizaron modelación utilizando los modelos matemáticos de base física 

empleados por Sellas-Tegart, Avrami función del parámetro de Zener–Hollomon. Los resultados 

muestran una predicción bastante acertada a las curvas esfuerzo-deformación experimentales. 

 

2.11.2 Mapas de procesamiento 

Liu y col. [7] analizaron el comportamiento de la deformación en caliente de un acero LD dúplex 

Fe-11Mn-10Al-0.9C a temperaturas entre 800-1000 °C y velocidades de deformación de 0.001-10 
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s-1. Desarrollaron mapas de procesamiento, utilizando el modelo dinámico de materiales (DMM), 

aplicando el criterio de Prasad, determinaron las condiciones óptimas para la deformación, las 

cuales están en un rango de temperaturas de 950-1100 °C y velocidades de deformación de 0.01-1 

s-1. Establecieron que en este dominio, los granos deformados pueden ser remplazados por granos 

finos recristalizados, así los altos niveles de energía se disiparon debido a la recristalización 

dinámica (DRX). Asimismo, determinaron dos regiones de inestabilidad A y B. La región A se 

presenta en temperaturas de 800-875 °C a velocidades de deformación arriba de 0.05 s-1, generada 

por la formación de carburos-κ intergranulares. La región B fue localizada a temperaturas de 950-

1100 °C y velocidades de deformación de 1-10 s-1 como el resultado de estructuras de collar 

heterogéneas generadas por la recristalización dinámica (DRX) parcial. 

Mohamadizadeh y col. [12] caracterizaron la deformación en caliente de un acero LD dúplex (Fe-

18Mn-8Al-0.8C) en rangos de temperaturas de 600-1000 °C. Utilizaron mapas de procesamiento 

y determinaron las zonas seguras e inseguras en condiciones de deformación asociadas con la 

evolución microestructural. El primer dominio (Dominio I) de eficiencia fue a temperaturas de 

900-1100 °C y velocidades de 10-2 y 10-3 s-1 debido a la recristalización dinámica de la austenita. 

El segundo dominio (Dominio II) fue localizado entre 700-900 °C y velocidades de deformación 

de 1-10-1 s-1. Por otra parte, determinaron dos zonas de inestabilidad, región A ubicada a 600-800 

°C y velocidades de deformación de 10-2 y 10-3 s-1, y la región B ubicada entre 900 y 1100 °C y 

velocidades de deformación de 1-10-1 s-1. Estas regiones de inestabilidad se generaron por la 

presencia de microbandas de corte y por la transformación de austenita en ferrita. El 

comportamiento de la deformación en caliente de aceros avanzados LD es de suma importancia 

para el control de la microestructura en el tamaño de grano y propiedades mecánicas durante la 

deformación en caliente.  

Zhao y col. [80] estudiaron el efecto del Nb-V como elementos microaleantes sobre la deformación 

en caliente y la microestructura en aceros avanzados LD de composición Fe-27.9Mn-7.33Al-

1.05C-0.62Mo de referencia y otro microaleado con 0.16Nb y 0.16V % en masa, reportando que 

el fenómeno de ablandamiento se presenta principalmente a altas temperaturas y bajas velocidades 

de deformación. Además, la adición de Nb y V incrementó la energía de activación durante la 

deformación en caliente. Por otro lado, las partículas precipitadas de V actúan como sitios de 

nucleación para la recristalización dinámica (DRX). Estas partículas promueven en cierta medida 
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la recristalización dinámica, y evitan el crecimiento significativo de granos. Asimismo, calcularon 

la energía de activación aparente para la deformación en caliente QHW para ambos aceros, 

obteniendo valores de 401.86 kJ/mol para el acero de referencia y 398.12 kJ/mol para el acero 

microaleado. Además, construyeron mapas de procesamiento y determinaron que la adición del 

Nb-V influye positivamente en la estabilidad de la deformación en caliente para aceros del sistema 

Fe-Mn-Al-C, y amplía la región óptima para el procesamiento, la cual para el acero de referencia 

a una deformación de 0.7 se encuentra en 972-1110 °C / 0.03-0.1s-1; mientras que para el acero 

microaleado se ubica en 894-1025 °C / 0.01-0.14 s-1 y 1050-1200 °C / 0.03-0.95 s-1.  

Wang y col. [81] estudiaron el comportamiento y la evolución de la microestructura durante la 

deformación en caliente para un acero LD Fe-30Mn-11Al-1C microaleado con Nb-V. Sus 

resultados muestran un refinamiento de grano de 2-4 μm durante la deformación a bajas 

temperaturas de 850-950 °C y con velocidades elevadas de 1-10 s-1. A estas condiciones se presenta 

una recristalización parcial o discontinua (DDRX). También, realizaron el cálculo para la 

determinación de la energía de activación aparente para la deformación plástica en caliente 

obteniendo valores de 389.9 kJ/mol. Finalmente, realizaron la construcción de mapas de 

procesamiento a deformaciones de 0.1-0.9, en los que determinaron las regiones seguras para la 

deformación en caliente, las cuales fueron dos, a velocidades de deformación de 1-10 s-1 y rango 

de temperatura de 900-1150 °C con una microestructura completamente recristalizada. La otra zona 

se localizó a velocidades de deformación de 0.01-0.1 s-1 en un rango de temperaturas de 850-950 

°C con una recristalización dinámica discontinua.  

Mozumder y col. [82] investigaron las características de la deformación en caliente de un acero LD 

dúplex Fe-10Mn-9Al-4Ni-0.7C a temperaturas de 950-1150 °C y velocidades de deformación de 

0.001-10 s-1. Utilizaron mapas de procesamiento para determinar las regiones seguras y de 

inestabilidad a la fluencia en caliente y determinaron que se presentan regiones seguras y de 

inestabilidad. El dominio óptimo de procesamiento se obtiene a temperaturas entre 950-1077 °C y 

velocidades de deformación entre 0.001-0.01 s-1. La región de inestabilidad la reportan a 

temperaturas menores a 1100 °C y a velocidades de deformación mayores a 1 s-1. En esta región 

de inestabilidad reportan la presencia de microbandas y fracturas a lo largo de los límites de grano 

de ferrita y austenita.  
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Sun y col. [83] investigaron el comportamiento de la deformación plástica en caliente de un acero 

LD austenítico Fe-30Mn-10Al-1C y desarrollaron mapas de procesamiento determinando las 

condiciones óptimas a temperaturas elevadas entre 975-1100 °C, y velocidades intermedias de 

deformación entre 0.01 y 1 s-1 con porcentajes de eficiencia en disipación de energía entre 36 y 

64%. 

 

2.11.3 Cinética de precipitación y transformaciones de fases  

Liu y col. [84] investigaron la precipitación de carburos-κ en un acero avanzado LD austenítico 

Fe-20Mn-9Al-1.2C-1.0V durante tratamientos térmicos de envejecimiento a temperaturas de 500, 

550 y 600 °C durante tiempos de 3 horas de permanencia. Indicaron que al incrementar la 

temperatura de los tratamientos de envejecimiento la cantidad de carburos-κ incrementa, y a 

temperaturas de 550 °C ocurre la transformación eutectoide de austenita a ferrita-α + carburo-κ 

formando carburos-κ* de tamaño entre 100 y 200 nm. Asimismo, encontraron que el incremento 

en la temperatura aumenta el esfuerzo de cedencia y la velocidad de endurecimiento por 

deformación disminuye significativamente. También determinaron que el V presenta alta afinidad 

con el C generando así gran cantidad de VC, lo que podría estar relacionado con la inhibición en 

la precipitación de los carburos-κ. 

Jeong y col. [85] investigaron el comportamiento de un acero LD dúplex Fe-9Mn-6Al-0.15C 

durante tratamientos isotérmicos de envejecimiento por precipitación a 550 °C por tiempos de 1, 

6, 24 y 48 horas. Determinaron que los carburos-κ comenzaron a precipitar en límites de grano de 

ferrita y en las interfaces ferrita-austenita después de 1 hora de permanencia. Asimismo, la 

descomposición de austenita en ferrita y carburos-κ inició por la reacción eutectoide después de 6 

horas y se generó el crecimiento de fase-κ en forma de estructura laminar. Kaltzacorta y col. [86] 

investigaron la evolución microestructural durante tratamientos térmicos de envejecimiento en un 

acero LD dúplex base austenita 11.4Mn-9.9Al-0.66C. Realizaron ensayos de dilatometría y 

encontraron que a temperaturas entre 550 °C y 750 °C se genera la precipitación de carburos-κ en 

límites de grano, los cuales reducen significativamente la ductilidad del acero. Por otro lado, 

también corroboraron mediante difracción de rayos-X que los picos de austenita disminuyen su 

intensidad a medida que incrementa la precipitación de fase kappa.   
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Jimbert y col. [87] investigaron transformaciones de fases en un acero austenítico Fe-30Mn-10Al-

1.3C mediante ensayos de dilatometría durante diferentes tratamientos térmicos. Encontraron que 

la precipitación de carburos-κ se generan entre 650 y 700 °C debido a una caída más pronunciada 

en la curva de cambio de longitud.  Rawat y col. [88] estudiaron las transformaciones de fase en 

dos aceros LD de composición Fe-10Mn-11Al-1C y Fe-5Mn-11Al-1C, realizaron ensayos de 

dilatometría durante un ciclo de tratamiento térmico desde temperatura ambiente hasta 1200 °C y 

determinaron que para la primera aleación la precipitación de carburos-κ se genera a 600 °C y para 

la segunda a 555 °C y se disuelven a 1017 y 955 °C respectivamente.  Hájek y col. [89] realizaron 

un estudio en las transformaciones de fases que se generan durante el enfriamiento en aceros de 

baja densidad y determinaron de acuerdo con los ensayos de dilatometría que a velocidades bajas 

de enfriamiento alrededor de 2.5 °C/s-1 se genera precipitación de fase kappa desde 900 hasta 600 

°C. Zhang y col. [90] analizaron transformaciones de fase en un acero LD de composición Fe-

25.7Mn-10.6Al-1.2C y reportaron la presencia de carburos-κ de tamaño nanométrico sobre límites 

de las microbandas de deformación, ya que estos carburos se generan preferentemente sobre 

defectos cristalinos en donde se concentran grandes cantidades de energía.  

Sin embargo, existe muy poca información en literatura sobre el efecto que produce la adición del 

V durante el comportamiento de la fluencia plástica en caliente y el envejecimiento por 

precipitación de la fase kappa.   
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CAPITULO 3 

METODOLOGÍA EXPERIMENTAL 
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3.1 Diagrama de flujo del procedimiento experimental 

El presente proyecto de investigación se llevó a cabo de acuerdo con las etapas indicadas en el 

diagrama de flujo de la Figura 3.1. 

 

 

Figura 3.1 Diagrama de flujo del procedimiento experimental. 
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3.2 Materiales 

3.2.1 Composición química 

El presente proyecto de investigación se llevó a cabo con la fabricación de cuatro aceros avanzados 

LD del sistema Fe-Mn-Al-C de distinta composición química: dos austeníticos y dos dúplex (uno 

de referencia y otro microaleado con V en ambos aceros). Dichos aceros se fabricaron en un horno 

de inducción al vacío de la marca CONSARC, ubicado en el Laboratorio de Fundición del IIMM-

UMSNH. Una vez ajustada la carga y limpiada la materia prima, los elementos fueron introducidos 

en el crisol, a excepción del Al y del Fe-V, los cuales se adicionaron posteriormente, una vez 

fundidos los demás componentes, con el fin de evitar su oxidación y/o pérdidas por volatilización. 

Tras la fundición, el metal líquido se vertió en una lingotera metálica de sección rectangular de 5 

cm × 10 cm y una altura de 17.5 cm. La composición química nominal de los cuatro aceros LD se 

muestra en la Tabla 3.1. 

Tabla 3.1 Composición química nominal establecida para el diseño de los aceros de baja densidad 

diseñados (% en masa). 

Acero LD: Fe Mn Al C V 

Fe-30Mn-8Al-REF Bal. 30 8 1 - 

Fe-30Mn-8Al-0.2V Bal. 30 8 1 0.2 

Fe-12Mn-8Al-REF Bal. 12 8 1 - 

Fe-12Mn-8Al-0.2V Bal. 12 8 1 0.2 

 

3.2.2 Espectroscopía de emisión óptica por chispa 

Para determinar cuantitativamente la composición química de los aceros avanzados LD bajo 

estudio, se realizó análisis químico mediante espectroscopía de emisión óptica por chispa en un 

equipo Q4 TASMAN BRUKER. Este método consiste en la determinación de elementos químicos 

mediante la generación de chispas entre dos electrodos, lo que produce un plasma de vapor en el 

cátodo y la obtención de los elementos químicos mediante la comparación de patrones 

estandarizados. Cabe mencionar que aún no existe un patrón estandarizado para la determinación 
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exacta de los elementos que conforman los aceros avanzados LD del sistema Fe-Mn-Al-C. Por lo 

que las cantidades de Mn y Al se determinarán mediante el promedio de una serie de análisis 

puntuales a través del detector EDS en el microscopio electrónico de barrido (SEM) de la marca 

JEOL modelo JMS-7600 F. 

3.3 Acondicionamiento microestructural 

Para eliminar la microestructura segregada de la condición de solidificación de los aceros 

avanzados LD, fue necesario realizar una serie de tratamientos térmicos y termo-mecánicos con el 

objetivo de generar una microestructura lo más homogénea posible a lo largo de todo el acero. Los 

tratamientos térmicos y termo-mecánicos se determinaron de acuerdo con los diagramas de fases 

en equilibro calculados mediante el software JMatPro mostrados en la Figura 3.2.         

 
Figura 3.2 Diagramas de fases en equilibrio de los aceros a) LD-A-REF, b) LD-A-V, c) LD-D-

REF y d) LD-D-V. 

En las predicciones calculadas de los diagramas de equilibrio se observa la austenita estable a 

temperaturas aproximadas de 1250 °C, sin embargo, es una temperatura bastante elevada y cercana 

al punto de fusión (1350 °C aproximadamente). Por otro lado, a temperaturas cercanas a 1000 °C 
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se observa la presencia de partículas de segundas fases como el M(C, N), por lo que para eliminar 

eficazmente la presencia de estas segundas fases y de la microestructura segregada de solidificación 

(as-cast), el tratamiento térmico de homogeneizado debe ser mayor a 1000 °C. Asimismo, se diseñó 

consecutivamente el tratamiento termo-mecánico de laminación en caliente que debe ser en un 

rango de temperaturas no menor a AC1, es decir, en este caso 950 °C. Por lo que se diseñó el 

tratamiento térmico y termo mecánico a 1150 °C. Esto da tiempo de laminar en caliente a una 

temperatura optima y segura sin que la temperatura del material alcance a descender de los 950 °C.    

3.3.1 Tratamiento térmico de homogeneizado 

El tratamiento térmico de homogeneizado se realizó en un horno tipo mufla RHF 1500 

CARBOLITE. El ciclo del tratamiento consistió en colocar las muestras a una temperatura de 1150 

°C con un tiempo de permanencia de 2 h/pulg de espesor, con el objetivo de eliminar la 

microestructura segregada en condición de solidificación, principalmente de los elementos Mn y 

Al, además de disolver la presencia de posibles segundas fases presentes.  

3.3.2 Tratamiento termo-mecánico de laminación en caliente 

El tratamiento termo-mecánico de laminación en caliente se realizó en un laminador reversible 

T.J.Pigott-Engineers modelo 6559102 con capacidad de 50 ton. Este proceso se llevó a cabo en dos 

etapas. La primera consistió en elevar la temperatura a 1100 °C y realizar una laminación con el 

62.5% de reducción del área total. En la segunda se introdujo de nuevo al horno para volver a la 

temperatura de 1100 °C y finalmente se laminó el 26.6%, para realizar una reducción de área total 

del 72.5%. Después de la etapa de laminación, se enfrió en un horno apagado para evitar choque 

térmico por corrientes de aire. La velocidad de enfriamiento fue de aproximadamente 150 °C/h. 

3.3.3 Tratamiento térmico de solubilizado 

El tratamiento térmico de solubilizado se realizó en un horno tipo mufla RHF 1500 CARBOLITE 

y se llevó a cabo a una temperatura de 1200 °C por un tiempo de 1 h/in de espesor seguido de un 

temple en agua. El objetivo del tratamiento térmico de solubilizado es disolver todas las fases 

presentes en el material y mantener la estructura austenítica homogénea en toda la matriz del acero. 

A partir de esta condición se llevó a cabo los ensayos de compresión uniaxial en caliente, 

dilatometría y los tratamientos térmicos de envejecimiento por precipitación de fase kappa. 
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En la Figura 3.3 se muestra el ciclo de los tratamientos térmicos y termo-mecánicos de 

acondicionamiento microestructural que se aplicaron a los aceros avanzados LD. 

 

Figura 3.3 Ciclo del tratamiento térmico y termo-mecánico de homogeneizado y laminación en 

caliente de los aceros avanzados LD. 

 

3.4 Ensayos de compresión uniaxial en caliente 

3.4.1 Fabricación de probetas 

Las probetas para los ensayos de compresión uniaxial en caliente se maquinaron empleando la 

técnica de electroerosión por hilo (del inglés, Wire Electric Discharge Machining, WEDM) en un 

equipo de la marca ONA AX3®. Esta técnica se utiliza para maquinar piezas con formas complejas 

y de alta precisión en materiales duros o delicados sin afectar térmicamente al material y sin ningún 
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esfuerzo residual. Las probetas se maquinaron cilíndricas con las siguientes dimensiones: 7 mm de 

diámetro x 11 mm de longitud.  

3.4.2 Condiciones de ensayos de compresión uniaxial en caliente 

Los ensayos de compresión en caliente se realizaron en una máquina universal de ensayos 

mecánicos INSTRON® 4506 equipada con un horno de radiación ChambIR®, modelo E4 Infrared 

Heating System, con la posibilidad de emplear atmósferas inertes en el Departamento de Ciencia e 

Ingeniería de Materiales de la Universidad Politécnica de Cataluña, Barcelona, España. Las 

condiciones de los ensayos fueron las siguientes: temperaturas de deformación 700, 800, 900, 1000 

y 1100 °C, con velocidades de deformación de 0.0005, 0.001, 0.01 y 0.1 s-1. Tal como se ilustra en 

la Figura 3.4. 

 

Figura 3.4 Ciclo de ensayos de compresión uniaxial en caliente de los aceros avanzados LD. 
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3.4.3 Determinación de la energía de activación QHW. 

El cálculo para determinar la constante de la energía de activación aparente necesaria para la 

deformación en caliente (QHW) depende de la composición química y de la microestructura (fases 

presentes en el material). Para determinar su valor es posible relacionarla con el valor del esfuerzo 

pico (σ = σp) de la Ec.1 en la sección 2.9.1, la cual permite determinar la máxima resistencia a la 

deformación dependiente de la velocidad de deformación corregida por la temperatura. Esta 

relación fue desarrollada originalmente para la descripción matemática de la velocidad de 

deformación correspondiente al esfuerzo de estado estable (σss) y, por lo tanto, es posible considerar 

tanto el valor de σp, como el de σss. Sin embargo, el esfuerzo pico se aplica más a menudo porque 

los valores del esfuerzo de estado estable son menos accesibles para una amplia gama de 

velocidades de deformación y temperaturas. La descripción para el cálculo de las constantes y 

variables involucradas ha sido propuesta por Sellars y McTegart [37], la cual se puede solucionar 

mediante un método gráfico utilizando un análisis de regresión lineal múltiple. 

Para la determinación de la energía de activación aparente para la deformación plástica en caliente 

se aplicó la ecuación del seno hiperbólico: 

𝜀̇ = 𝐴[sinh(𝛼𝜎)]𝑛 ∙ exp (−
𝑄𝐻𝑊

𝑅𝑇
)          (Ec.29) 

donde 𝜀̇ es la velocidad de deformación, A, 𝛼 y n son constantes del material que dependen de la 

composición química, 𝜎 es el esfuerzo pico, 𝑄𝐻𝑊 es la energía de activación aparente para la 

deformación plástica en caliente, R la constante universal de los gases y T la temperatura de 

deformación. Por otro lado, el parámetro de Zener Hollomon también relaciona estas constantes 

como se muestra en la siguiente ecuación: 

𝑧 = 𝜀̇ 𝑒𝑥𝑝 (
𝑄𝐻𝑊

𝑅𝑇
)            (Ec.30) 

Igualando las Ecs. 29 y 30 se obtiene la relación: 

𝑍 = 𝐴[𝑠𝑖𝑛 ℎ(𝛼𝜎)]𝑛              (Ec.31) 

Para determinar el valor de la constante 𝛼 se aplica la siguiente ecuación: 
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𝛼 =
𝛽

𝑛
      (Ec.32) 

donde 𝛽 y 𝑛 son los valores promedio determinados por las pendientes de la regresión lineal de las 

gráficas de los logaritmos de la velocidad de deformación y el esfuerzo pico, como se muestra a 

continuación: 

𝑙𝑛𝜀̇ = 𝑙𝑛𝐴 + 𝑛 ∙ 𝑙𝑛 [𝑠𝑖𝑛ℎ(𝛼𝜎) − (
𝑄𝐻𝑊

𝑅𝑇
)    (Ec.33) 

𝜕(𝑙𝑛𝜀̇) = 𝑛 ∙ 𝜕{𝑙𝑛 [𝑠𝑖𝑛ℎ(𝛼𝜎)} − (
𝑄𝐻𝑊

𝑅
) 𝜕 (

1

𝑇
)        (Ec.34) 

La velocidad de deformación 𝜀̇ y la temperatura T permanecen constantes para cada curva esfuerzo-

deformación-verdadera por lo que se obtiene la siguiente ecuación: 

𝑄𝐻𝑊 = 𝑅 [
𝜕𝑙𝑛𝜀̇

𝜕 ln[sinh(𝛼𝜎)]
]

𝑇
[

𝜕𝑙𝑛[sinh(𝛼𝜎)]

𝜕(
1

𝑇
)

]
𝜀̇

      (Ec.35) 

𝑄𝐻𝑊 = 𝑅 ∙ 𝑛𝑝𝑟𝑜𝑚𝑒ⅆ𝑖𝑜 ∙ 𝑆𝑝𝑟𝑜𝑚𝑒ⅆ𝑖𝑜    (Ec.36) 

donde 𝑛𝑝𝑟𝑜𝑚𝑒ⅆ𝑖𝑜 y 𝑆𝑝𝑟𝑜𝑚𝑒ⅆ𝑖𝑜 corresponden a la pendiente promedio de la relación de logaritmos a 

diferentes velocidades de deformación.  

3.4.4 Modelación de curvas de fluencia 

Las curvas de fluencia en caliente obtenidas mediante los ensayos de compresión uniaxial en 

caliente se modelaron mediante la aplicación de modelos matemáticos de base física que rigen el 

comportamiento de la deformación plástica en caliente de Kocks, Estrin, Mecking, Bergstrom, 

Avrami y Sellars. 

3.4.4.1 Modelado de la etapa I de endurecimiento y ablandamiento por restauración dinámica 

En la primera etapa de la fluencia en caliente las dislocaciones generadas y almacenadas generan 

un balance, el cual se presenta como densidad de dislocaciones generadas durante el 

endurecimiento, y las eliminadas durante el proceso de restauración dinámica. La ecuación aplicada 

para este mecanismo es la que se presenta en la Ec.1 indicada en la sección 2.9.2. El resultado de 

la Ec.1 es la respuesta más simple para la modelación de la etapa de endurecimiento y restauración 
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dinámica durante la fluencia en caliente. Mediante la aplicación de la Ec.2 se obtiene la densidad 

de dislocaciones, y para la determinación del esfuerzo se aplica la Ec.3 indicada en la sección 

2.9.3.1. 

La Etapa I de la deformación en caliente emplea la ecuación de la densidad de dislocaciones en 

condiciones de altas temperaturas y bajas velocidades de deformación. Según el modelo de Estrin, 

Mecking [58] y Bergström [59-61], la expresión para calcular la densidad de dislocaciones es la 

siguiente: 

ⅆ𝜌

ⅆ𝜀
= 𝑈 − Ω𝜌     (Ec.37) 

donde el endurecimiento por deformación “𝑈” y el ablandamiento causado por la restauración 

dinámica “𝛺” se involucran, al igual que la densidad de dislocaciones 𝜌. Bajo la suposición de que 

el recorrido medio de dislocaciones es constante geométricamente, la integración de la Ec.38 da 

como resultado la siguiente relación:  

𝜌 = 𝜌0𝑒−Ω𝜀 +
𝑈

Ω
(1 − 𝑒−Ω𝜀)    (Ec.38) 

Si se introduce la Ec.38, resolviendo y reagrupando se obtiene: 

𝜎2 = [𝜎𝑠
2 + 𝜎0

2 − 𝜎𝑠
2) ∙ 𝑒−Ω𝜀]           (Ec.39) 

Siendo σ0 = αμb𝜌0
0.5 y σs = αμb(𝑈/ Ω)0.5 donde σ0 es el esfuerzo correspondiente a la densidad de 

dislocaciones inicial ρ0 y σs es el esfuerzo máximo o de saturación en el caso de la ausencia de la 

recristalización dinámica. 

Para obtener el término “𝛺”, se realizó el ajuste no lineal de dos variables aplicando la fórmula: 

𝜎 = 𝜎𝑝[1 − 𝑒−Ω𝜀]−0.5     (Ec.40) 

Posteriormente del ajuste no lineal, se realizó un ajuste lineal del valor obtenido de “𝛺”, con el 

parámetro de Zener-Hollomon (𝑍), mediante la ecuación: 

𝛺 = 𝑘𝛺 ∙  𝑍𝑚𝛺            (Ec.41) 
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Para obtener el termino de “𝑈”, de la Ec.2, el termino μ puede ser escrito de la siguiente manera: 

𝜇 = 𝜇0[1 +
𝑇−300

𝑇𝑓
⋅ (

𝑇𝑓−ⅆ𝜇

𝜇⋅ⅆ𝑇
)]         (Ec.42) 

donde el tercer término representa la dependencia de la temperatura con el módulo de corte. 

Sustituyendo valores en la Ec.2 y reacomodando términos se obtiene:  

𝑈(𝛼𝑏)2 =
𝜎𝑝2∗𝛺

{8.1𝑋104[1+(
𝑇−300

1643.15
)∗(−0.91)]}2 

    (Ec.43) 

Al hacer un ajuste lineal de la ecuación del log 𝑈(𝛼𝑏)2 vs log Z se obtuvo el valor del parámetro 

de endurecimiento.  

𝑈(𝛼𝑏)2 = 𝑘𝑈 ∙  𝑍𝑚𝑈      (Ec.44) 

3.4.4.2 Modelado de la etapa II de recristalización dinámica 

La etapa II que inicia desde el esfuerzo pico (σp) hasta el primer valor del esfuerzo de estado estable 

(σss) y representa el progreso de la recristalización dinámica, se modeló empleando la ecuación 

propuesta por Kolmogorov-Johnson-Mehl-Avrami [63-64, 71]. La ecuación supone que el 

mecanismo de ablandamiento es proporcional a la fracción del volumen recristalizado (X). La 

ecuación de Avrami establece una dependencia entre los valores n, k y t50%. La ecuación constitutiva 

que se aplica después del inicio de la recristalización dinámica ha sido indicada como Ec.7, en la 

sección 2.9.1.2. Ya que X sigue la cinética de Avrami, se puede expresar como se indica en la Ec.8 

de la sección 2.9.2. En términos del tiempo para el 50% de recristalización, t50% y puesto que 

𝑒𝑥𝑝 (−0.693) = 0.5, la Ec.7 se transforma en la Ec.8 indicada en la sección 2.9.3.2. 

Como siguiente paso se calculó el tiempo para determinar el 50% de la recristalización, que es el 

tiempo en el cual se produce la mitad del ablandamiento, es decir, en la gráfica esfuerzo-

deformación verdadera, es el valor medio entre σp y σss. Para esto se realizó un ajuste no lineal para 

obtener los coeficientes Kt50%, mt50%, estos a su vez relacionados con la energía de activación para 

que se de este 50% de recristalización (Qt50%). Aquí el t50% representa el valor teórico encontrado y 

“t”, el valor experimental. El tiempo para el 50% de recristalización depende de las condiciones de 

deformación tanto como del tamaño de grano inicial, tal como se indica en la Ec.10. Es importante 

señalar que para esta modelación el tamaño de grano inicial es constante, por lo que su efecto queda 
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incluido en la constante de la Ec.10. Cuando la velocidad de deformación es constante, el tiempo 

y la deformación son equivalentes, por lo que la Ec.7 se puede representar en términos de la 

deformación, como se indica en la Ec.11. Del mismo modo, la Ec.11 se transforma en la Ec.12. 

Mediante su uso se establece una relación para la fracción recristalizada para un t50% experimental 

y uno teórico.  

Para poder determinar 𝐾𝑛 y  𝑚𝑛 para cada acero se realizó un ajuste lineal de cada uno de los 

exponentes de Avrami relacionándolos con el parámetro de Zener-Hollomon. 

𝜀50%−𝜀𝑝

𝜀̇
= 𝐵 ∙ 𝜀̇𝑚𝑡50% ∙ exp (

𝑄

𝑅𝑇
)     (Ec.45) 

3.4.4.3 Modelado de la etapa III de esfuerzo pico y estado estable 

La etapa III se modeló empleando el modelo de Sellars y Tegart [68], el cual fue modificado por 

Cabrera et al. [91] como una función del módulo de Young dependiente de la temperatura. La 

modelación de esta etapa relaciona el esfuerzo de pico (σp) y el esfuerzo de estado estable (σss) con 

la temperatura y la velocidad de deformación. Aquí es de vital importancia el uso del valor de la 

energía de activación necesaria para la deformación en caliente (QHW). El valor que se utilizó fue 

el calculado para cada uno de los aceros avanzados LD de este sistema. 

La restauración dinámica ocurre rápidamente en materiales con alta energía de falla de apilamiento 

(SFE) evitando así que la recristalización dinámica ocurra. Por otro lado, en los materiales con baja 

SFE la restauración dinámica es poco eficaz, lo que da lugar al mecanismo de recristalización 

dinámica, ya que la densidad de dislocaciones es muy elevada. En ambos casos, el esfuerzo pico y 

el esfuerzo de estado estable se pueden relacionar con la temperatura y la velocidad de deformación 

de acuerdo con las Ecs.12 y 13 indicadas en la sección 2.9.3.  

La Ec.12 solamente se aplica cuando los valores de esfuerzo son bajos, mientras la Ec.13 cuando 

los valores de esfuerzo son altos. Garofalo [71] en condiciones de endurecimiento, Sellars y Tegart 

[72] en condiciones de deformación en caliente, determinaron una expresión más general que 

describe el comportamiento de la deformación a bajos y altos valores de esfuerzo, tal como se 

indica en la Ec.14. 
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Para [(α∙σ)] < 0.8 la Ec.12 es equivalente a la Ec.13, mientras la Ec.13 es válida cuando [(α∙σ)] > 

1.2. En este caso se puede de comprobar que α, n y β están relacionadas tal como se indica en la 

Ec.15. 

Por otro lado, se establece una relación entre la difusividad del acero en función de la temperatura 

D(T). Para esto apoyándose de la literatura [63], se emplearon las constantes D0 = 1.8x10-5, QHW = 

valor calculado para cada acero, R = 8.314 Jmol/K; también se determinó el módulo de Young en 

función de la temperatura E(T) derivado del módulo de corte μ = 8.1x104, el coeficiente de Poisson 

ν = 0.33 y una temperatura de fusión de Tm = 1643.15 K. 

La ecuación queda en los siguientes términos: 

[
𝜀̇

𝐷(𝑇)
]1/5 =  𝐴𝜎𝑝 ∗ 𝑆𝑒𝑛ℎ[𝛼(

𝜎𝑝

𝐸(𝑇)
)]    (Ec.46) 

donde E(T) es el módulo de Young en función de la temperatura y D(T) es el coeficiente de 

autodifusión dependiente de la temperatura. De igual manera para el esfuerzo de estado estable, la 

ecuación se reescribe como: 

[
𝜀̇

𝐷(𝑇)
]1/5 =  𝐴𝜎𝑠𝑠 ∗ 𝑆𝑒𝑛ℎ[𝛼(

𝜎𝑠𝑠

𝐸(𝑇)
)]    (Ec.47) 

Posteriormente, se calculó y se estableció en función de (𝜀̇/D(T))1/5 tanto para (σp/E(T)) como para 

(σss/E(T)) en cada una de las temperaturas y velocidades de deformación. Mediante una regresión 

lineal se obtuvo la relación de ambas expresiones matemáticas, y posteriormente se realizó el ajuste 

de regresión correspondiente de estas curvas mediante una función de seno hiperbólico, para 

obtener los parámetros 𝐴𝜎𝑝, 𝐴𝜎𝑠𝑠 , 𝛼𝜎𝑝 y 𝛼𝜎𝑠𝑠 y posteriormente modelar el esfuerzo pico y el estado 

estable.  

3.5 Mapas de procesamiento 

3.5.1 Determinación del parámetro de sensibilidad a la velocidad de deformación (m) 

Para la construcción de los mapas de procesamiento se realizó una serie de pasos. Primeramente, 

se estableció la deformación verdadera (𝜀 = 0.15, 0.35 𝑦 0.65) para cada una de las condiciones 

en cada una de las curvas esfuerzo-deformación verdaderas a las distintas temperaturas de ensayo 

(700, 800, 900 y 1000 °C) y velocidades de deformación de 5∙10-4, 0.001, 0.01 y 0.1 s-1. Los datos 
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obtenidos de las curvas esfuerzo-deformación se graficaron en función del logaritmo del esfuerzo 

(log σ) respecto al logaritmo de la velocidad de deformación (𝜀̇) para cada una de las temperaturas 

y velocidades de deformación, con los resultados obtenidos se realizó un ajuste polinomial como 

se muestra en la siguiente ecuación: 

𝑙𝑜𝑔𝜎 = 𝑎 + 𝑏(𝑙𝑜𝑔𝜀̇) + 𝑐(𝑙𝑜𝑔𝜀̇)2 + 𝑑(𝑙𝑜𝑔𝜀̇)3      (Ec.48) 

derivando la Ec.26 en función de 𝜀̇ se obtiene el parámetro de sensibilidad a la velocidad de 

deformación “𝑚” como se muestra en la Ec.49: 

𝑚 =
∆𝑙𝑜𝑔𝜎

∆𝑙𝑜𝑔𝜀̇
= 𝑏(𝑙𝑜𝑔𝜀̇) + 2𝑐(𝑙𝑜𝑔𝜀̇) + 3𝑑(𝑙𝑜𝑔𝜀̇)2       (Ec.49) 

Posteriormente se obtuvieron los valores de “𝑚” para cada temperatura y velocidad de 

deformación, tomando valores de 𝜀̇ para poder realizar los gráficos en tres dimensiones de “𝑚”. 

3.5.2 Determinación del parámetro de eficiencia de disipación de energía (η) 

Una vez obtenidos los valores de m, estos valores se utilizaron para calcular los valores de la 

eficiencia de disipación de energía η, los cuales son fundamentales para la construcción de los 

mapas de disipación de energía. Posteriormente se realizó un ajuste cúbico de las curvas de 

log(𝑚/𝑚 +1) vs log𝜀̇ para obtener la Ec.50: 

𝑙𝑜𝑔𝑚 = 𝑎 + 𝑏(𝑙𝑜𝑔𝜀̇) + 𝑐(𝑙𝑜𝑔𝜀̇)2 + 𝑑(𝑙𝑜𝑔𝜀̇)3    (Ec.50) 

derivando en función de 𝜀̇ se obtiene la Ec.51: 

𝜉(𝜀̇) = 𝑏 + 2𝑐(𝑙𝑜𝑔𝜀̇) + 3𝑑(𝑙𝑜𝑔𝜀̇)2        (Ec.51) 

3.5.3 Construcción de mapas de procesamiento  

Una vez determinados los valores del parámetro de eficiencia de disipación de energía, se aplicó el 

criterio de la inestabilidad de Prasad (𝜉) como lo indica la Ec.20. Bajo condiciones de velocidad 

de deformación constante el parámetro 𝜉 debe ser evaluado en función de la temperatura y 

velocidad de deformación para obtener los mapas de inestabilidad en las regiones donde la 

deformación es más inestable durante la fluencia ocurre a valores negativos de este parámetro. 
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3.6 Ensayos de dilatometría 

Los ensayos de dilatometría tienen como objetivo principal determinar la cinética de 

transformaciones de fases en los aceros durante tratamientos térmicos en condición isotérmica.  

3.6.1 Fabricación de probetas 

La fabricación de probetas se realizó en una máquina de electroerosión por hilo (WEDM) en un 

equipo de la marca ONA AX3® con dimensiones de 4 mm de diámetro y 10 mm de longitud. Las 

probetas fueron maquinadas en condición de tratamiento térmico de solubilizado para iniciar con 

una microestructura completamente homogénea y sin la presencia de segundas fases en los aceros. 

3.6.2 Condiciones de ensayos de dilatometría 

Los ensayos de dilatometría se llevaron a cabo en un dilatómetro DIL 805D de la marca Netzsch-

Gerätebau, ubicado en el Centro Tecnológico de Manresa, España. Las dimensiones de las muestras 

empleadas fueron de 4 mm de diámetro y 10 mm de longitud. Se realizaron ensayos a temperaturas 

desde 450 hasta 750 °C, en intervalos de 50 °C durante 2 horas de permanencia para el tratamiento 

térmico de envejecimiento en cada uno de los aceros.  

 
Figura 3.5 Ciclo de tratamiento térmico de envejecimiento para los ensayos de dilatometría 

aplicado a los aceros LD austeníticos y dúplex. 
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La Figura 3.6 muestra el dilatómetro utilizado para realizar los ensayos de dilatometría, así como 

sus principales componentes. En la Figura 3.6a) se muestra la probeta cilíndrica utilizada en los 

ensayos, junto con los termopares empleados para el monitoreo preciso de la temperatura durante 

los ciclos térmicos. La Figura 3.6b) muestra la probeta montada en el dilatómetro, sujetada 

mediante el sistema del pistón, así como la bobina de inducción utilizada para el calentamiento 

controlado del material. Este sistema permite aplicar ciclos térmicos rápidos y reproducibles, 

asegurando un control preciso de la velocidad de calentamiento y enfriamiento. Por otro lado, en 

la Figura 3.6c) se presenta la cámara de vacío del dilatómetro, la cual permite realizar los ensayos 

bajo condiciones de atmósfera controlada, minimizando la oxidación superficial de las probetas 

durante el tratamiento térmico. Finalmente, la Figura 3.6d) muestra el sistema de control del 

dilatómetro, incluyendo el ordenador de adquisición de datos y el controlador de vacío, los cuales 

permiten programar los ciclos térmicos, registrar la variación en el cambio de longitud y durante 

la relajación de esfuerzos de la probeta en función del tiempo y temperatura, y asegurar la 

repetibilidad de los ensayos. 
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Figura 3.6 Dilatómetro del Centro Tecnológico de Manresa (CTM) España, a) probeta y 

termopares, b) probeta montada sobre el dilatómetro, c) cámara de vacío y d) componentes de 

control del dilatómetro. 

 

En la Figura 3.7 se muestran los ciclos que se llevaron a cabo durante los ensayos de dilatometría. 

En color negro se muestra el ciclo de temperatura y la deformación del tratamiento termo-

mecánico, el cual consistió en calentar las muestras a una velocidad de 2 °C/s hasta alcanzar una 

temperatura de 1050 °C con una permanencia de 10 minutos para homogeneizar la microestructura. 

Posteriormente, se realizó un enfriamiento rápido hasta la temperatura de permanencia para retener 

la microestructura de solubilizado, seguido de una deformación de la probeta del 10 % a una 

velocidad de 0.1 s⁻¹. Las muestras permanecieron a temperatura constante durante 2 horas como 

parte del tratamiento térmico de envejecimiento. En color verde se muestra la curva de cambio de 

longitud, la cual refleja la deformación del 10 % inducida inmediatamente después del tratamiento 
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térmico de homogeneizado y del enfriamiento rápido. En color azul se muestra la curva de esfuerzo 

durante el tratamiento.    

 
Figura 3.7 Ciclo termo-mecánico de solubilizado, deformación y envejecimiento durante los 

ensayos de dilatometría. 

 

3.6.3 Determinación de curvas Precipitación Tiempo Temperatura (PTT)  

3.6.3.1 Método de las tangentes 

La determinación de las curvas PTT (tiempo-temperatura-precipitación) se llevó a cabo utilizando 

el método de las tangentes. Este método consiste en identificar, a partir de las señales obtenidas 

mediante dilatometría, el punto en el que inicia el cambio en la tendencia del ablandamiento, así 

como el punto donde esta tendencia concluye. Dichos puntos corresponden al inicio y al final de la 

precipitación, respectivamente, y se determinan trazando tangentes en las porciones lineales de la 

curva para identificar los cambios de pendiente. 

En la Figura 3.8 se ilustra un ejemplo de este procedimiento, destacando los puntos clave de inicio 

y fin de precipitación. Una vez identificados estos puntos para todas las temperaturas y tiempos 

evaluados, se graficaron en función de las condiciones isotérmicas del tratamiento térmico. De esta 

manera, se construyeron los diagramas PTT específicos para cada uno de los aceros en estudio, 
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proporcionando información fundamental sobre su comportamiento de precipitación bajo las 

condiciones evaluadas [93-94]. 

 

Figura 3.8 Representación gráfica del método de las tangentes para la determinación del inicio 

(Ps) y final (Pf) de precipitación en las curvas de relajación de esfuerzos [94]. 

 

3.6.3.2 Método de la derivada  

 

Debido a la dificultad para identificar con precisión los cambios de pendiente en las señales de 

relajación de esfuerzos y dilatometría a temperaturas superiores a 550 °C, también se empleó el 

método de la derivada, el cual se aplicó directamente a la señal de relajación de esfuerzos. Este 

enfoque incrementa la sensibilidad a las variaciones presentes en estas señales, lo que permite una 

detección más precisa de los cambios de pendiente asociados con fenómenos microestructurales. 

El procedimiento consiste en calcular la derivada de la señal original para obtener una nueva curva, 

en la cual los puntos que cruzan o se encuentran por encima del valor cero representan los puntos 

de inflexión o cambios de pendiente en la señal original. Este análisis resultó particularmente útil 

para identificar eventos sutiles que pudieron pasar desapercibidos al examinar únicamente la señal 

primaria. 
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3.7 Ensayos mediante radiación sincrotrón 

Para el análisis de la evolución microestructural y cinética de precipitación se utilizaron dos fuentes 

de radiación sincrotrón: ALBA Synchrotron y PETRA III-DESY. Los experimentos realizados en 

ALBA estuvieron enfocados principalmente en la caracterización microestructural y análisis de 

fases mediante difracción de rayos-X de alta resolución bajo condiciones específicas de tratamiento 

térmico detalladas más adelante. Por otro lado, los experimentos realizados en el PETRA III 

permitieron el análisis in situ de la evolución de fases durante tratamientos termo-mecánicos 

mediante dilatometría, relajación de esfuerzos y HEXRD de alta energía a diferente temperatura 

comparado con el sincrotrón ALBA. El uso combinado de ambas instalaciones permitió obtener 

información complementaria sobre la cinética de precipitación y transformación de fases en los 

aceros LD austeníticos y dúplex. 

3.7.1 Sincrotrón ALBA 

Los ensayos de dilatometría y relajación de esfuerzos a través del análisis en el sincrotrón se 

realizaron utilizando probetas cilíndricas 1 mm de diámetro y de 10 mm de longitud maquinadas 

mediante electroerosión por hilo. Las probetas fueron previamente solubilizadas a una temperatura 

de 1050 °C durante 10 minutos y posteriormente se realizó un temple en agua. 

En la Figura 3.9 se muestra el túnel acelerador de partículas del sincrotrón ALBA en Cerdanyola 

del Vallès (Barcelona), España. Los análisis estructurales se llevaron a cabo en la línea de 

investigación BL04-MSPD del sincrotrón, encargada del estudio de Ciencia de Materiales y 

Difracción de Polvos, el cual opera entre 8 y 50 KeV. Una vez obtenidos los difractogramas se 

procedió a indexar las fases mediante las tarjetas cristalográficas utilizando el software MAUD 2.9 

con las tarjetas cristalográficas austenita γ 1100132, ferrita α 9008536 y fase kappa κ 9010849 y 

posteriormente a calcular el porcentaje de fases mediante refinamiento Rietveld. 
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Figura 3.9 a) Túnel acelerador de partículas del sincrotrón ALBA [92]. 

 

Por otro lado, en la Figura 3.10 se muestra el ciclo del tratamiento térmico de envejecimiento que 

se aplicó durante el análisis estructural en el sincrotrón. El ciclo se estableció de acuerdo con la 

temperatura eutectoide (550 °C) y con temperaturas más elevadas para determinar el inicio y final 

de precipitación de fase kappa, se estableció solamente este rango de temperaturas (550 y 700 °C) 

debido a la limitación del número de ensayos disponibles durante las sesiones sincrotrón. Sin 

embargo, se encuentran en el rango de las condiciones óptimas para la determinación de la cinética 

de precipitación de fase kappa. 
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Figura 3.10 Ciclo de tratamiento térmico de los aceros LD para el análisis sincrotrón ALBA. 

 

De acuerdo con las predicciones de JMatPro mostrados en la Figura 3.2, la fase kappa, se disuelve 

por encima de los 850 °C, lo que permite tener una microestructura austenítica homogénea y a 

partir de esta iniciar el tratamiento térmico de envejecimiento. Por otro lado, se observa que, para 

los aceros austeníticos, la precipitación de fase kappa se genera a partir de los 550 °C y para los 

aceros dúplex a 450 °C. 

3.7.2 Sincrotrón PETRA III 

En la Figura 3.11 se muestra el equipo que conforma el laboratorio de análisis sincrotrón Petra III 

en las instalaciones DESY (“Deutsches Elektronen Synchroton”, o Sincrotrón Alemán de 

Electrones) de Hamburgo, Alemania, equipado con un dilatómetro DIL 805D de la marca Netzsch-

Gerätebau el cual fue utilizado para los ensayos de dilatometría y radiación sincrotrón de los aceros 

avanzados LD estudiados en el presente trabajo. La radiación sincrotrón se genera con un haz con 

una energía de 6.08 GeV, el cual genera ondas electromagnéticas cargadas de neutrones, electrones 

o positrones, estas partículas son aceleradas a una velocidad cercana a la velocidad de la luz 

(99.99%), e indicen directamente sobre la muestra generando difracción de rayos-X. Las probetas 

utilizadas para los ensayos del sincrotrón fueron probetas cilíndricas de 4 mm de diámetro por 10 

mm de longitud.  
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a) 

 

b) 

 

Figura 3.11 a) Túnel acelerador de partículas DESY PETRA III. b) Conjunto de elementos 

laboratorio de radiación sincrotrón PU-07 [92]. 

 

En la Figura 3.12 se muestra el ciclo del tratamiento termo-mecánico aplicado durante los ensayos 

de dilatometría y sincrotrón PETRA III. El ciclo del tratamiento termo-mecánico consistió, 

primeramente, en calentar las muestras a una velocidad de 2 °C/s hasta una temperatura de 1000 

°C durante 10 min para homogeneizar la microestructura, posteriormente, se realizó un 
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enfriamiento rápido para retener la microestructura de alta temperatura y enseguida deformar la 

probeta un 10% a una velocidad de 0.1 s-1 con la finalidad de introducir gran cantidad de 

dislocaciones y acelerar la cinética de precipitación de la fase kappa. El esfuerzo aplicado se 

mantuvo al alcanzar la deformación deseada, manteniendo las mordazas fijas con el fin de medir 

la relajación de esfuerzos. Seguido de esto se aplicó el tratamiento térmico de envejecimiento a 

600 °C durante 2 horas para promover la precipitación de fase kappa, seguido de un enfriamiento 

rápido con el propósito de mantener la microestructura y posteriormente poder analizarla mediante 

microscopía óptica de luz (LOM) y electrónica de barrido (SEM). 

Figura 3.12 Ciclo de tratamiento termo-mecánico de los aceros LD para los ensayos de 

dilatometría y relajación de esfuerzos en el sincrotrón PETRA III. 

 

Los resultados obtenidos de los ensayos de sincrotrón fueron patrones de difracción 

bidimensionales tipo Debye-Scherrer, los cuales contienen información angular sobre la 

distribución de intensidades asociadas a las fases presentes durante los tratamientos térmicos y 

termo-mecánicos, dichos patrones se tuvieron que procesar mediante el software Fit2d para obtener 
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los difractogramas, de manera simultánea también se obtuvieron los gráficos de dilatometría y 

relajación de esfuerzos. 

3.8 Tratamientos térmicos de envejecimiento por precipitación 

El tratamiento térmico de envejecimiento por precipitación de aceros LD es un tratamiento de 

recocido que tiene como objetivo principal promover la precipitación de carburos-κ. Este 

tratamiento térmico se realizó en un horno tipo mufla RHF 1500 CARBOLITE y se llevó a cabo a 

temperatura isotérmica de 550 °C con una velocidad de calentamiento de 10 °C/min durante 

distintos tiempos de permanencia desde 2.5 hasta 20 horas en intervalos de 2.5 horas, ya que de 

acuerdo con el diagrama TTT de la Figura 3.13 en estas regiones se promueve la precipitación de 

carburos-κ’ (intragranulares), y a tiempos cercanos a 10 horas se encuentra la región de 

precipitación de carburos-κ* (intergranulares), además es posible la precipitación de fases 

ordenadas como la B2 y D03.  

 

Figura 3.13 Diagrama TTT de descomposición de la solución sólida γ en una aleación Fe-28Mn-

8.5Al-1C-1.25Si durante un envejecido isotérmico. Área 1: Descomposición espinodal, área 2: 

Precipitación homogénea de carburos-κ, área 3: Formación de un carburo-κ* en límite de grano, 

área 4: Producto de la reacción discontinua α(B2/D03) en límites de grano, área 5: formación de 

fases de equilibrio [95]. 
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En la Figura 3.14 se muestra en ciclo del tratamiento isotérmico de envejecimiento que se aplicó a 

los aceros avanzados LD austeníticos y dúplex. 

 

Figura 3.14 Ciclo del tratamiento térmico de envejecimiento por precipitación de los aceros 

avanzados LD del sistema Fe-Mn-Al-C. 

 

3.9 Técnicas de caracterización metalográfica, estructural y mecánica 

3.9.1 Caracterización metalográfica 

Para realizar la caracterización metalográfica de los aceros avanzados LD bajo las distintas 

condiciones de los tratamientos térmicos de envejecimiento, se realizó la preparación de las 

muestras, donde primeramente se seccionó la muestra a caracterizar mediante una cortadora con 

disco de alúmina, seguido de un rectificado de la superficie, después se realizó un desbaste con 

lijas de SiC partiendo desde granos burdo-medio a fino (420-2000), posteriormente se realizó un 

pulido con pasta de diamante desde 9 µm hasta 0.1 µm. Finalmente, se realizó un ataque químico 

con Nital al 5% durante un tiempo de permanencia de entre 30 a 60 segundos para revelar la 

microestructura.  

3.9.1.1 Microscopía óptica de luz (LOM) 

Las muestras se analizaron en un microscopio óptico Carl Zeizz, el cual permite observar la 

microestructura y determinar la morfología de los granos, así como la presencia de partículas 
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precipitadas o segundas fases mediante el uso de varios aumentos que inician desde 50x hasta 

1000x. Se realizó una captura de imágenes de entre 5 y 10 por cada lente de aumento del 

microscopio. Se determinó el tamaño de grano promedio mediante el método de intercepción lineal, 

tomando en cuenta los valores promedio resultantes de acuerdo con la norma ASTM 112 [96]. 

También se determinó el porcentaje de las fases presentes en la microestructura mediante el análisis 

de imagen con el software ImageJ. 

3.9.1.2 Microscopía electrónica de barrido (SEM-EDS) 

Para determinar la naturaleza química de los aceros, partículas precipitadas o de segundas fases y 

de inclusiones no metálicas, las muestras se analizaron mediante microscopía electrónica de barrido 

(SEM de la marca JEOL modelo JMS-7600) con detector EDS. La muestra se analizó desde el 

extremo hacia la superficie, determinando la naturaleza mediante análisis químicos puntuales en 

las zonas de interés y realizando mapeos químicos elementales de partículas precipitadas. 

3.9.1.3 Difracción de electrones retrodispersados (EBSD) 

La técnica de difracción de electrones retrodispersados (EBSD) se utilizó para determinar la 

orientación especifica de los granos deformados y recristalizados después del tratamiento termo-

mecánico de laminación en caliente y ensayos de compresión uniaxial en caliente. Esta técnica fue 

utilizada mediante el mismo SEM de la marca JEOL modelo JMS-7600 con detector EBSD e flash 

HD. La preparación de las muestras consistió en una preparación metalográfica utilizando pastas 

de diamante de 9 hasta 0.5 micras y posteriormente aplicar un electropulido en un equipo de la 

marca STRUERS Lectropol-5 con una solución de ácido perclórico al 5% con un voltaje de 30 V 

durante 30-60 segundos. 

3.9.2 Caracterización estructural 

3.9.2.1 Difracción de rayos-X 

La caracterización estructural se realizó mediante difracción de rayos-X en un difractómetro D8 

Advance Brunker en un rango de barrido 2θ de 30 a 120° con incrementos de 0.02 y radiación de 

CuKα. Los planos cristalográficos fueron identificados mediante indexación y comparación con 

otros autores en literatura, ya que actualmente no se cuenta con la base de datos para el sistema Fe-

Mn-Al-C. La preparación de la muestra consistió solamente de un desbaste con lijas y 

posteriormente pulido con pasta de diamante de 9 μm. Posteriormente, se realizó la indexación de 



Tesis doctoral  M.C. Marcos García Domínguez 

64 

 

los picos utilizando el software MAUD 2.9 con las tarjetas cristalográficas de cada una de las fases, 

como son: austenita γ código 1100132, ferrita α código 9008536 y fase kappa κ código 9010849. 

3.9.2.2 Refinamiento Rietveld 

El método de análisis que utiliza el software para realizar la determinación del porcentaje de fases 

a través de los picos de un difractograma es mediante la técnica de refinamiento Rietveld, el cual 

es un método que se utiliza para ajustar un modelo estructural teórico a los datos experimentales 

obtenidos de un difractograma de rayos-X, de neutrones o de electrones de una muestra 

policristalina [97]. En la Figura 3.15 se muestra un patrón de difracción procesado con el software 

MAUD 2.9 mediante el cual se realizó el refinamiento de los picos para determinar la 

cuantificación de las fases de acuerdo con las tarjetas cristalográficas de cada una de las fases, 

como son: austenita γ (color verde) código 1100132, ferrita α (color azul) código 9008536 y fase 

kappa (κ) (color rosa) código 9010849. Una vez ajustado el modelo teórico respecto a los datos 

experimentales (difractogramas) se obtuvieron los valores de los porcentajes de cada una de las 

fases presentes. 

 

Figura 3.15 Refinamiento Rietveld de los difractogramas del acero bajo estudio durante el 

tratamiento térmico de envejecimiento a 600 °C por 2 horas mediante el software MAUD 2.9. 
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3.9.3 Caracterización mecánica 

3.9.3.1 Ensayos de microdureza Vickers (HV) 

Los ensayos de microdureza Vickers (HV) se realizaron en un microdurómetro Wilson Hardness 

Tukon 1102. Se aplicaron distintas fuerzas para determinar la dureza en diferentes zonas 

dependiendo de la microestructura, además de la determinación de los valores de dureza del 

material en general. Se realizaron 20 indentaciones con separaciones mínimas de 1.5 veces la 

longitud diagonal de la huella desde el centro hasta la superficie de cada una de las muestras 

obteniendo así el promedio de los valores de dureza obtenidos de acuerdo con los criterios 

estipulados por la norma ASTM E384 [98]. 

3.9.3.2 Ensayos de tracción uniaxial a temperatura ambiente 

Se realizaron ensayos de tracción uniaxial a temperatura ambiente empleando probetas planas, las 

cuales fueron fabricadas mediante electroerosión por hilo (WEDM). En la Figura 3.16 se presenta 

un esquema con las dimensiones de las probetas utilizadas. Las probetas fueron sometidas a 

tratamientos térmicos de envejecimiento a 450 °C para los aceros dúplex y a 550 °C para los aceros 

austeníticos durante un tiempo de 2.5 h de permanencia, con el objetivo de promover precipitación 

controlada de carburos-κ. El ciclo térmico se muestra en la Figura 3.17. A partir de esta información 

se determinaron las curvas esfuerzo-deformación ingenieriles. 

 

Figura 3.16 Dimensiones de las probetas planas para los ensayos de tracción uniaxial. 
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Figura 3.17 Ciclos de los tratamientos térmicos de envejecimiento de los aceros avanzados LD. 

a) Ciclo correspondiente a los aceros LD austeníticos; b) ciclo correspondiente a los aceros LD 

dúplex. 

En la Figura 3.18 se muestra el equipo empleado para la realización de dichos ensayos, la cual 

corresponde a una máquina universal de ensayos mecánicos INSTRON 4507, ubicada en la 

Universitat Politècnica de Catalunya (UPC), Barcelona, España. Los ensayos de tracción uniaxial 

se llevaron a cabo utilizando una velocidad de desplazamiento del cabezal de 0.08 mm/s y una 

longitud calibrada de 25 mm. A partir de estos ensayos se obtuvieron las curvas esfuerzo-

deformación ingenieril de los aceros avanzados LD en condición de solubilizado y envejecimiento. 

Los valores de alargamiento se determinaron mediante un sistema óptico de adquisición de datos, 

controlado por el software del propio equipo. Para ello, las probetas se recubrieron previamente 

con una capa de pintura blanca, sobre la cual se aplicaron pequeñas marcas aleatorias de pintura 

negra, permitiendo así el seguimiento del desplazamiento mediante galgas digitales virtuales y 

facilitando la medición precisa de la deformación durante el ensayo. 
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Figura 3.18 Máquina universal de ensayos mecánicos Instron 4507, utilizada para los ensayos de 

tracción uniaxial a temperatura ambiente en los aceros LD. a) Vista general de la máquina 

universal de ensayos mecánicos, b) vista general del sistema de ensayo con la probeta montada 

entre las mordazas, c) acercamiento de las mordazas y la probeta durante el ensayo, y d) imagen 

digital del ensayo obtenida mediante la cámara de adquisición. 
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CAPITULO 4 

RESULTADOS Y DISCUSIÓN 
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4.1 Análisis de composición química 

 

Los resultados del análisis químico mediante espectroscopía de emisión óptica por chispa y EDS 

se muestran en la Tabla 4.1, en la cual se observa una pequeña variación en el contenido de Mn en 

los aceros austeníticos. Por otro lado, en los aceros dúplex se observa la composición bastante 

similar entre sí; así como la presencia del elemento microaleante V en los aceros LD-A-V y LD-

D-V.   

Tabla 4.1 Composición química real de los aceros avanzados LD obtenidos mediante 

espectroscopía de emisión óptica por chispa y EDS (% en masa). 

Acero LD: Fe Mn Al C V 

Fe-30Mn-8Al-REF Bal. 29.3 7.5 0.99 - 

Fe-30Mn-8Al-0.2V Bal. 27.6 7.2 0.98 0.21 

Fe-12Mn-8Al-REF Bal. 12.3 7.9 0.99 - 

Fe-12Mn-8Al-0.2V Bal. 12.2 7.9 0.99 0.22 

 

4.2 Modelación de curvas de fluencia plástica en caliente 

En la Figura 4.1 se pueden observar las curvas experimentales de fluencia en caliente, obtenidas a 

partir de los ensayos de compresión uniaxial, los cuales fueron realizados en los aceros avanzados 

LD austeníticos. En estas curvas se muestra la influencia de la temperatura y la velocidad de 

deformación en el comportamiento del material. A temperaturas más bajas (700 y 800 °C) y 

mayores velocidades de deformación (0.1 y 0.01 s-1) se registran niveles de esfuerzo más elevados, 

lo cual indica una mayor resistencia a la deformación. Por el contrario, a temperaturas más elevadas 

(900 y 1000 °C) y menores velocidades de deformación (0.001 y 0.0005 s-1), los niveles de esfuerzo 

disminuyen de forma considerable, facilitando la deformación. Este comportamiento es 

característico de la interacción entre los mecanismos de endurecimiento y ablandamiento presentes 

en el material. El endurecimiento es, en gran medida, un proceso atérmico, independiente del 

tiempo y la temperatura, mientras que los mecanismos de ablandamiento, como la recristalización 

dinámica y la recuperación dinámica, están impulsados por la difusión atómica, lo que los hace 
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dependientes del tiempo [95]. Este equilibrio entre ambos fenómenos explica las variaciones 

observadas en los niveles de esfuerzo bajo diferentes condiciones de temperatura y velocidad de 

deformación, y resulta consistente con lo reportado en la literatura [99-100].  

Por otro lado, el efecto del V como elemento microaleante se refleja en la respuesta mecánica de 

los aceros, mostrando una dependencia con la temperatura y la velocidad de deformación. A 700 

°C y altas velocidades de deformación (0.1 y 0.01 s⁻¹), el acero microaleado presenta valores de 

esfuerzo inferiores en comparación con el acero de referencia. Este comportamiento sugiere que, 

bajo estas condiciones, el tiempo disponible para la activación de mecanismos de endurecimiento 

asociados al V es limitado, favoreciendo una respuesta dominada por mecanismos de 

ablandamiento. Sin embargo, a la misma temperatura, pero a bajas velocidades de deformación 

(0.001 y 0.0005 s⁻¹), se observa un incremento en los valores de esfuerzo para el acero microaleado 

respecto al de referencia. Este cambio en la tendencia puede atribuirse al mayor tiempo efectivo de 

deformación, el cual favorece la precipitación de carburos de vanadio (VC), que actúan como 

obstáculos al movimiento de dislocaciones, incrementando la resistencia del material. Este 

comportamiento evidencia que el efecto del V no es inmediato, sino dependiente de la cinética de 

precipitación durante la deformación en caliente. Por lo que el acero microaleado con V introduce 

un mecanismo adicional de endurecimiento dependiente del tiempo, que se vuelve relevante a bajas 

velocidades de deformación, mientras que a altas velocidades su efecto es limitado debido a la 

insuficiente evolución microestructural durante el proceso. 
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Figura 4.1 Curvas de esfuerzo-deformación verdadera de los aceros LD-A-REF y LD-A-V a 

diferentes temperaturas y velocidades de deformación. a), c), e) y g) LD-A-REF; b) d) f) y h) LD-

A-V. 



Tesis doctoral  M.C. Marcos García Domínguez 

72 

 

Por otro lado, en la Figura 4.2 se muestran las curvas esfuerzo-deformación verdaderas de los 

aceros avanzados LD dúplex, en la cual se puede observar un comportamiento similar al de los 

aceros austeníticos, donde a bajas temperaturas (700 y 800 °C) y altas velocidades de deformación 

(0.1 y 0.01 s-1) se presentan valores de esfuerzo elevados y a altas temperaturas (900 y 1000 °C) y 

bajas velocidades de deformación (0.001 y 0.0005 s-1) valores de esfuerzos bajos. Sin embargo, en 

estos aceros se presenta un comportamiento diferente, donde la temperatura de 700 °C y a 

velocidades de deformación de 0.001 y 0.0005 s-1 (Figuras 4.2a y b) se presentan caídas fuertes en 

el esfuerzo después de alcanzar el esfuerzo pico. Desde un punto de vista microestructural, esto 

puede atribuirse directamente a transformaciones de fase durante estas condiciones de 

deformación, específicamente la descomposición de la austenita en ferrita y carburos-κ (γ → α + 

κ), ya que esta transformación induce un ablandamiento adicional asociado tanto a la formación de 

fases más blandas como a la redistribución de elementos de aleación, lo cual no es considerado en 

el modelo empleado [7, 101]. 

Asimismo, en los aceros dúplex se observa un comportamiento similar del efecto del elemento 

microaleante V, respecto a los aceros austeníticos. En este sistema, el acero microaleado presenta 

valores de esfuerzo más elevados respecto al acero de referencia, incluso a altas velocidades de 

deformación. Este incremento en el esfuerzo sugiere que el efecto del V en aceros dúplex no 

depende del tiempo de deformación, sino que está también influenciado por la estabilidad 

microestructural del sistema bifásico. La presencia de ferrita y austenita, junto con la posible 

formación de carburos ricos en V, puede generar un efecto combinado de endurecimiento por 

solución sólida, precipitación, lo que incrementa la resistencia. Adicionalmente, el V puede 

contribuir a la modificación de la cinética de transformación de fases, retrasando procesos como la 

descomposición de la austenita (γ → α + κ), lo que favorece la conservación de fases con mayor 

resistencia mecánica durante la deformación [82, 117]. Este efecto resulta en una respuesta más 

resistente del material, incluso en condiciones donde típicamente se esperaría un ablandamiento 

más pronunciado. 
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Figura 4.2 Curvas de esfuerzo-deformación verdadera de los aceros LD-D-REF y LD-D-V a 

diferentes temperaturas y velocidades de deformación. a), c), e) y g) LD-D-REF; b) d) f) y h) LD-

D-V. 
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En la Tabla 4.2 se muestra en resumen los valores de los parámetros de modelación de las 

ecuaciones constitutivas correspondientes a las diferentes etapas de fluencia en caliente de los 

aceros LD bajo estudio, los cuales fueron empleados para calcular las curvas esfuerzo-deformación 

a distintas temperaturas y velocidades de deformación.  

Tabla 4.2 Valores de los parámetros de cada etapa de modelación de las curvas de fluencia plástica 

en caliente.  

Etapa de 

fluencia en 

caliente: 

Ecuación de 

modelación: 
Parámetro: LD-A-

REF 
LD-A-V 

LD-D-

REF 
LD-D-V 

I. 

Endurecimiento y 

ablandamiento 

Ablandamiento (Ω) 

𝛺 = 𝐾𝛺 ∗ 𝑍𝑚𝛺 

𝐾Ω 146.6 110.56 6.1 28.8 

𝑚Ω -0.084 
-0.62 

0.03 -0.02 

Endurecimiento (𝑈) 

𝑈(𝛼´𝑏)2 = 𝐾𝑈 ∗ 𝑍𝑚𝑈 

𝐾𝑈 
3.58E-

08 

4.05E-
08 
 

7.80x10-

10 

5.30x10-

9 

𝑚𝑈 0.27 0.25 0.4 0.3 

Esfuerzo pico (σ𝑝) 

𝜎𝑝 = 𝐾𝜎𝑝
∗ 𝑍

𝑚𝜎𝑝  

𝐾σ𝑝
 2.52 0.15 2 2.32 

𝑚σ𝑝
 0.16 0.01 0.17 0.16 

Deformación pico (ε𝑝) 

𝜀𝑝 = 𝐾𝜀𝑝
∗ 𝑍

𝑚ε𝑝  

𝐾ε𝑝
 0.16 1.1 0.5 0.5 

𝑚ε𝑝
 0.02 -0.01 -0.2 -0.2 

II. 

Recristalización 

dinámica 

Exponente de Avrami 

(𝑛) 

𝑛 = 𝐾𝑛 + 𝑚𝑛 ∗ 𝑙𝑜𝑔𝑍 

𝐾𝑛 2.99 0.02 0.91 0.19 

𝑚𝑛 -0.71 -1.44 0.04 0.07 

III. Esfuerzo pico 

y esfuerzo de 

estado estable 

Esfuerzo pico y 

esfuerzo de estado 

estable (𝜎𝑝, 𝜎𝑠𝑠) 

(
𝜀̇

𝐷(𝑇)
)

= 𝐴𝑝

∗ 𝑠𝑖𝑛ℎ (𝛼𝑝 ∗
𝜎𝑝

𝐸(𝑇)
)1/5 

(
𝜀̇

𝐷(𝑇)
)

= 𝐴𝑠𝑠

∗ 𝑠𝑖𝑛ℎ (𝛼𝑠𝑠 ∗
𝜎𝑠𝑠

𝐸(𝑇)
)1/5 

𝐴𝑝 1547.48 1433.15 1164.14 872.04 

𝛼𝑝 572.65 633.85 683.65 757.32 

𝐴𝑠𝑠 1938.33 1353.18 1749.45 1774.87 

𝛼𝑠𝑠 527.27 680.25 651.39 615.93 
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Los parámetros obtenidos a partir de la modelación muestran diferencias claras en los mecanismos 

de endurecimiento, ablandamiento y recristalización dinámica de los aceros LD austeníticos y 

dúplex, así como el efecto del V como elemento microaleante. En la etapa de endurecimiento y 

ablandamiento, los valores de 𝐾𝛺 y 𝑚𝛺 indican que los aceros austeníticos presentan una mayor 

contribución de mecanismos de ablandamiento dependientes de la temperatura y la velocidad de 

deformación, lo cual se atribuye a la mayor movilidad de dislocaciones en la matriz austenítica. En 

contraste, los aceros LD dúplex exhiben valores significativamente menores de 𝐾𝛺, lo que sugiere 

una menor sensibilidad al ablandamiento, atribuida a la presencia de ferrita, la cual introduce 

heterogeneidad microestructural y limita la recuperación dinámica. En términos de 

endurecimiento, los parámetros 𝐾𝑈 y 𝑚𝑈 muestran que los aceros dúplex presentan una mayor 

capacidad de endurecimiento, particularmente el acero LD-D-REF, esto puede asociarse a la 

interacción entre fases γ/α y la acumulación de dislocaciones en interfaces, mientras que en los 

aceros austeníticos este efecto es más moderado. Por otro lado, el acero LD-A-V presenta una ligera 

disminución en los parámetros de endurecimiento, lo que sugiere que la formación de precipitados 

VC contribuyen a estabilizar la microestructura y modificar la evolución del endurecimiento. 

Respecto a los parámetros 𝜎𝑝 y 𝜀𝑝, muestran que los aceros austeníticos requieren mayores niveles 

de deformación para alcanzar el esfuerzo máximo, particularmente en el caso del acero LD-A-V, 

lo que indica un retraso en la activación de mecanismos de ablandamiento como la recristalización 

dinámica. En los aceros dúplex, los valores más bajos de 𝜀𝑝 reflejan una activación más temprana 

de estos mecanismos, favorecida por la presencia de ferrita y mayores coeficientes de difusión. En 

la etapa de recristalización dinámica, los parámetros de Avrami (𝐾𝑛 y 𝑚𝑛) revelan una cinética 

distinta entre ambos sistemas. El acero LD-A-REF presenta valores más altos de 𝐾𝑛, indicando una 

recristalización más activa, mientras que la adición de V en el acero LD-A-V reduce notablemente 

este parámetro, evidenciando un efecto retardante sobre la cinética de recristalización. En los 

aceros dúplex, los valores intermedios de estos parámetros sugieren un comportamiento controlado 

por la interacción de fases y la difusión acelerada en ferrita. 

Finalmente, los parámetros asociados al modelo hiperbólico A y α muestran que los aceros 

austeníticos presentan mayores valores de 𝐴𝑝 y 𝐴𝑠𝑠, lo que indica una mayor resistencia a la 

deformación bajo condiciones similares, mientras que los aceros dúplex presentan valores más 

bajos, los cuales son coherentes con una activación más eficiente de mecanismos de ablandamiento. 
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Por otro lado, la variación del parámetro 𝛼 entre los aceros LD austeníticos y dúplex, lo que sugiere 

diferencias en el esfuerzo a medida que avanza la deformación, siendo mayor en los aceros 

microaleados, lo que confirma el efecto del microaleante V en la modificación de la respuesta 

mecánica. 

En la Figura 4.3 se presentan las curvas de fluencia en caliente experimentales (líneas punteadas) 

y las curvas calculadas a partir de los parámetros de modelación (líneas continuas), obtenidas 

mediante las ecuaciones constitutivas para las tres etapas de fluencia en caliente de los aceros LD 

austeníticos. En general, ambas muestran una buena concordancia, lo que respalda la confiabilidad 

de los modelos usados bajo la mayoría de las condiciones. Sin embargo, se observan algunas 

desviaciones, particularmente a bajas temperaturas (700 y 800 °C), tanto en el acero de referencia 

como en el microaleado. 

Es importante señalar que los modelos matemáticos utilizados en este estudio fueron desarrollados 

para predecir el comportamiento de fluencia en caliente de materiales monofásicos con un mínimo 

de impurezas, y no como partículas precipitadas, segundas fases o microestructuras heterogéneas, 

entre otras [105]. Sin embargo, en los aceros de baja densidad analizados no se cumplen estas 

condiciones ideales por completo, particularmente a bajas temperaturas, donde se observó la 

presencia de carburos-κ. Dichos carburos contribuyen de manera significativa al endurecimiento 

adicional, especialmente en condiciones de baja temperatura (700 °C) y bajas velocidades de 

deformación (0.001 s-1 y 0.0005 s-1), esta es una condición no considerada en el modelo actual. 

Este comportamiento puede atribuirse a la precipitación dinámica de los carburos-κ durante la 

deformación. A mayores velocidades de deformación (0.1 s⁻¹ y 0.01 s⁻¹), la deformación ocurre 

demasiado rápido para que se lleve a cabo la precipitación de esta segunda fase precipitada, 

resultando en la ausencia de endurecimiento adicional en el material. Por lo contrario, a menores 

velocidades de deformación, el tiempo es suficiente para que los carburos-κ precipiten, generando 

el incremento de endurecimiento observado. En consecuencia, los datos experimentales no se 

ajustan con la misma precisión que a altas temperaturas, donde los carburos-κ se disuelven con 

mayor facilidad y el modelo ajusta mejor. 
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Figura 4.3 Comparativa de las curvas esfuerzo-deformación verdaderas experimentales y 

calculadas de los aceros LD austeníticos. 
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Por otro lado, en la Figura 4.4 se muestra la comparativa de las curvas de fluencia en caliente 

experimentales con respecto a las calculadas, obtenidas a partir de los parámetros de modelización 

de los aceros dúplex. En general, se observa un buen nivel de concordancia entre los resultados 

experimentales y los calculados, lo que indica que el modelo reproduce adecuadamente la tendencia 

general del comportamiento mecánico bajo diferentes condiciones de deformación. Sin embargo, 

en comparación con los aceros LD austeníticos, el ajuste presenta una menor precisión, 

particularmente en las condiciones de 700 °C y bajas velocidades de deformación (0.001 y 0.0005 

s⁻¹), donde se observa una fuerte caída del esfuerzo durante la deformación. Este comportamiento 

afecta directamente los resultados obtenidos por el modelo constitutivo, lo que genera desviaciones 

más evidentes entre las curvas experimentales y las calculadas. En contraste, a temperaturas más 

elevadas (900 y 1000 °C), se observa una mejora significativa en el ajuste entre las curvas 

experimentales y calculadas. Este comportamiento sugiere que, bajo estas condiciones, el material 

presenta una respuesta diferente en comparación con la condición a bajas temperaturas, es decir, 

un comportamiento monofásico con menor influencia a las transformaciones de fase o a fenómenos 

de precipitación. En general los resultados indican que, el modelo constitutivo basado en la 

ecuación de seno hiperbólico es adecuado para describir la fluencia en caliente en condiciones 

donde predominan mecanismos homogéneos de deformación, aunque su capacidad predictiva se 

ve limitada en sistemas dúplex donde ocurren transformaciones de fase y precipitación de segundas 

fases durante la deformación. 
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Figura 4.4 Comparativa de las curvas esfuerzo-deformación verdaderas experimentales y 

calculadas de los aceros LD dúplex. 
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En la Figuras 4.5 se muestran las micrografías obtenidas mediante difracción de electrones 

retrodispersados (EBSD) de los aceros LD austeníticos y dúplex a 700 °C y 1000 °C, ambas 

condiciones a una velocidad de deformación de 5∙10-4 s-1, las cuales no muestran orientaciones 

cristalográficas preferenciales. Se observa una clara diferencia microestructural entre ambas 

temperaturas. A 700 °C, la microestructura presenta granos deformados de mayor tamaño, con un 

promedio de aproximadamente 50 μm, mientras que a 1000 °C se presenta un notable refinamiento 

de grano, con un tamaño promedio de 35 μm. Este refinamiento en el tamaño de grano se atribuye 

a la activación de la recristalización dinámica, la cual desempeña un papel fundamental en la 

restauración de la microestructura durante la deformación en caliente.  



Tesis doctoral  M.C. Marcos García Domínguez 

81 

 

 

Figura 4.5 Mapas de granos de difracción de electrones retrodispersados (EBSD) de los aceros 

LD deformados a 700 °C y 1000 °C (izquierda y derecha), respectivamente, con una velocidad de 

deformación de 5x10⁻⁴ s⁻¹. a), b) LD-A-REF; c), d) LD-A-V; e), f) LD-D-REF; g), h) LD-D-V. 
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En la Figura 4.6 se muestran las micrografías obtenidas mediante EBSD de los mapas de 

desorientación promedio de Kernel (KAM) de los aceros LD austeníticos y dúplex los cuales se 

presentan con el objetivo de evaluar cualitativamente la desorientación local y la deformación 

intragranular así como la densidad de dislocaciones. Las regiones en azul oscuro corresponden a 

valores bajos de desorientación promedio de Kernel, mientras que las zonas en verde claro indican 

mayores desorientaciones locales, producto de la acumulación de deformación plástica. En el mapa 

KAM de las muestras deformadas a 700 °C, se observa la presencia de redes localizadas de alta 

desorientación dentro de los granos por la distribución heterogénea de zonas en tonos verdes 

cercanas a los límites de grano y a lo largo de bandas internas. Este comportamiento indica una alta 

densidad de dislocaciones y una deformación intragranular significativa, lo cual es consistente con 

un régimen donde predominan mecanismos de endurecimiento por deformación y una 

recristalización dinámica limitada. En contraste, a 1000 °C, los mapas KAM muestran una 

distribución más homogénea, dominada por bajos valores de desorientación (tonos azules), lo que 

indica una reducción considerable en la densidad de dislocaciones. Este comportamiento puede 

atribuirse a una mayor activación de mecanismos de restauración y recristalización dinámica, que 

favorecen la formación de nuevos granos con baja densidad de defectos, particularmente a partir 

de los límites de grano previamente deformados. Por otro lado, aparentemente se observa que el V 

tiene un efecto sobre la desorientación local a 1000 °C, ya que se observan menor acumulación de 

redes de desorientación en los aceros microaleados respecto a los de referencia. 
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Figura 4.6 Mapas de Kernel de difracción de electrones retrodispersados (EBSD) de los aceros 

LD deformados a 700 °C y 1000 °C (izquierda y derecha), respectivamente, con una velocidad de 

deformación de 5x10⁻⁴ s⁻¹. a), b) LD-A-REF; c), d) LD-A-V; e), f) LD-D-REF; g), h) LD-D-V. 
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Por otra parte, los mapas de fases presentados en la Figura 4.7 permiten visualizar de manera clara 

la distribución de las fases presentes en los aceros estudiados, identificándose la austenita en color 

rojo, la ferrita en verde y los carburos-κ en azul. Estos resultados confirman que a 700 °C, la 

microestructura se caracteriza por la coexistencia de diferentes fases. En los aceros austeníticos, se 

observa principalmente una matriz de austenita con la presencia de carburos-κ finamente 

distribuidos, lo cual indica que en estas condiciones, ocurre precipitación intragranular sin 

evidencia de ferrita. En contraste, en los aceros dúplex, además de la austenita y los carburos-κ, se 

identifica claramente la presencia de ferrita, formando una microestructura más compleja, asociada 

a la descomposición de la austenita (γ → α + κ). 

Por otro lado, a 1000 °C no se observa la presencia de fases secundarias en ningún acero, 

predominando una microestructura completamente austenítica. Este comportamiento indica que a 

esta temperatura, la austenita es completamente estable y que los procesos de precipitación y 

transformación de fase no tienen lugar. Esta diferencia microestructural tiene una implicación 

directa en la respuesta mecánica observada. A 700 °C, la presencia de fases secundarias, como 

ferrita y carburos-κ, induce mecanismos adicionales de ablandamiento o endurecimiento durante 

la deformación. En contraste, a 1000 °C, la ausencia de estas fases conduce a un comportamiento 

más homogéneo y estable en las curvas esfuerzo-deformación, más acorde con un comportamiento 

por mecanismos de deformación de una sola fase. 
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Figura 4.7 Mapas de fases de difracción de electrones retrodispersados (EBSD) de los aceros LD 

deformados a 700 °C y 1000 °C (izquierda y derecha), respectivamente, con una velocidad de 

deformación de 5x10⁻⁴ s⁻¹. a), b) LD-A-REF; c), d) LD-A-V; e), f) LD-D-REF; g), h) LD-D-V. 
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Es importante señalar que en todas las micrografías de fases de los aceros deformados a 700 °C se 

muestra con claridad la presencia de carburos-κ a 700 °C, la cual evidencia una cinética de 

precipitación de tipo espinodal acelerada de dichos carburos a esta temperatura. Por otro lado, a 

1000 °C los carburos-κ no se encuentran presentes debido a su disolución (Figuras 4.8 y 4.9), lo 

cual es corroborado por las predicciones teóricas obtenidas mediante el software JMatPro (Figuras 

4.8 y 4.9). En dichas predicciones se observa que los carburos-κ se disuelven aproximadamente a 

temperaturas mayores a 720 °C, por lo que a 1000 °C es evidente que ya no se encuentren presentes 

en la microestructura.  

 

Figura 4.8 Diagramas de fases en equilibrio de los aceros austeníticos bajo estudio calculados 

mediante el software JMatPro® 9.1.2. a), b) Acero LD-A-REF y c), d) Acero LD-A-V. 
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Figura 4.9 Diagramas de fases en equilibrio de los aceros dúplex bajo estudio calculados 

mediante el software JMatPro® 9.1.2. a), b) Acero LD-D-R y c), d) acero LD-D-V. 

 

4.3 Construcción de mapas de procesamiento 

4.3.1 Parámetro de sensibilidad a la velocidad de deformación m 

En la Figura 4.10 se muestran las gráficas de los ajustes de los polinomios de segundo y tercer 

grado de log 𝜎 vs log 𝜀̇ del acero LD-A-REF. En ella se observa un comportamiento generalizado 

de valores de esfuerzos elevados a bajas temperaturas de deformación. Asimismo, se observa que 

al incrementar la velocidad de deformación se presenta un incremento en los valores de esfuerzo. 

Por otro lado, con el ajuste del polinomio de segundo grado no se interceptan con exactitud los 

valores experimentales, alcanzando valores de R2 = 0.98 el cual se considera bueno. El ajuste 

realizado con el polinomio de tercer grado intercepta por completo los valores experimentales 
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obteniendo una R2 = 1, sin embargo, genera ligeras desviaciones de la linealidad entre algunos de 

los puntos experimentales, lo que afecta ligeramente el cálculo de los mapas de procesamiento, 

como se hace evidente más adelante. 

En la Figura 4.11 se muestra el ajuste de los polinomios de segundo y tercer grado de log 𝜎 vs log 

𝜀̇ del acero LD-A-V. En general, al igual que en el acero LD-A-REF al incrementar la velocidad de 

deformación y disminuir la temperatura se presentan los valores de esfuerzos más elevados. Se 

presenta un comportamiento generalizado similar al mencionado anteriormente para cada uno de 

los niveles de deformación.  
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Figura 4.10 Ajuste del polinomio de segundo y tercer grado de log 𝜎 vs log 𝜀̇ del acero 

LD-A-REF para diferentes niveles de deformación: 0.15, 0.35 y 0.65. 
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Figura 4.11 Ajuste del polinomio de segundo y tercer grado de log 𝜎 vs log 𝜀̇ del acero LD-A-V 

para diferentes niveles de deformación: 0.15, 0.35 y 0.65. 
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En la Figura 4.12 se muestran los mapas 3D del parámetro de sensibilidad a la velocidad de 

deformación m de los aceros LD austeníticos de referencia y microaleado, los cuales se calcularon 

a partir de los ajustes de los polinomios de segundo y tercer grado para el nivel de alta deformación, 

es decir, para 𝜀 = 0.65. Como se puede observar, se presentan distintos comportamientos del 

parámetro m debido a los diferentes valores de temperatura y velocidad de deformación, donde los 

valores más elevados de m se presentan a velocidades de deformación bajas entre temperaturas 

altas y bajas. Por otro lado, los valores más elevados de m se encuentran en el orden de 0.53 y se 

presentan con los ajustes del polinomio de tercer grado, aunque las regiones que muestran los 

valores de m más elevados son las mismas en ambos polinomios aplicados. Comparando ambos 

aceros se observa que el acero de referencia presenta valores de m más elevados; valores altos del 

parámetro m suelen estar asociados con una mayor capacidad de deformación en caliente y con la 

activación de mecanismos como la recuperación dinámica y la recristalización, los cuales 

favorecen una deformación uniforme. En contraste, valores bajos de m corresponden a una 

capacidad reducida de deformación, en la cual el material es más susceptible a la concentración 

localizada de esfuerzos y a defectos generados por la deformación, como el agrietamiento. Estas 

condiciones se presentan normalmente cuando la deformación ocurre de manera demasiado rápida 

o cuando la energía térmica es insuficiente para que los mecanismos dinámicos actúen de forma 

efectiva. En este caso, el acero microaleado presenta bajos valores de m del orden de 0.003, estos 

valores podrían generase principalmente debido al efecto del V, ya que este genera un retardo en la 

evolución microestructural, por lo que el acero microaleado con V tendría menor capacidad de 

deformación plástica y presentar inestabilidad a la fluencia en caliente en estas condiciones.  
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Figura 4.12 Mapa 3D del parámetro de sensibilidad a la velocidad de deformación (m) de los 

aceros LD austeníticos de referencia y microaleado. 

 

En la Figura 4.13 se muestra el ajuste de los polinomios de segundo y tercer grado de log 𝜎 vs log 

𝜀̇ del acero LD-D-REF. En general, se observa un incremento del esfuerzo al incrementar la 

velocidad de deformación. Asimismo, se observan valores de esfuerzo más elevados a temperaturas 

de deformación más bajas. Por otro lado, el ajuste del polinomio de segundo grado no alcanza a 

tocar los puntos con exactitud, sin embargo, se presenta un comportamiento bastante aceptable, en 

el cual el ajuste predice los valores intermedios con R2 = 0.99. Por otra parte, el ajuste del polinomio 

de tercer grado intercepta todos los valores, sin embargo, se observa que, entre los puntos la curva 

se desvía de la linealidad, los que podría afectar el cálculo posterior que conduce a los mapas de 

procesamiento.  En la Figura 4.14 se muestra el ajuste del polinomio de segundo y tercer grado de 

log 𝜎 vs log 𝜀̇ del acero LD-D-V. Se presenta el mismo comportamiento generalizado del acero de 

referencia de altos esfuerzos a bajas temperaturas y altas velocidades de deformación. Sin embargo, 

realizando una comparativa directa entre ambos aceros, se observa un comportamiento distinto 
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para la temperatura de 900 °C, en el acero de referencia los valores del esfuerzo caen 

significativamente, lo que puede atribuirse a la disolución de segundas fases. Para el caso del acero 

microaleado estos valores se mantienen, lo que puede atribuirse a la presencia de VC a esa 

temperatura.  

 

Figura 4.13 Ajuste del polinomio de segundo y tercer grado de log 𝜎 vs log 𝜀̇ del acero LD-D-

REF. 

. . 

. . 

. . 
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Figura 4.14 Ajuste del polinomio de segundo y tercer grado de log 𝜎 vs log 𝜀̇ del acero LD-D-V. 

 

. . 

. . 

. . 
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En la Figura 4.15 se muestran los mapas 3D del parámetro de sensibilidad a la velocidad de 

deformación (m) de los aceros LD dúplex de referencia y microaleado, los cuales fueron calculados 

a partir del ajuste de los polinomios de segundo y tercer grado a los distintos niveles de 

deformación. Se observa un comportamiento generalizado de valores más altos de m de hasta 0.39 

a altas temperaturas > 900 °C, y bajas velocidades de deformación < 0.001 s-1; caso contrario a 

bajas temperaturas y altas velocidades de deformación, se presentan los valores de m más bajos de 

0.009. Para el caso del acero LD-D-REF presenta valores de m ligeramente más elevados que el 

acero microaleado, lo que indica que el acero de referencia presenta mayor evolución de la 

microestructura interna durante la deformación plástica en caliente de los aceros avanzados LD 

dúplex. Con lo mencionado anteriormente, se puede inferir que el V retarda el cambio 

microestructural durante la deformación plástica en caliente. De acuerdo con los valores de m el 

acero de referencia tendría mayor capacidad de ser deformado plásticamente antes de generar 

defectos sobre el material.  

 

Figura 4.15 Mapa 3D del parámetro de sensibilidad a la velocidad de deformación (m) de los 

aceros LD dúplex de referencia y microaleado. 

. . 

. . 
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El valor del parámetro de sensibilidad a la velocidad de deformación m depende de la cantidad de 

energía absorbida por el material, es decir, este efecto se incrementa cuando el valor m es elevado 

y es positivo. Este es un parámetro importante, ya que determina la cantidad de deformación que 

el material puede experimentar antes de llegar a la fractura incrementando su capacidad de 

absorción de energía. Por lo que, de acuerdo con los resultados obtenidos el acero dúplex 

microaleado con V tendría menor capacidad para ser deformado y presentaría inestabilidad a la 

fluencia en caliente en estas condiciones críticas de deformación. 

4.3.2 Mapas de eficiencia de disipación de energía 𝜂 

En la Figura 4.16 se muestran los mapas de disipación de energía (𝜂) de los aceros LD-A-REF y 

LD-A-V generados a partir de los valores calculados de m mediante el ajuste de los polinomios de 

segundo y tercer grado a los niveles de deformación de 0.65. Los valores más elevados de 𝜂 se 

presentan en los mapas como regiones de color amarillo, naranja y rojo, indicando las condiciones 

de temperatura y velocidad de deformación en las cuales se presenta mayor cantidad de energía 

disipada durante la deformación plástica en caliente. 
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Figura 4.16 Mapas de disipación de energía de los aceros LD-A-REF y LD-A-V con 

ajuste del polinomio de segundo y tercer grado con nivel de deformación de 0.65. 

Los valores de 𝜂 más elevados en los gráficos van desde 53.2% para el ajuste con el polinomio de 

segundo grado hasta 74.4% con el ajuste del polinomio de tercer grado para el acero de referencia, 

y del 32% hasta 40.8% en el acero microaleado con cada polinomio, respectivamente. Zhao y col. 

[80] obtuvieron valores de eficiencia en disipación de energía desde el 30 al 50 % a temperaturas 

entre 972-1110 °C a velocidades de deformación entre 0.03 y 1 s-1 en aceros LD austeníticos Fe-

28Mn-7Al-1C de referencia y microaleado con 0.16Nb/V (% en peso). De acuerdo con los valores 

obtenidos en el presente proyecto de investigación, el acero microaleado con V se encuentra en el 

rango de valores obtenidos por los autores previamente mencionados, mientras que para el acero 

de referencia se obtuvieron valores de eficiencia de disipación de energía más elevados, lo que 

podría atribuirse a las diferencias de composición química, particularmente de Mn y Al. Este 

comportamiento también puede analizarse en términos del parámetro 𝜂, el cual está asociado con 

la capacidad del material para acomodar la deformación plástica durante la deformación en 

caliente. Valores más altos de 𝜂 indican una mayor resistencia al endurecimiento por deformación 
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y una respuesta más estable de la fluencia plástica. Por lo que el acero de referencia, al presentar 

valores más elevados de eficiencia de disipación de energía, asocia un comportamiento, 

favoreciendo mecanismos como la recristalización dinámica y una distribución más homogénea de 

la deformación. Por lo contrario, la adición de V modifica este comportamiento debido a la 

presencia de carburos del tipo VC, los cuales restringen la movilidad de dislocaciones y el 

crecimiento de nuevos granos, reduciendo la capacidad del material para disipar energía y por tanto, 

los valores observados de eficiencia son menores. 

En la Figura 4.17 se muestran los mapas de disipación de energía 𝜂 de los aceros LD-D-REF y LD-

D-V a partir del ajuste del polinomio de segundo y tercer grado a la deformación de 0.65. 

 

           Figura 4.17 Mapas de disipación de energía de los aceros LD-D-REF y LD-D-V con 

ajuste del polinomio de segundo y tercer grado. 

 

. . 

. 
. 
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El parámetro 𝜂 indica la cantidad de energía interna de un material que es disipada durante los 

procesos de deformación plástica en caliente. Como se observa en la Figura 4.17 las zonas de color 

amarillo, naranja y rojo representan los valores de 𝜂 más elevados que van desde 38% para el acero 

LD-D-V con el ajuste del polinomio de segundo grado, y hasta 56.4% para el acero LD-D-REF 

con el ajuste del polinomio de tercer grado. Como se muestra en la Figura 4.17d, los valores de 

eficiencia más bajos del acero microaleado se presentan en zonas de bajas y altas temperaturas 

(700-850 y 950-1000°C, respectivamente) y bajas velocidades de deformación de 0.001 y 0.0005 

s-1. Por otro lado, para el valor más alto de eficiencia en el acero LD-D-REF con ajuste del 

polinomio de tercer grado se encuentra a altas temperaturas (900-1000 °C) y a bajas velocidades 

de deformación (0.001-0.0005 s-1).  Lo que demuestra que los valores de eficiencia calculados 

mediante ambos polinomios en los dos aceros presentan mayor capacidad de disipación de energía. 

Sin embargo, el acero microaleado con V presenta valores de 𝜂 más bajos, lo que demuestra un 

comportamiento similar en los aceros austeníticos sobre el efecto del V como elemento 

microaleante sobre la eficiencia de disipación de energía.  

4.3.3 Mapas de procesamiento de los aceros avanzados LD 

En la Figura 4.18 se muestran los mapas de procesamiento del acero LD austenítico de referencia. 

Las regiones de color oscuro representan zonas de inestabilidad, de acuerdo con el criterio de 

Prasad los valores negativos del parámetro 𝜉 representan zonas inseguras para la deformación 

plástica. Por otro lado, las regiones marcadas como dominios representan las zonas seguras para el 

procesamiento de los materiales. En la Figura 4.18 se observan dos regiones de dominios en los 

mapas de procesamiento calculados con ambos polinomios. El primer dominio se presenta a 

temperaturas y velocidades de deformación de 700-800 °C /0.0005-0.001 s-1, y el segundo a 900-

1000 °C/0.0005-0.001 s-1, con la aplicación de ambos polinomios; mientras que las regiones de 

inestabilidad se presentan principalmente a velocidades altas de deformación entre 0.01 y 0.1 s-1 y 

temperaturas bajas/medias entre 700 y 875 °C. Es importante señalar que el ajuste de polinomio de 

segundo grado predice con mayor exactitud el comportamiento real del material bajo condiciones 

de deformación en caliente respecto al polinomio de tercer grado, ya que las zonas de inestabilidad 

que se presentan en los mapas de procesamiento con el polinomio de tercer grado se expanden a 

velocidades de deformación lentas (0.0005-0.001 s-1) con temperaturas de 725-880 °C como se 

observa en las Figuras 4.18d y f, las cuales corresponden a zonas seguras, ya que estos aceros se 



Tesis doctoral  M.C. Marcos García Domínguez 

100 

 

pueden deformar plásticamente de forma segura a bajas velocidades de deformación < 0.01 s-1 en 

rangos de temperaturas de entre 800 y 1150 °C, tal como ha sido corroborado por otros autores 

[44]. 

 

Figura 4.18 Mapas de procesamiento del acero LD-A-REF. 
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En la Figura 4.19 se muestran los gráficos de los mapas de procesamiento para el acero LD-A-V, 

en los cuales se observa un comportamiento distinto al acero LD-A-REF, donde las regiones de 

dominios se presentan a velocidades de deformación bajas y moderadas y a temperaturas 

moderadas y altas entre 800 y 1000 °C. Para los mapas de procesamiento calculados a partir del 

ajuste del polinomio de segundo grado, se observa que las zonas seguras para su procesamiento 

son a velocidades bajas de deformación en un rango de temperaturas entre 925 y 1000 °C, y el 

polinomio de tercer grado indica zonas seguras a velocidades bajas de deformación en un rango de 

temperaturas de 725 y 825 °C. Asimismo, las zonas inseguras se localizaron a altas velocidades de 

deformación entre 0.01 y 0.1 s-1 con temperaturas bajas (700 y 850 °C). Comparando con los 

parámetros de procesamiento obtenidos por Wang y col. [45] quienes estudiaron un acero LD 

austenítico Fe-30Mn-11Al-1C-0.1Nb-0.1V, encontraron que la zona segura para el procesamiento 

de este acero se encuentra en el rango de temperaturas y velocidades de deformación de 900-1150 

°C/0.01-1 s-1, lo cual está acorde con los resultados obtenidos en el presente trabajo de 

investigación. Sin embargo, las regiones inestables difieren en rangos de temperaturas y 

velocidades de deformación de 850-950 °C/1-10 s-1 con respecto a las obtenidas en el presente 

proyecto, ya que reportan un rango de temperaturas de inestabilidad más alto. 
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Figura 4.19 Mapas de procesamiento del acero LD-A-V. 
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En las Figuras 4.20 y 4.21 se muestran los mapas de procesamiento de los aceros avanzados LD 

dúplex de referencia y microaleado con V, respectivamente. En donde las zonas de color oscuro 

representan las regiones de inestabilidad, que de acuerdo con el criterio de Prasad los valores 

negativos de 𝜉 representan estas regiones, mientras que las zonas seguras para el conformado se 

representan como zonas de dominios. Los mapas de procesamiento calculados mediante ambos 

polinomios presentan distintitos dominios y regiones de inestabilidad de acuerdo con los niveles 

de deformación y con las distintas condiciones de temperatura y velocidad de deformación. De 

acuerdo con los mapas elaborados con el ajuste del polinomio de segundo grado, se observa que 

las regiones de inestabilidad se presentan a temperaturas entre 700 y 825 °C para prácticamente 

todas las velocidades de deformación. Para el caso de los mapas con ajuste del polinomio de tercer 

grado, el rango de inestabilidad es más amplio desde 700 hasta 860 °C aproximadamente. Por otro 

lado, las zonas óptimas para su procesamiento seguro son principalmente a temperaturas > a 900 

°C con velocidades de deformación < a 0.001 s-1.  En este caso las regiones de inestabilidad se 

asocian principalmente a la transformación de la fase austenita a ferrita y carburos-κ, además de la 

formación de microbandas de deslizamiento que se presentaron en las microestructuras 

deformadas. Mozumder y col. [82] calcularon mapas de procesamiento para un acero LD dúplex 

Fe-9Al-10Mn-4Ni-0.7C en donde determinaron que la condición más favorable para el 

conformado en caliente de este acero es a temperaturas entre 950 y 1077 °C y velocidades de 

deformación mayores a 0.01 s-1, obteniendo valores de eficiencia entre 35-60%. Los cuales están 

acordes a los valores obtenidos en el presente trabajo de investigación. Sin embargo, cabe señalar 

que la temperatura de deformación segura que se indica en los mapas de procesamiento obtenidos 

a los niveles de deformación de 0.35 y 0.65 con el cálculo del polinomio de segundo grado (Figura 

4.17c y 4.17e) es por encima de 850 °C. Asimismo, determinaron la presencia de microbandas a 

temperaturas menores a 1100 °C y velocidades de deformación mayores a 1s-1. 
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Figura 4.20 Mapas de procesamiento del acero LD-D-REF. 
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Figura 4.21 Mapas de procesamiento del acero LD-D-V. 
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Como se observa en la Figura 4.21, los mapas de procesamiento del acero LD-D-V presentan 

regiones de inestabilidad a la deformación en caliente, principalmente a bajas temperaturas (entre 

700 y 850 °C) y altas velocidades de deformación (0.01 y 0.1 s-1). Sin embargo, a diferencia del 

acero de referencia, el acero microaleado presenta zonas de dominios para el procesamiento seguro 

a bajas temperaturas de 700 a 850 °C a velocidades lentas de deformación de 0.0005 s-1. Por otro 

lado, comparando los mapas de procesamiento de acuerdo con los ajustes de ambos polinomios, se 

observa nuevamente que el polinomio de tercer grado presenta un rango de dominios más amplio 

que el de segundo grado. Las regiones de inestabilidad fueron localizadas en un rango de 

temperatura que va desde 700 hasta 850 °C y altas velocidades de deformación, en este rango de 

temperaturas los VC intergranulares juegan un papel muy importante, ya que estos carburos inhiben 

el comportamiento de ablandamiento, lo que incrementa las regiones de inestabilidad para el 

procesamiento en caliente de estos aceros. Asimismo, estas regiones se asocian a la descomposición 

de la austenita en ferrita y carburos-κ, que al igual que en el acero LD-D-REF se encontraron 

presentes en la microestructura. Por otro lado, las zonas seguras para el procesamiento de este acero 

fueron localizadas en dos regiones. La primera zona se localiza a temperaturas > a 900 °C y a bajas 

velocidades de deformación < 0.001 s-1 y la segunda se presenta entre los 750 y 850 °C y 

velocidades de deformación de 0.0005 s-1. Estas regiones podrían generarse debido a que los granos 

grandes deformados presentan una gran capacidad de disipación de energía mediante el mecanismo 

de recristalización dinámica, donde los granos burdos son remplazados por granos finos 

recristalizados, incluso de tamaño nanométrico. Liu y col. [79] atribuyen a esto las zonas estables 

seguras en donde involucran mecanismos de recristalización dinámica continua.  

En general, los aceros LD dúplex presentan un comportamiento diferente respecto a los aceros LD 

austeníticos durante la deformación en caliente, lo cual se refleja en sus respectivos mapas de 

procesamiento. Los aceros austeníticos presentan dominios seguros más amplios a temperaturas 

elevadas y velocidades bajas de deformación, asociados a una mayor eficiencia en la disipación de 

energía y a una mejor fluencia plástica, favorecida por mecanismos como la recristalización 

dinámica. Por otro lado, los aceros dúplex presentan una mayor tendencia a la inestabilidad, 

particularmente a bajas temperaturas y altas y bajas velocidades de deformación, lo cual se 

relaciona con las transformaciones de fases de γ → α + κ, y la formación de microbandas de 

deformación. No obstante, bajo condiciones adecuadas de temperatura y velocidad de deformación, 

los aceros dúplex también desarrollan dominios seguros de procesamiento, aunque generalmente 
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más restringidos que en los aceros austeníticos, evidenciando una mayor sensibilidad a las 

condiciones de fluencia en caliente. 

En general, los mapas de procesamiento desarrollados a través del polinomio de segundo grado 

mostraron mejor correlación con los resultados microestructurales obtenidos por EBSD y SEM. En 

particular, las microestructuras presentadas en la Figura 4.6 evidencian que las condiciones de altas 

temperaturas y bajas velocidades de deformación favorecen mecanismos de recuperación dinámica 

y recristalización dinámica, asociados a regiones estables de deformación. Por otro lado, los mapas 

elaborados mediante el polinomio de tercer grado predicen algunas zonas de inestabilidad en estas 

condiciones de alta temperatura, lo cual no coincide con las observaciones experimentales. Cabe 

resaltar que, los mapas obtenidos con el polinomio de segundo grado localizan las regiones de 

inestabilidad principalmente a bajas temperaturas y altas velocidades de deformación, donde 

efectivamente se observaron microbandas de deformación, localización de la fluencia plástica y 

evidencia de deformación localizada esto se corrobora con las imágenes mediante microscopía 

óptica mostradas en la siguiente sección. Estos resultados indican que el polinomio de segundo 

grado proporciona una representación más certera del comportamiento termo-mecánico de los 

aceros LD estudiados. 

 

4.3.4 Evolución microestructural durante la fluencia plástica en los aceros avanzados LD 

 

En la Figura 4.22 se muestran las micrografías correspondientes al acero LD-A-REF deformado en 

un rango de temperaturas de 700 a 1000 °C, a una velocidad de deformación de 0.0005 s⁻¹. Estas 

imágenes permiten analizar la evolución microestructural asociada a las distintas condiciones de 

deformación en caliente. En las Figuras 4.22a y 4.22b) se observan regiones caracterizadas por una 

deformación localizada, la cual se caracteriza por la presencia de microbandas y zonas con grietas 

incipientes. Este comportamiento es indicativo de condiciones de inestabilidad durante la fluencia 

en caliente, asociadas a una limitada capacidad de disipación de energía. Dichas observaciones son 

consistentes con lo predicho por los mapas de eficiencia y de inestabilidad (Figura 4.17), donde 

estas condiciones se ubican dentro de dominios no recomendables para el procesamiento. 

A una temperatura intermedia de 900 °C (Figura 4.22c), se identifica la aparición de regiones 

parcialmente recristalizadas, donde coexisten granos deformados y granos finos equiaxiales. Esta 
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microestructura es característica de un proceso de recristalización dinámica discontinua (dDRX), 

en el cual la nucleación de nuevos granos ocurre preferentemente en los límites de los granos 

previamente deformados. Este comportamiento coincide con zonas de mayor eficiencia de 

disipación de energía en los mapas de procesamiento, donde se favorecen mecanismos de 

restauración microestructural. 

Finalmente, a 1000 °C (Figura 4.22d), se observa una microestructura completamente 

recristalizada, compuesta por granos equiaxiales homogéneos. Este comportamiento es 

representativo de un régimen dominado por recristalización dinámica continua (cDRX) y/o 

procesos avanzados de restauración, donde la alta capacidad de disipación de energía promueve 

una deformación más estable y homogénea. Estas condiciones corresponden a regiones óptimas de 

procesamiento, tal como lo indican los mapas de eficiencia de disipación de energía. 
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Figura 4.22 Micrografías mediante LOM de muestras deformadas del acero LD-A-REF a 

temperaturas de: a) 700, b) 800, c) 900 y d) 1000 °C y velocidad de deformación de 0.0005 s-1. 

 

En la Figura 4.23 se presentan las micrografías del acero LD-A-V deformado en el rango de 

temperaturas de 700 a 1000 °C, a una velocidad de deformación de 0.0005 s⁻¹. A 700 °C (Figura 

4.23a), se observa una microestructura dominada por granos altamente deformados, caracterizados 

por una marcada elongación y una elevada densidad de defectos internos, lo que indica que la 

ausencia de DRX bajo estas condiciones. A 800 °C (Figura 4.23b), aunque se aprecia cierto grado 

de recuperación, aún predominan los granos deformados, evidenciando que los mecanismos de 

ablandamiento microestructural no han sido activados por completo. 
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En la condición de 900 °C (Figura 4.23c), se observa la coexistencia de granos deformados y 

regiones recristalizadas, lo que sugiere la activación parcial de la recristalización dinámica. Sin 

embargo, a diferencia del acero de referencia, la fracción de granos recristalizados es menor y se 

mantiene una mayor cantidad de granos deformados. Este comportamiento indica que el proceso 

de DRX ocurre de manera más lenta en el acero microaleado. Este retraso en la cinética de 

recristalización dinámica se asocia al efecto del V, el cual favorece la formación de precipitados 

finos (VC) que actúan como obstáculos al movimiento de dislocaciones y al desplazamiento de los 

límites de grano, inhibiendo la nucleación y crecimiento de nuevos granos recristalizados. Como 

consecuencia, se requiere mayor energía o mayores tiempos de deformación para completar el 

proceso de recristalización. Finalmente, a 1000 °C (Figura 4.23d), se observa una microestructura 

predominantemente recristalizada, compuesta por granos equiaxiales finos, lo que indica que a esta 

temperatura, los mecanismos de DRX superan el efecto inhibidor del V, permitiendo una DRX 

completa. 
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Figura 4.23 Micrografías mediante LOM de muestras deformadas del acero LD-A-V a 

temperaturas de: a) 700, b) 800, c) 900 y d) 1000 °C y velocidad de deformación de 0.0005 s-1. 

 

En la Figura 4.24 se presentan las micrografías correspondientes al acero LD-D-REF deformado 

en un rango de temperaturas de 700 a 1000 °C, a una velocidad de deformación de 0.0005 s⁻¹. Estas 

imágenes muestran la evolución microestructural durante la deformación en caliente bajo distintas 

condiciones termo-mecánicas. A 700 °C (Figura 4.24a), se observan zonas con deformación 

localizada, caracterizadas por la presencia de microbandas y grietas, lo que genera un 

comportamiento inestable durante la fluencia en caliente. Este fenómeno está asociado 

directamente a una baja eficiencia de disipación de energía mostrada en los mapas de 

procesamiento (Figuras 4.17), donde estas condiciones se ubican dentro de dominios de 



Tesis doctoral  M.C. Marcos García Domínguez 

112 

 

inestabilidad. A 800 °C (Figura 4.24b), aunque se mantiene una microestructura con granos 

deformados, se aprecia una ligera disminución de la localización de la deformación, lo que sugiere 

una transición hacia condiciones más estables, aunque aún con mecanismos de restauración 

limitados. En la condición de 900 °C (Figura 4.24c), se identifica la coexistencia de granos 

deformados y granos recristalizados, lo que indica la activación de la recristalización dinámica 

discontinua (dDRX). Este mecanismo se asocia a la nucleación de nuevos granos en los límites de 

grano y zonas de alta densidad de dislocaciones, promoviendo la fragmentación de los granos 

deformados. Este comportamiento está acorde con las regiones de mayor eficiencia de disipación 

de energía observadas en los mapas de procesamiento (Figuras 4.17). Finalmente, a 1000 °C 

(Figura 4.24d), se observa una microestructura completamente recristalizada, compuesta por 

granos finos equiaxiales y homogéneos, lo que indica recristalización dinámica continua (cDRX) 

y/o procesos avanzados de restauración. Bajo estas condiciones, la alta capacidad de disipación de 

energía favorece una deformación más estable y homogénea, lo cual corresponde a los dominios 

seguros del procesamiento en los mapas de procesamiento. 
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Figura 4.24 Micrografías mediante LOM de muestras deformadas del acero LD-D-REF a 

temperaturas de: a) 700, b) 800, c) 900 y d) 1000 °C y velocidad de deformación de 0.0005 s-1. 

 

En la Figura 4.25 se muestran las micrografías de las muestras deformadas del acero LD-D-V a 

temperaturas desde 700 a 1000 °C con velocidad de deformación de 0.0005 s-1. Al igual que para 

el acero de referencia, para el acero microaleado también se presentan distintas zonas de 

inestabilidad a la fluencia, tal como se aprecia en los mapas de procesamiento Figura 4.18. Como 

se observa en la Figura 4.22 al igual que en el acero de referencia, se presentan regiones de 

recristalización dinámica discontinua (dDRX) tipo necklace (Figura 4.22c)) y recristalización 

dinámica continua (cDRX) (Figura 4.22d)). Este último tipo de recristalización genera una 

condición segura para llevar a cabo la deformación plástica en caliente de estos aceros, lo que se 

corrobora en los mapas de procesamiento para ambos aceros. El incremento en la temperatura o 
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disminución de la velocidad de deformación promueven la recristalización dinámica, así como el 

crecimiento de islas de ferrita-δ en la matriz austenítica [24]. Las muestras deformadas presentan 

zonas donde ocurren defectos tales como grietas (Figura 4.20a) y Figura 4.20b)), así como 

transformaciones microestructurales y/o de fases del tipo: 𝛾 → 𝛼 + 𝜅. El cambio microestructural 

que se presenta en cada una de las condiciones mencionadas anteriormente se presenta en los mapas 

de eficiencia de disipación de energía y en los mapas de procesamiento calculados previamente. 

Por otro lado, en las Figuras 4.20c) y Figura 4.20d) se observa una microestructura con retraso en 

el mecanismo de recristalización dinámica discontinua y continua respectivamente, a diferencia del 

acero de referencia, que se atribuye principalmente al efecto del V, lo que genera valores de m más 

bajos, como se observa en las Figuras 4.14c) y Figura 4.14d), lo que genera un cambio 

microestructural más lento. 

 
Figura 4.25 Micrografías mediante LOM de muestras deformadas del acero LD-D-V a 

temperaturas de: a) 700, b) 800, c) 900 y d) 1000 °C y velocidad de deformación de 0.0005 s-1. 



Tesis doctoral  M.C. Marcos García Domínguez 

115 

 

En la Figura 4.26 se muestran las micrografías de los aceros LD austeníticos y duplex deformados 

a 700 °C con velocidad de deformación de 0.0005 s-1 pero a mayor magnificación. En dichas 

micrografías se pueden observar granos deformados con grietas internas, lo que indica inestabilidad 

bajo estas condiciones de deformación empleadas, la cual sugiere que el material experimentó 

niveles de esfuerzo que superaron su ductilidad. Esto dio inicio a la propagación de grietas tanto a 

lo largo de los límites de grano como en el interior de estos. Además, se muestra la presencia de 

microbandas de deformación (DMBs), indicativas de deformación plástica localizada como se 

aprecia mejor a mayores aumentos en las Figuras 4.26a y 4.26b. Estas microbandas, comúnmente 

formadas bajo condiciones de alta deformación, corresponden a regiones de alta densidad de 

dislocaciones, lo que provoca un endurecimiento localizado dentro de la microestructura.  

 

Figura 4.26 Imágenes mediante LOM de las probetas de los ensayos de compresión a 700 °C y 

con velocidad de deformación de 0.0005 s-1 de los aceros LD. 
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La presencia de estas microbandas indica que el material experimenta una deformación no 

uniforme, lo cual puede favorecer la formación de defectos adicionales si el material se somete a 

mayores niveles de esfuerzo [106-108]. Por otro lado, en los aceros LD dúplex (Figuras 4.26c y d) 

muestran una microestructura compuesta por austenita y regiones transformadas de α + κ, las cuales 

se formaron durante el proceso termo-mecánico. En el acero LD-D-V, se observa una distribución 

más refinada de la fase α + κ, lo cual sugiere un efecto del V en la cinética de transformación y en 

la estabilidad de las fases. En conjunto, estas observaciones microestructurales corroboran lo 

mostrado en los mapas de procesamiento (Figuras 4.20 y 4.21), donde las zonas de inestabilidad se 

asocian con la formación de microbandas y transformaciones de fase, mientras que las condiciones 

más estables indican una deformación más homogénea y mecanismos de restauración dinámica. 

Por otro lado, en la Figura 4.27 se muestran micrografías de SEM de los aceros LD austeníticos y 

dúplex, en las cuales, se observa una vista más detallada de la microestructura deformada a 700 °C 

y a una velocidad de deformación de 0.0005 s⁻¹, la cual revela la presencia de microbandas de 

deformación, así como de partículas precipitadas, entre ellas carburos-κ, nitruros de aluminio (AlN) 

y sulfuros de manganeso (MnS), los cuales fueron localizados tanto en los límites de grano como 

en el interior de los granos de austenita. La microestructura observada en la Figura 4.27a muestra 

microbandas de deformación, las cuales representan zonas de deformación localizada y se 

caracterizan por una elevada densidad de dislocaciones dentro de los granos individuales. Cabe 

destacar que las microbandas contribuyen de manera significativa a la absorción de energía durante 

la deformación plástica, lo que puede influir directamente en propiedades mecánicas como la 

resistencia y la ductilidad [109]. La presencia de MnS, AlN y carburos-κ confirman la distribución 

heterogénea de partículas de segunda fase dentro de la matriz austenítica y a lo largo de los límites 

de grano, lo que potencialmente influye en la respuesta mecánica del material bajo condiciones de 

deformación en caliente como se muestra en las Figuras 4.27b-d). 
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Figura 4.27 Micrografías obtenidas por SEM de los aceros LD austeníticos y dúplex de baja 

densidad deformado a 700 °C y a una velocidad de deformación de 0.0005 s⁻¹. a) LD-A-REF, b) 

LD-A-V, c) LD-D-REF y LD-D-V. 

 

En la Figura 4.28 se muestra la morfología y composición de los precipitados de segunda fase 

previamente identificados de la Figura 4.27, tales como los AlN y los carburos-κ, los cuales fueron 

analizadas mediante espectroscopía de dispersión de energía de rayos-X (EDS), en dichas imágenes 

se revela que estas partículas se localizan predominantemente a lo largo de los límites de grano de 

la austenita. La formación de AlN se atribuye a la fuerte afinidad química entre el aluminio (Al) y 

el nitrógeno (N) a temperaturas elevadas, lo que favorece la nucleación y crecimiento de estos 

nitruros a lo largo de los límites de grano, tal como se observa en la Figura 4.28b. 
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Figura 4.28 Mapas obtenidos por microscopía electrónica de barrido (SEM) del acero LD-A-

REF deformado a 700 °C y a una velocidad de deformación de 0.1 s⁻¹. a) Partículas de nitruro de 

aluminio (AlN) y carburos κ; b) mapeo químico por SEM de partículas de AlN y carburos κ; c) 

mapa químico de aluminio (Al) y d) mapa químico de carbono (C). 

 

Es bien sabido que los precipitados de AlN pueden actuar como sitios de concentración de 

esfuerzos, lo que hace al acero más susceptible a fracturarse bajo esfuerzos elevados. Estas 

partículas de AlN se forman a partir de la fase líquida a altas temperaturas, cercanas a 1500 °C. 

Conforme el acero comienza a solidificarse, alrededor de 1280 °C los AlN se estabilizan y alcanzan 

una fracción de fase aproximada de 0.01 % en peso, de acuerdo con las predicciones 

termodinámicas obtenidas mediante JMatPro (Figura 8b). Por otro lado, se sabe que los carburos-

κ precipitan a temperaturas más bajas, alrededor de 725 °C, y se estabilizan a 550 °C con una 
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fracción de fase cercana a 11.5 %, como lo confirman las predicciones de JMatPro (Figura 8a). 

Estos carburos tienden asimismo a localizarse en los límites de grano, generando un 

comportamiento frágil en el acero. La presencia combinada de estos precipitados puede afectar de 

manera significativa la capacidad de deformación en caliente, ya que contribuyen a la formación 

de regiones de inestabilidad dentro de los mapas de procesamiento como se observa en las Figuras 

4.17 y 4.18. Estas regiones de inestabilidad corresponden a zonas en las que el material es más 

susceptible a la aparición de defectos, tales como agrietamiento y fractura durante la deformación 

en caliente, lo que resalta la necesidad de un control adecuado de las condiciones de procesamiento 

para evitar efectos perjudiciales en las propiedades mecánicas. Además, la presencia de partículas 

precipitadas, como carburos-κ, AlN y MnS, es de gran importancia debido a su notable influencia 

en el comportamiento durante la deformación en caliente. Por ejemplo, los carburos-κ pueden 

contribuir al endurecimiento del acero, mejorando su resistencia al desgaste [110], mientras que los 

AlN son reconocidos por inhibir el crecimiento de grano durante el procesamiento a altas 

temperaturas, lo que favorece el refinamiento de grano en la microestructura [111]. 

En la Figura 4.29 se muestran los mapeos químicos elementales obtenidos mediante microscopía 

electrónica de barrido (SEM) del acero LD-A-V, los cuales revelan la presencia de una partícula de 

MnS, la cual se formó aproximadamente alrededor de 1280 °C durante la solidificación y alcanzó 

una fracción de fase aproximada de 0.005 %, esto de acuerdo con las predicciones realizadas 

mediante las simulaciones termodinámicas de JMatPro (Figura 4.6b). La formación de MnS se 

atribuye a la fuerte afinidad entre el azufre y el manganeso a altas temperaturas, lo que favorece la 

nucleación y crecimiento de estas partículas tanto en el interior como en los límites de los granos 

de austenita. Estos sulfuros que suelen encontrarse en los límites de grano pueden actuar como 

sitios de iniciación de grietas, afectando potencialmente la tenacidad y el comportamiento 

mecánico del material, en particular su respuesta a la deformación y su estabilidad a temperaturas 

elevadas [112]. 
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Figura 4.29 Mapas obtenidos por microscopía electrónica de barrido (SEM) del acero LD-A-V 

deformado a 700 °C y a una velocidad de deformación de 0.0005 s⁻¹. a) Partícula de sulfuro de 

manganeso (MnS); b) mapeo químico elemental por SEM del sulfuro de manganeso; c) mapa 

químico de manganeso (Mn) y d) mapa químico de azufre (S). 

 

Cabe señalar que, en condiciones de alta temperatura, estas inclusiones tienden a perder coherencia 

con la matriz austenítica, lo que facilita la nucleación de vacíos en los límites de grano o en las 

interfaces inclusión-matriz. El crecimiento de las inclusiones de MnS a altas temperaturas puede 

impactar de manera significativa el comportamiento de deformación en caliente de los aceros LD 

del sistema Fe-Mn-Al-C. Dichas inclusiones tienden a crecer debido a las elevadas tasas de difusión 

a altas temperaturas, lo que afecta la uniformidad de la microestructura. A medida que estas 

partículas aumentan de tamaño, actúan como concentradores de esfuerzos, particularmente en la 

interfaz matriz-inclusión, lo que provoca la acumulación localizada de esfuerzos internos. Esto 
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puede conducir a la inestabilidad plástica, ya que los vacíos pueden crecer y coalescer, debilitando 

el acero y reduciendo su capacidad de continuar deformándose [113–114].  

En la Figura 4.30 se presentan los mapeos químicos obtenidos mediante SEM para el acero LD-D-

REF a 700 °C y a 0.0005 s⁻¹. En la Figura 4.30a se observa la morfología irregular localizada en la 

matriz correspondiente a la mezcla α + κ. Esta esta mezcla de fases se encuentra en una región 

donde a su vez se observa con la fase austenítica γ. El mapeo químico elemental (Figura 4.30b) 

confirma la naturaleza de las fases, mostrando una clara segregación de elementos en la región 

señalada. En particular, los mapas individuales de composición evidencian una distribución 

homogénea de hierro (Fe) en la matriz circundante (Figura 4.30c), mientras que el mapa de carbono 

(Figura 4.30d) presenta una dispersión más fina asociada a las zonas donde ocurre la precipitación 

de carburos-κ. 
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Figura 4.30 Mapas obtenidos por microscopía electrónica de barrido (SEM) del acero LD-D-

REF deformado a 700 °C y a una velocidad de deformación de 0.0005 s⁻¹. a) Mezcla de carburos-

κ y ferrita; b) mapeo químico elemental por SEM de la mezcla de fases α + κ; c) mapa químico 

del hierro (Fe) y d) mapa químico del carbono (C). 

 

Por otro lado, en la Figura 4.31 se presentan los mapeos químicos obtenidos mediante SEM para 

el acero LD-D-V a 700 °C y 0.0005 s⁻¹. En la Figura 4.31a se observa una partícula compuesta 

localizada en la matriz austenítica, en la cual se identifican dos fases distintas: una partícula de 

nitruro de aluminio (AlN) y una fase rica en V correspondiente a un VC. La morfología de la 

partícula sugiere un acoplamiento entre ambas partículas. Por otro lado, el mapeo químico 

elemental de la Figura 4.31b confirma la distribución de los elementos en la partícula, evidenciando 

una clara segregación química. En particular, el mapa de C (Figura 4.31c) muestra una 

concentración localizada en la región correspondiente al VC, mientras que el mapa de V (Figura 
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4.31d) presenta una señal intensa en la misma zona, confirmando la formación de VC. Por otro 

lado, la región asociada al AlN se distingue por su diferente tonalidad en el mapeo químico 

elemental, evidenciando la coexistencia de ambas fases en la misma partícula. 

La presencia de VC en este acero microaleado indica la alta afinidad del V por el C, lo cual favorece 

la formación preferencial de VC durante el procesamiento termo-mecánico. Este fenómeno puede 

reducir la disponibilidad de C en la matriz austenítica, afectando la precipitación de carburos-κ y 

modificando la cinética de transformación de fases. Asimismo, estas partículas pueden actuar como 

sitios de anclaje para dislocaciones, influyendo en los mecanismos de endurecimiento y en la 

evolución microestructural del material bajo condiciones de deformación en caliente. 

 

Figura 4.31 Mapas obtenidos por microscopía electrónica de barrido (SEM) del acero LD-D-V 

deformado a 700 °C y a una velocidad de deformación de 0.0005 s⁻¹. a) Partícula de carburo de 

vanadio (VC); b) mapeo químico elemental por SEM de la partícula VC; c) mapa químico de 

carbono (C) y d) mapa químico de vanadio (V). 
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4.4 Dilatometría 

4.4.1 Análisis de las curvas de relajación de esfuerzos y cambio de longitud 

4.4.1.1 Método de las tangentes 

En la Figura 4.32 se presentan las señales de relajación de esfuerzos obtenidas para los aceros LD 

de referencia a diferentes temperaturas. En las Figuras 4.32a y 4.32b se muestran las señales 

correspondientes al acero LD-A-REF en el intervalo de 450 °C a 750 °C, mientras que en las 

Figuras 4.32c y 4.32d se muestran las señales del acero LD-D-REF. Los cambios observados en 

las pendientes de las curvas de relajación de esfuerzos, obtenidas mediante los ensayos de 

dilatometría, pueden estar asociados a diversos fenómenos microestructurales y transformaciones 

de fase que ocurren en los aceros LD durante estos tratamientos térmicos. En estos fenómenos se 

incluyen transformaciones de fase, como la precipitación de fases secundarias (carburos-κ, ferrita-

α y fases intermetálicas como B2 y D03), las cuales pueden influir de manera significativa en la 

pendiente de la señal. Estas transformaciones generan variaciones en la resistencia a la 

deformación, lo que se refleja directamente en la relajación de esfuerzos. Asimismo, los procesos 

de recuperación estática y recuperación dinámica que ocurren después de la deformación inicial 

provocan reordenamientos en las estructuras de las dislocaciones, contribuyendo a las 

modificaciones observadas en las pendientes [115]. Otro aspecto relevante corresponde a la 

recristalización dinámica y estática. A temperaturas intermedias (550-650 °C), la presencia de 

granos finos recristalizados sugiere que la recristalización se lleva a cabo como consecuencia de 

las altas densidades de dislocaciones generadas durante la deformación. En contraste, a 

temperaturas más elevadas (700-750 °C) predomina la recristalización estática, favoreciendo un 

mayor crecimiento de los granos recristalizados [116]. 

Al comparar ambos aceros LD austeníticos y dúplex, se observan diferencias claras en la cinética 

y magnitud de la relajación de esfuerzos. El acero LD-A-REF muestra una relajación más gradual 

y niveles de esfuerzo relativamente más altos a lo largo del tiempo, evidenciando una mayor 

resistencia al ablandamiento. Este comportamiento puede atribuirse a la austenita estable, lo cual a 

altas temperaturas retrasa tanto los procesos de recuperación como la recristalización, además de 

modificar la cinética de precipitación de carburos-κ. Como consecuencia, los eventos asociados a 

cambios de pendiente se desplazan hacia tiempos mayores o se presentan de forma menos marcada, 

indicando una evolución microestructural más lenta. En contraste, el acero LD-D-REF presenta 
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una disminución del esfuerzo más pronunciada, particularmente a temperaturas elevadas (650-750 

°C), lo que indica una mayor capacidad de deformación asociada a mecanismos activos de 

restauración y recristalización. Asimismo, los cambios en la pendiente (Ps) se presentan de forma 

más definida y, en algunos casos, a tiempos más cortos, lo que sugiere una cinética de 

transformación más rápida. En conjunto, estos resultados evidencian que la austenita estable 

incrementa la resistencia al ablandamiento del material durante el envejecimiento, pero reduce su 

capacidad de disipación de esfuerzos en comparación con el acero dúplex. 

 

Figura 4.32 Curvas de relajación de esfuerzos obtenidas mediante ensayos de dilatometría. a), b) 

acero LD-A-REF, c) y d) acero LD-D-REF. 

 

En la Figura 4.33 se muestran las señales de relajación de esfuerzos de los aceros LD microaleados 

con V (LD-A-V y LD-D-V), las cuales fueron obtenidas a diferentes temperaturas en el rango de 
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450 a 750 °C con intervalos de 50 °C. Al igual que en los aceros LD de referencia, estos materiales 

exhiben una notable variedad de cambios en la señal del comportamiento del esfuerzo a lo largo 

del tratamiento térmico, especialmente a bajas temperaturas (450-550 °C). Sin embargo, se observa 

que la magnitud de dichos cambios tiende a disminuir a temperaturas más elevadas (600-750 °C). 

 

 

Figura 4.33 Curvas de relajación de esfuerzos obtenidas mediante ensayos de dilatometría. a), b) 

acero LD-A-V, c) y d) acero LD-D-V. 

 

Por otro lado, los cambios de pendiente de las curvas de relajación de esfuerzos presentados 

anteriormente fueron corroborados mediante la superposición con las señales de cambio de 

longitud, las cuales se muestran en la Figura 4.34. Dichas señales evidencian variaciones en la 

pendiente de las curvas, lo que refleja fenómenos de expansión y contracción del material, 
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directamente relacionados con transformaciones de fase, precipitación de partículas de segundas 

fases, así como con mecanismos de endurecimiento, ablandamiento y recristalización dinámica o 

estática, entre otros. Esto confirma que ambos métodos registran las variaciones de manera 

simultánea y en puntos específicos del tratamiento térmico. En consecuencia, la correlación entre 

las señales respalda la confiabilidad de las técnicas experimentales empleadas en este estudio. 

 

Figura 4.34 Superposición de las curvas de relajación de esfuerzos y de cambio de longitud 

obtenidas mediante los ensayos de dilatometría. a) LD-A-REF, b) LD-A-V, c) LD-D-REF y d) 

LD-D-V. 

4.4.1.2 Método de la derivada 

En la Figura 4.35 se muestran las señales de relajación de esfuerzos (en color negro) superpuestas 

con sus respectivas derivadas de los aceros LD austeníticos y dúplex de referencia y microaleados 

representados en colores rojo y verde, respectivamente, ilustrando claramente las variaciones 

detectadas mediante este procedimiento. La aplicación de este método ha sido ampliamente 
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validada en estudios similares, algunos ejemplos han sido reportados por Kaltzakorta y col. [86] y 

Grajcar y col. [133] para el análisis de señales complejas relacionadas con transformaciones de 

fases y relajación de esfuerzos. En las imágenes se pueden observar los valores de la derivada que 

sobrepasan el valor 0, indicando ahí los puntos donde las pendientes de las curvas cambian 

indicando el inicio o fin de alguna transformación de fase o mecanismo durante el tratamiento 

térmico. Este método se utilizó para construir las curvas de inicio de precipitación tiempo 

temperatura (PTT). 

 

Figura 4.35 Curvas de relajación de esfuerzos con su derivada para la determinación de los 

puntos de inflexión de los cambios de pendiente en la curva. a) LD-A-REF, b) LD-A-V, c) LD-D-

REF y d) LD-D-V. 

 

4.4.2 Construcción de las curvas PTT (Precipitación Tiempo Temperatura) 

En la Figura 4.36 se muestran las curvas PTT correspondientes al inicio de la precipitación de los 

cuatro aceros LD, determinadas mediante el método de las tangentes y la superposición de las 
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señales de relajación de esfuerzos y cambio de longitud. En dichas imágenes se observa que los 

inicios de precipitación ocurren en tiempos significativamente cortos, incluso a bajas temperaturas, 

donde los tiempos siguen siendo muy reducidos. Este comportamiento se atribuye a la deformación 

previa inducida en las probetas justo antes de iniciar cada tratamiento térmico de envejecimiento. 

Dicho paso preparatorio incrementó la densidad de dislocaciones, lo que, a su vez, aceleró 

notablemente la cinética de las transformaciones de fase durante el tratamiento térmico. Sin 

embargo, como se aprecia en la Figura 4.34, resulta difícil determinar con precisión el tiempo 

exacto del cambio de pendiente inicial, debido a que ambas señales presentan una curvatura amplia 

y tienden a estabilizarse tras la deformación previa.  

 

Figura 4.36 Curvas PTT obtenidas mediante el método de las tangentes. a) LD-A-REF, b) LD-A-

V, c) LD-D-REF y d) LD-D-V. 
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En general, las curvas PTT muestran diferencias claras entre los aceros LD austeníticos y dúplex, 

así como un efecto del V como elemento microaleante sobre la cinética de precipitación. En los 

aceros austeníticos, el inicio de precipitación ocurre a tiempos mayores respecto a los aceros 

dúplex, lo que indica una cinética de precipitación más lenta, la cual es consistente con la 

permanencia de una matriz completamente austenítica y con la precipitación de carburos-κ’ a bajas 

temperaturas, seguida por carburos-κ* al aumentar la temperatura. En contraste, los aceros dúplex 

presentan tiempos de inicio de precipitación más cortos y curvas desplazadas hacia menores 

tiempos, lo cual sugiere una mayor rapidez en la evolución microestructural, favorecida por la 

descomposición más activa de la austenita en ferrita + carburos-κ*. Asimismo, en los aceros dúplex 

se identifica la aparición de ferrita y la posible presencia de fases ordenadas tipo B2/D03 a 

temperaturas elevadas, lo que indica una transformación más compleja que en los aceros 

austeníticos. Por otra parte, el efecto del V se muestra como un desplazamiento general de las 

curvas PTT hacia tiempos mayores, tanto en los aceros austeníticos como en los dúplex, 

evidenciando un retardo en la cinética de precipitación. Este comportamiento puede atribuirse a la 

afinidad del V por el C para la formación de VC, los cuales disminuyen la disponibilidad de C para 

la formación de carburos-κ y retrasan la evolución de las transformaciones de fase durante el 

envejecimiento, tal como se corrobora más adelante mediante la caracterización de difracción de 

rayos-X por radiación sincrotrón.  

En la Figura 4.37 se muestran las curvas PTT obtenidas a través del método de la derivada, el cual 

se aplicó a las señales de relajación de esfuerzos y cambio de longitud. Este método permite una 

detección más precisa de los inicios de transformación, ya que es más sensible a los cambios de 

pendiente de las señales originales. En todos los aceros se observa que los tiempos de inicio de la 

precipitación son relativamente cortos, incluso a bajas temperaturas, lo que indica un adelanto en 

la cinética de transformación, la cual es asociada a la alta densidad de dislocaciones inducida por 

la deformación previa. En los aceros dúplex, las curvas muestran la aparición de fases partiendo de 

la austenita, hacia los carburos-κ intragranulares e intergranulares (κ’, κ*), así como ferrita α y la 

posible presencia de fases intermetálicas ordenadas (B2 y D03), evidenciando la complejidad de la 

evolución microestructural durante el envejecimiento. Por otra parte, los aceros austeníticos (LD-

A-REF y LD-A-V) presentan un retraso ligero en los tiempos de inicio en comparación con los 

aceros de dúplex, lo que sugiere que la austenita es más estable y requiere de tiempos mayores para 

la precipitación de segundas fases. Por otro lado, ambos aceros microaleados presentan un ligero 
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retraso en la precipitación y/o transformaciones de fases respecto a los aceros de referencia, lo que 

indica que el V modifica la cinética de nucleación y crecimiento de las fases secundarias. Este 

efecto puede estar relacionado con la alta afinidad del V a formar carburos estables, que actúan 

como sitios de anclaje y retardan la difusión de elementos en la matriz.  

 

Figura 4.37 Inicio de curvas PTT obtenidas mediante la derivada de la señal de relajación de 

esfuerzos. 

 

En conjunto, las curvas PTT confirman que, a medida que la temperatura del tratamiento de 

envejecimiento disminuye, el tiempo requerido para la nucleación de las fases secundarias se 

incrementa, aunque en todos los casos permanece dentro de un intervalo relativamente corto. Esto 

demuestra la fuerte influencia de la deformación previa en la aceleración de los procesos de 

precipitación, recristalización y transformaciones de fases.  
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Adicionalmente, las curvas de los aceros dúplex presentan una morfología distinta respecto a los 

aceros austeníticos, caracterizada por un desplazamiento hacia menores tiempos y una forma más 

abierta en el diagrama PTT. Este comportamiento está directamente relacionado con la presencia 

de ferrita en la microestructura. La ferrita, al presentar una estructura cúbica centrada en el cuerpo 

(BCC), exhibe coeficientes de difusión significativamente mayores que la austenita (FCC), lo que 

favorece una cinética más rápida de redistribución de elementos como C, Mn y Al [117]. Como 

consecuencia, se facilita la nucleación de fases secundarias y la descomposición de la austenita, 

particularmente hacia la formación de α + κ. En contraste, en los aceros completamente 

austeníticos, la difusión es más lenta y la nucleación depende en mayor medida de defectos 

cristalinos como dislocaciones, lo que resulta en una cinética de transformación más retardada. Por 

lo tanto, la presencia de ferrita en los aceros dúplex no solo acelera los procesos de transformación, 

sino que también modifica la forma de las curvas PTT, reflejando una evolución microestructural 

más compleja y rápida en comparación con los aceros austeníticos. 

En resumen, el método de la derivada mostró una mayor sensibilidad y precisión para identificar 

las variaciones en los cambios de pendiente de las señales de cambio de longitud y relajación de 

esfuerzos. Estas variaciones se encuentran directamente asociadas con transformaciones de fase, 

precipitación de segundas fases y mecanismos de endurecimiento y ablandamiento que ocurren 

durante el tratamiento térmico. A diferencia del método de las tangentes, el cual depende de la 

selección manual de las regiones lineales se puede introducir incertidumbre en la determinación de 

los puntos de inicio y fin de transformación (menor precisión), el método de la derivada permite 

detectar de manera más precisa cambios sutiles en la pendiente de las señales experimentales. Esto 

resulta muy importante en los aceros LD estudiados, donde múltiples fenómenos 

microestructurales pueden ocurrir simultáneamente o en intervalos de tiempo muy cortos. Por esta 

razón, el método de la derivada resulta más preciso para la construcción de las curvas PTT. 

En la Figura 4.38 se presentan las nubes de puntos que corresponden a los cambios de pendiente 

identificados mediante el método de la derivada para todos los aceros y temperaturas evaluadas en 

los ensayos de dilatometría. Cada punto en estas nubes representa un evento asociado a distintos 

fenómenos, tales como transformaciones de fases, precipitación, recristalización (tanto estática 

como dinámica), ablandamiento y recuperación. Estos resultados permiten correlacionar las 

variaciones observadas en las señales con los procesos microestructurales que ocurren durante el 
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tratamiento isotérmico. Entre los eventos relacionados con las transformaciones de fase se incluyen 

el ordenamiento parcial de la austenita, la precipitación de carburos-κ’ y carburos-κ*, y la posible 

formación de fases ordenadas como B2, D03 y Mn-β. La distribución de puntos en distintos 

intervalos de tiempo y temperatura refleja la complejidad de la evolución microestructural en los 

aceros LD, y sugiere que varios mecanismos pueden estar actuando de manera simultánea o 

secuencial durante el envejecimiento. 

Es importante resaltar que, aunque el método de la derivada ofrece gran sensibilidad para detectar 

estos eventos, es complicado determinar la relación exacta de cada punto mostrado en la Figura 

4.38 con la naturaleza de la transformación, ya que su determinación exacta requiere llevar a cabo 

ensayos interrumpidos en momentos críticos. Asimismo, se requiere de caracterización 

microestructural adicional mediante técnicas avanzadas, tales como SEM y TEM, lo cual es 

fundamental para confirmar la naturaleza de las fases presentes y validar los ensayos interrumpidos 

a partir de las señales de dilatometría. 
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Figura 4.38 Nube de puntos de curvas PTT obtenidas mediante las técnicas de dilatometría, 

relajación de esfuerzos y su derivada. 

 

4.4.3 Caracterización metalográfica mediante LOM 

4.4.3.1 Aceros LD austeníticos 

En la Figura 4.39 se presentan las micrografías obtenidas mediante microscopía óptica, 

correspondientes a las probetas de los ensayos de dilatometría realizados en los aceros austeníticos 

LD-A-REF y LD-A-V. La microestructura de ambos aceros es completamente austenítica bajo la 

condición isotérmica de 450 °C. Como se observa en las Figuras 4.39a y 4.39b, dicha 

microestructura consiste de granos recristalizados de aproximadamente 20 µm y la presencia de 

carburos-κ’ distribuidos uniformemente al interior de los granos. Por otro lado, en las Figuras 4.39c 

y 4.39d, correspondientes al acero microaleado con V, se aprecia una mayor cantidad de granos 
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deformados del orden de 100 ± 20 µm y estructuras en forma de collar alrededor de estos granos, 

indicando un menor grado de recristalización. Este comportamiento puede atribuirse al efecto 

retardante del elemento V, que es conocido por inhibir parcialmente la cinética de recristalización 

[117-118]. Además, se observan pequeñas partículas uniformemente distribuidas de carburos-κ’ al 

interior de los granos, similares a las presentes en el acero de referencia. 

 
Figura 4.39 Micrografías mediante LOM de las probetas en condición de dilatometría durante 2 

horas a 450 °C de los aceros LD austeníticos: a) y b) LD-A-REF. c) y d) LD-A-V. 

En la Figura 4.40 se presentan las micrografías correspondientes a las probetas sometidas a ensayos 

de dilatometría bajo condición isotérmica a 500 °C. En el acero austenítico de referencia (Figura 

4.40a y Figura 4.40b) se observa una microestructura con granos deformados y recristalizados en 

forma de estructuras de collar como granos equiaxiales bien definidos, lo que indica que a esta 

temperatura la movilidad de los límites de grano es suficiente para permitir una recristalización 

parcial en comparación con temperaturas inferiores. La presencia de carburos-κ’ tanto en el interior 
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como en los límites de grano indica que la precipitación ocurre de manera espinodal con la 

evolución microestructural. En contraste, el acero microaleado con V presenta una microestructura 

más heterogénea, donde coexisten regiones de poca recristalización tipo collar con zonas que 

conservan morfología con mayor cantidad de granos deformados, producto de la deformación 

previa. Este comportamiento evidencia una competencia más marcada entre los mecanismos de 

recristalización y precipitación. La mayor densidad de partículas finas favorecida por la adición de 

V incrementa el efecto de anclaje sobre los límites de grano, reduciendo su movilidad y limitando 

el mecanismo de recristalización. Como consecuencia, el sistema evoluciona hacia una condición 

parcialmente recristalizada. 

 

Figura 4.40 Micrografías mediante LOM de las probetas en condición de dilatometría durante 2 

horas a 500 °C de los aceros LD austeníticos: a) y b) LD-A-REF. c) y d) LD-A-V. 



Tesis doctoral  M.C. Marcos García Domínguez 

137 

 

En la Figura 4.41, correspondiente a la condición isotérmica de 550 °C, se observa una evolución 

clara de la microestructura respecto a 500 °C, evidenciando un mayor grado de recristalización en 

ambos aceros. En el acero austenítico de referencia (Figuras 4.41a y 4.41b) la microestructura se 

encuentra con mayor grado de recristalización, con granos equiaxiales más definidos y una 

reducción notable de las regiones con granos deformados. El incremento de temperatura favorece 

la movilidad de los límites de grano, permitiendo una recristalización más completa. Asimismo, se 

identifican carburos-κ’, también partículas de MnS y AlN, que permanecen estables y distribuidas 

en la matriz γ sin impedir de manera significativa el crecimiento de grano. Por otro lado, en el acero 

microaleado con V (Figuras 4.41c y 4.41d) también se aprecia un avance en la recristalización en 

comparación con la condición a 500 °C. Sin embargo, aún se conservan regiones con granos 

deformados, indicando que el efecto de anclaje asociado a la mayor densidad de VC continúa 

ejerciendo influencia sobre la cinética de la microestructura. Este incremento en la temperatura 

aumenta la tasa de recuperación y recristalización, pero simultáneamente favorece el crecimiento 

de los carburos-κ’, generando una competencia entre ambos mecanismos. Como resultado, el 

sistema evoluciona hacia una microestructura más homogénea que a 500 °C, aunque el acero 

microaleado sigue mostrando un grado de recristalización ligeramente inferior al del acero de 

referencia. 
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Figura 4.41 Micrografías mediante LOM de las probetas en condición de dilatometría durante 2 

horas a 550 °C de los aceros LD austeníticos: a) y b) LD-A-REF. c) y d) LD-A-V. 

 

Por otro lado, en la Figura 4.42 se presentan las micrografías correspondientes a las probetas 

ensayadas a la temperatura de 600 °C de los aceros LD austeníticos. A primera vista, la 

microestructura muestra similitudes con la de las probetas ensayadas a 550 °C, conservando una 

matriz predominantemente austenítica. Sin embargo, se observa un cambio significativo en la 

distribución de los carburos-κ, los cuales ahora se encuentran precipitados tanto en el interior como 

en los límites de grano. Este comportamiento es consistente con lo esperado, ya que a temperaturas 

más altas, como a 600 °C, la difusión atómica se incrementa, lo que facilita la nucleación y el 

crecimiento de carburos-κ en estas regiones [119-121]. 
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Los carburos-κ*, caracterizados por su formación a mayores temperaturas, tienen una cinética de 

precipitación más activa en los límites de grano debido a la alta concentración de defectos 

cristalinos en estas áreas que actúan como sitios preferentes para la nucleación. Esto no solo 

modifica la distribución de las partículas, sino que también puede influir en las propiedades 

mecánicas del material, como su resistencia y ductilidad, al reforzar los límites de grano y disminuir 

la movilidad de las dislocaciones. 

 

Figura 4.42 Micrografías mediante LOM de las probetas en condición de dilatometría durante 2 

horas a 600 °C de los aceros LD austeníticos: a) y b) LD-A-REF. c) y d) LD-A-V. 

 

En la Figura 4.43 se observan las microestructuras correspondientes a la condición isotérmica de 

650 °C de los aceros LD-A-REF y LD-A-V. En éstas se observa una evolución microestructural 

más avanzada respecto a las temperaturas inferiores, mostrando una recristalización 
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significativamente mayor en ambos aceros. En el acero austenítico de referencia (Figuras 4.43a y 

4.43b) la microestructura se encuentra casi completamente recristalizada, con granos equiaxiales 

bien definidos y una disminución marcada de las regiones deformadas. El incremento de 

temperatura favorece notablemente la movilidad de los límites de grano y acelera los procesos 

difusionales, permitiendo una restauración microestructural más completa. Los carburos-κ’ 

continúan presentes en la matriz γ, mientras que las partículas de AlN permanecen estables. 

En el acero microaleado con V (Figuras 4.43c y 4.43d) también se observa un alto grado de 

recristalización; sin embargo, aún pueden identificarse regiones localizadas que conservan 

morfología con granos equiaxiales, lo que indica que el efecto de anclaje asociado a la precipitación 

no desaparece completamente. Asimismo, los carburos-κ’ presentan una distribución más definida 

y en algunos casos parecen de mayor tamaño respecto a los iniciales, indicando que el crecimiento 

de precipitados se vuelve más relevante que su efecto inhibidor sobre la movilidad de los límites 

de grano. En conjunto, el sistema evoluciona hacia una microestructura más homogénea, donde la 

recristalización tiende a predominar sobre el efecto del V sobre el retraso en la cinética de 

recristalización. 
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Figura 4.43 Micrografías mediante LOM de las probetas en condición de dilatometría durante 2 

horas a 650 °C de los aceros LD austeníticos: a) y b) LD-A-REF. c) y d) LD-A-V. 

 

En la Figura 4.44 se muestran las micrografías correspondientes a la condición isotérmica de 700 

°C. En el acero austenítico de referencia (Figuras 4.44a y 4.44b) la microestructura se encuentra 

prácticamente recristalizada en su totalidad, con granos equiaxiales bien definidos y una reducción 

significativa de las regiones que conservan morfología deformada. A esta temperatura, la movilidad 

de los límites de grano y el incremento de los coeficientes de difusión favorecen una recristalización 

completa y un crecimiento de grano más evidente. Los carburos-κ’, así como las partículas de AlN 

y las inclusiones tipo MnS, permanecen distribuidos en la matriz γ. 

En el acero microaleado con V (Figuras 4.44c y 4.44d) también se observa un grado muy alto de 

recristalización; no obstante, aún pueden identificarse regiones localizadas con morfología 

parcialmente elongada, indicando que la influencia del anclaje por precipitados VC no desaparece 



Tesis doctoral  M.C. Marcos García Domínguez 

142 

 

completamente, la recristalización tiende a dominar claramente sobre los mecanismos de retención 

asociados a la precipitación. Adicionalmente, los carburos-κ’ presentan una morfología más 

definida y en algunos casos mayor tamaño aparente, y a su vez la formación de carburos-κ*, los 

cuales son visibles en ambos aceros, pero más marcados en el acero microaleado con V. 

 
Figura 4.44 Micrografías mediante LOM de las probetas en condición de dilatometría durante 2 

horas a 700 °C de los aceros LD austeníticos: a) y b) LD-A-REF. c) y d) LD-A-V. 

 

En la Figura 4.45 se muestran las micrografías de las probetas ensayadas a 750 °C de los aceros 

LD austeníticos, su microestructura es muy similar a las obtenidas a 600 °C. Sin embargo, se 

observa una disminución notable de carburos-κ precipitados, tanto en los límites de grano como al 

interior de ellos. Este fenómeno puede atribuirse al efecto del incremento en la temperatura, ya que 

la cinética de precipitación de carburos-κ disminuye su eficiencia a temperaturas más elevadas, 

debido a la estabilidad de la austenita [122]. Este comportamiento se corrobora con los diagramas 



Tesis doctoral  M.C. Marcos García Domínguez 

143 

 

PTT presentados en las Figuras 4.30a y 4.30b, que revelan que el tiempo de precipitación es mucho 

menor a 600 °C en comparación con 750 °C. Este resultado demuestra que, aunque la precipitación 

ocurre en ambas temperaturas, la velocidad de precipitación es más rápida a 600 °C, donde las 

condiciones térmicas ofrecen mayor eficiencia en la formación de carburos-κ antes de que se 

estabilicen otras fases o mecanismos de recuperación. 

 

Figura 4.45 Micrografías mediante LOM de las probetas en condición de dilatometría durante 2 

horas a 750 °C de los aceros LD austeníticos: a) y b) LD-A-REF. c) y d) LD-A-V. 

 

4.4.3.2 Aceros LD dúplex 

En la Figura 4.46 se muestran las micrografías correspondientes de los aceros LD dúplex después 

de los ensayos de dilatometría a 450 °C. Estas micrografías muestran una microestructura 

completamente austenítica, similar a la observada en los aceros austeníticos LD-A-REF y LD-A-
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V anteriormente descritos (Figura 4.32). Sin embargo, en estos aceros dúplex LD-D-REF y LD-D-

V se observa una gran cantidad de carburos-κ’, que supera incluso los observados en la 

microestructura en los aceros austeníticos a 600 °C (Figura 4.35), la cual fue la que presentó mayor 

cantidad de precipitación de carburos-κ’. Es importante resaltar que, en esta condición, no se 

observa la presencia de carburos-κ*, lo que podría atribuirse a que la temperatura de 450 °C no es 

lo suficientemente alta para favorecer su formación, ya que estos suelen precipitar a mayores 

temperaturas como lo indican los diagramas PTT en las Figuras 4.30c y 4.30d. Este resultado 

muestra que la precipitación de carburos-κ a bajas temperaturas es más eficiente al interior de los 

granos, mientras que los carburos-κ* requieren condiciones térmicas más elevadas para su 

precipitación. 

 

Figura 4.46 Micrografías mediante LOM de las probetas en condición de dilatometría durante 2 

horas a 450 °C de los aceros LD austeníticos: a) y b) LD-D-REF. c) y d) LD-D-V. 
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Esto demuestra que los aceros LD austeníticos y dúplex exhiben un comportamiento similar, donde 

los mecanismos de recuperación y recristalización pueden ocurrir incluso a temperaturas 

relativamente bajas (450 °C), aunque la cinética de precipitación en los aceros LD dúplex es más 

rápida respecto a los aceros austeníticos [123]. Esto resalta la sensibilidad de la microestructura de 

estos aceros a las condiciones termo-mecánicas aplicadas. Además, los granos alargados (~300 µm) 

en los extremos de las probetas y los granos finos recristalizados en el centro (~15 µm) confirman 

la heterogeneidad en los procesos microestructurales durante el tratamiento termo-mecánico. Por 

otra parte, el efecto del V como elemento microaleante acelera el inicio de la precipitación de 

carburos-κ’ tal como se muestra en la Figura 4.44 d), en la cual se observa mayor precipitación de 

estos carburos-κ’ ya que el V actúa como sitio preferente para la nucleación de estos precipitados.   

En la Figura 4.47 se presentan las micrografías correspondientes a los aceros dúplex de referencia 

y microaleado con V bajo condición isotérmica a 500 °C. En el acero de referencia (Figuras 4.47a 

y 4.47b) se observa una microestructura compuesta por regiones de granos recristalizados y zonas 

que aún conservan morfología de granos alargados/deformados, evidenciando que la 

recristalización no se ha completado de manera uniforme. La presencia de carburos-κ* comienza a 

ser visible en los límites de grano; sin embargo, es poco lo que se observa en esta condición, lo que 

indica una etapa temprana de nucleación. Las partículas de MnS permanecen estables y no parecen 

influir significativamente en la evolución microestructural. Por otro lado, en el acero microaleado 

con V (Figuras 4.47c y 4.47d) la microestructura presenta una mayor cantidad de granos 

deformados y destacándose la formación de estructuras de collar alrededor de estos granos 

deformados, lo que sugiere una recristalización discontinua asociada a la acumulación de energía 

en los límites de grano. La aparición de carburos-κ* intergranulares es menos evidente que en el 

acero de referencia, con tamaño aún más limitado. Este comportamiento indica que, en el sistema 

dúplex, la precipitación intergranular inicia de forma parcial a 500 °C, donde predomina la 

nucleación sobre el crecimiento, y la recristalización aún no alcanza un estado avanzado, 

especialmente en el acero microaleado. 
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Figura 4.47 Micrografías mediante LOM de las probetas en condición de dilatometría durante 2 

horas a 500 °C de los aceros LD austeníticos: a) y b) LD-D-REF. c) y d) LD-D-V. 

 

En la Figura 4.48, correspondiente a las micrografías en la condición isotérmica de 550 °C de los 

aceros dúplex, se observa una evolución significativa respecto a la condición a 500 °C, 

particularmente en la morfología y distribución de los carburos-κ*. En el acero de referencia 

(Figuras 4.48a y 4.48b), la recristalización muestra un avance más evidente, con mayor proporción 

de granos equiaxiales; sin embargo, aún coexisten regiones parcialmente deformadas. A esta 

temperatura, los carburos-κ* intergranulares presentan un crecimiento más notorio y una mayor 

continuidad a lo largo de los límites de grano. En el acero microaleado con V (Figuras 4.48c y 

4.48d), la microestructura muestra una recristalización más restringida en comparación con el acero 

de referencia, en la cual se muestran estructuras de collar alrededor de granos parcialmente 

deformados compuestas por carburos-κ*, dichos carburos son menos evidentes y presentan menor 
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espesor aparente, lo que sugiere una menor densidad de precipitación y una cinética de crecimiento 

menos activa en presencia de elemento microaleante. 

 
Figura 4.48 Micrografías mediante LOM de las probetas en condición de dilatometría durante 2 

horas a 550 °C de los aceros LD austeníticos: a) y b) LD-D-REF. c) y d) LD-D-V. 

 

En la Figura 4.49, correspondiente a la condición isotérmica de 600 °C en los aceros dúplex, se 

observa una transformación microestructural asociada a la descomposición de la fase austenita en 

una estructura laminar compuesta por ferrita-α y carburos-κ*. A esta temperatura, la morfología 

laminar es extensa y continua, característico de una transformación eutectoide generando la mezcla 

de α + κ. La fracción transformada muestra que a 600 °C representa una condición térmica 

favorable para el desarrollo de esta reacción, donde la difusión de los elementos de aleación permite 

la formación estable de la estructura laminar. A diferencia de las condiciones evaluadas a 

temperaturas inferiores, en esta condición no se identifican de manera evidente carburos-κ’, lo que 
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sugiere un cambio en el mecanismo dominante de precipitación. En lugar de una precipitación 

intragranular de carburos-κ, el sistema evoluciona preferentemente hacia la formación cooperativa 

de α + κ*, favoreciendo una morfología laminar más estable a temperaturas intermedias. 

Comparando ambos aceros, el acero LD-D-REF (Figuras 4.49a y 4.49b) presenta una mayor 

proporción de la mezcla laminar α + κ* en relación con el acero LD-D-V (Figuras 4.49c y 4.49d). 

Esta diferencia puede atribuirse a la presencia del elemento microaleante V, el cual modifica la 

disponibilidad de carbono en la matriz debido a su alta afinidad química para la formación de 

carburos tipo V₄C₃ [117]. Como consecuencia, parte del carbono disponible para la formación de 

carburos-κ es retenido por el V, lo que retrasa la cinética de precipitación y reduce la fracción 

transformada en el acero microaleado. De esta manera, la adición de este elemento no solo influye 

en los mecanismos de recristalización previamente discutidos, sino también en la evolución 

termodinámica y cinética de la transformación eutectoide en el sistema dúplex. 
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Figura 4.49 Micrografías mediante LOM de las probetas en condición de dilatometría durante 2 

horas a 600 °C de los aceros LD austeníticos: a) y b) LD-D-REF. c) y d) LD-D-V. 

 

En la Figura 4.50, correspondiente a las microestructuras de los aceros dúplex en condición 

isotérmica a 650 °C, se observa que la transformación eutectoide continúa avanzando, generando 

mayor cantidad de las regiones asociadas a la transformación α + κ. 

En el acero de referencia (Figuras 4.50a y 4.50b), se aprecia la formación de zonas oscuras 

continuas a lo largo de regiones previamente deformadas, correspondientes a la descomposición de 

la ferrita en una mezcla α + κ. En el acero microaleado con V (Figuras 4.50c y 4.50d), la 

transformación α + κ es igualmente evidente, aunque con una distribución que sigue el contorno 

de las regiones con granos deformados y en menor cantidad respecto al acero de referencia. 
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Figura 4.50 Micrografías mediante LOM de las probetas en condición de dilatometría durante 2 

horas a 650 °C de los aceros LD austeníticos: a) y b) LD-D-REF. c) y d) LD-D-V. 

 

En la Figura 4.51, correspondiente a la condición isotérmica de 700 °C en los aceros dúplex, se 

observa una evolución microestructural aún más pronunciada respecto a 650 °C, evidenciando un 

avance significativo en la transformación asociada a la descomposición de la ferrita como reacción 

eutectoide. En el acero de referencia (Figuras 4.51a y 4.51b), la microestructura muestra regiones 

oscuras en grandes cantidades correspondientes a la mezcla α + κ. La matriz γ permanece 

identificada como fase clara, conservando su integridad estructural y delimitando las regiones 

transformadas. En el acero microaleado con V (Figuras 4.51c y 4.51d), al igual que en el acero de 

referencia la transformación α + κ también incrementó, sin embargo, en menor cantidad respecto a 

este. En conjunto, a 700 °C el sistema dúplex alcanza un régimen donde la transformación ferrita 

→ α + κ se encuentra ampliamente desarrollada, con morfologías continuas y mayor coalescencia, 
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evidenciando que la cinética de transformación de fases ha pasado desde la nucleación intergranular 

inicial hacia un proceso dominado por crecimiento y engrosamiento de las regiones transformadas 

en los límites de grano. 

 

 
Figura 4.51 Micrografías mediante LOM de las probetas en condición de dilatometría durante 2 

horas a 700 °C de los aceros LD austeníticos: a) y b) LD-D-REF. c) y d) LD-D-V. 

 

Finalmente, en la Figura 4.52 se presentan las micrografías de los aceros dúplex en condición de 

tratamiento térmico de envejecimiento a 750 °C. En esta condición, se observa una microestructura 

caracterizada con una mayor cantidad de α + κ*. Estos carburos muestran una morfología laminar 

típica, al igual que las muestras ensayadas a 700 °C (Figura 4.51) pero con una precipitación 

eutectoide más avanzada. A su vez, se muestra la presencia de carburos-κ’ en algunos de los granos 
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de austenita. La coexistencia de carburos-κ’ y α + κ* en esta condición sugiere que las 

transformaciones de fase están fuertemente influenciadas por el incremento de temperatura, 

favoreciendo tanto la nucleación intragranular como el desarrollo de estructuras laminares, lo cual 

se corrobora con los diagramas PTT de las Figuras 4.30c, 4.30d, 4.31c y 4.31d. Otra razón 

importante asociada a este fenómeno podría ser la recristalización dinámica y estática, ya que a 

temperaturas intermedias (550-650 °C), los granos recristalizados finos presentes indican que la 

recristalización dinámica ocurre como resultado de las altas densidades de dislocaciones generadas 

durante la deformación [124]. En contraste, a temperaturas más altas (~700-750 °C), la 

recristalización estática domina, permitiendo un mayor crecimiento de los granos recristalizados 

[116]. Estos resultados demuestran la complejidad de las reacciones de precipitación en los aceros 

dúplex y la influencia de la temperatura sobre las cinéticas de transformaciones de fases. 

 

Figura 4.52 Micrografías mediante LOM de las probetas en condición de dilatometría durante 2 

horas a 750 °C de los aceros LD austeníticos: a) y b) LD-D-REF. c) y d) LD-D-V. 
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4.4.4 Microdureza Vickers (HV) 

 

En la Tabla 4.3 se muestran los resultados de microdureza Vickers (HV) obtenidos después de los 

ensayos de dilatometría, los cuales muestran una clara dependencia de la temperatura del ensayo y 

con la composición de cada acero. En los aceros austeníticos, el acero microaleado LD-A-V 

presentó valores de dureza superiores al acero de referencia en todo el intervalo de temperatura 

evaluado, lo que indica un efecto de endurecimiento asociado al V, relacionado con la precipitación 

de VC y con una mayor resistencia de la matriz austenítica al ablandamiento térmico. En ambos 

aceros austeníticos se observa un incremento de dureza desde 450 °C hasta 550 °C, alcanzando 

valores máximos de 336 HV en el acero de referencia y 388 HV en el microaleado con V. En el 

acero de referencia estos valores se favorecen debido a la precipitación de carburos-κ y, en el caso 

del acero microaleado, la contribución adicional de VC. A partir de 600 °C la dureza disminuye 

gradualmente, lo cual puede atribuirse al sobre-envejecimiento, al crecimiento de precipitados y a 

la activación de mecanismos de recuperación y recristalización que reducen la densidad de 

defectos. Por otro lado, en los aceros dúplex, los valores de dureza fueron mayores respecto a los 

de los aceros austeníticos, lo cual es consistente con la formación de una microestructura bifásica 

más endurecida, asociada a la descomposición de la austenita y a la presencia de ferrita y carburos-

κ. El acero LD-D-V presentó los valores más altos de dureza en prácticamente todas las 

temperaturas, alcanzando su máximo de 406 HV a 650 °C, lo que indica que esta condición 

promueve de manera importante la transformación y precipitación de fases endurecedoras y 

adicionalmente con un ligero aporte del V por la formación de VC. En contraste, el acero LD-D-

REF mostró valores ligeramente inferiores al microaleado en la mayoría de las condiciones, 

excepto a 550 °C, donde ambos presentan durezas similares. Este comportamiento sugiere que, el 

V contribuye al endurecimiento, y modifica la cinética de transformación, retardando parcialmente 

la formación de la microestructura α + κ. En conjunto, estos resultados indican que la respuesta en 

microdureza de los cuatro aceros está gobernada por la competencia entre precipitación, 

transformación de fases y procesos de restauración, siendo más marcada la contribución de las 

transformaciones α + κ en los aceros dúplex que el simple endurecimiento por precipitación en los 

austeníticos. 
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Tabla 4.3. Valores de microdureza Vickers (HV) de los aceros LD austeníticos y dúplex posterior 

a los ensayos de dilatometría. 

Temperatura LD-A-REF LD-A-V LD-D-REF LD-D-V 

450 °C 291 ± 12 310 ± 10 309 ± 16 319 ± 18 

500 °C 296 ± 6 332 ± 15 341 ± 15 350 ± 15 

550 °C 336 ± 10 366 ± 16 372 ± 12 368 ± 18 

600 °C 311 ± 16 362± 13 382 ± 21 402 ± 16 

650 °C 321 ± 14 345 ± 12 397 ± 23 406 ± 18 

700 °C 290 ± 7 322 ± 9 367 ± 16 372 ± 17 

750 °C 265 ± 13 301 ± 8 362 ± 19 366 ± 21 

 

4.5 Difracción de rayos-X por radiación sincrotrón (DRX-Sincrotrón) 

4.5.1 Análisis mediante sincrotrón (ALBA-synchrotron) 

4.5.1.1 Difractogramas 

 

En la Figura 4.53 se presentan los patrones de difracción de rayos-X obtenidos mediante el 

sincrotrón ALBA, correspondientes a los aceros avanzados LD austeníticos y dúplex en condición 

isotérmica de tratamiento térmico de envejecimiento a 550 °C durante distintos tiempos de 

permanencia de 1, 60 y 120 minutos sin deformación previa. En los difractogramas se observan los 

picos de la fase austenítica como fase matriz principal en todos los aceros LD, presentando mayor 

estabilidad el acero LD-A-REF respecto a los demás, ya que el pico de ferrita-α {110} presenta 

menor intensidad respecto al de los demás aceros. Sin embargo, en los aceros LD-A-V, LD-D-REF 

y LD-D-V (Figuras 4.46b c y d) se identifica el pico de ferrita-α {110} con mayor intensidad 

correspondiente a esta fase, confirmando así que se generan transformaciones de fases durante el 

tratamiento térmico de envejecimiento.   
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Figura 4.53 Difractogramas obtenidos con intensidad desde 2,500 a 80,000 (a.u.) mediante 

radiación sincrotrón ALBA de los aceros avanzados LD en condición de tratamiento térmico de 

envejecimiento a 550 °C durante tiempos de 1, 60 y 120 minutos. a) LD-A-REF, b) LD-A-V, c) 

LD-D-REF y d) LD-D-V. 

 

Durante el tratamiento de envejecimiento, se muestra la aparición y evolución progresiva de la 

fase-κ, la cual se origina a partir de la descomposición de la austenita. En la condición inicial con 

1 minuto de envejecimiento, los difractogramas no muestran señales asociadas a estas fases, lo que 

indica la ausencia de precipitados y segundas fases al inicio del tratamiento. Sin embargo, a partir 

de los 60 minutos del tratamiento de envejecimiento, comienzan a aparecer picos de difracción con 

mayor intensidad en las posiciones características de las fases α y κ {110} y {111}, 

respectivamente, mostrando el inicio y avance de los procesos de precipitación. 

Por otro lado, en la Figura 4.54 se muestra un acercamiento a escala desde 2,500 a 15,000 (a.u.) de 

la Figura 4.53 para observar detalladamente el comportamiento de los picos durante el tratamiento 

térmico a 550 °C y se observa que después de 120 minutos de este tratamiento, se presenta un 
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incremento en la intensidad y definición de los picos secundarios (también llamados picos 

satélites), con mayor intensidad en los aceros dúplex, alcanzando valores de intensidad de hasta 

12,500 (a.u.). Este comportamiento puede atribuirse a la coexistencia de austenita y ferrita, la cual 

favorece la difusión de elementos como Al y C, promoviendo y acelerando la formación de 

carburos-κ. Estos resultados confirman que la cinética de precipitación depende del tiempo, de la 

microestructura y de la composición química, por lo que en los aceros austeníticos con mayor 

contenido de Mn (27-30 % en peso) existe mayor estabilidad de la austenita. En cambio, los aceros 

dúplex con menor contenido de Mn (12 % en peso) la estabilidad de la austenita es menor por lo 

que se muestra la presencia las fases α + κ. 

Los resultados obtenidos del porcentaje de fases mediante refinamiento Rietveld muestran que en 

los aceros austeníticos, la microestructura permanece dominada por la austenita estable durante 

todo el tratamiento, con fracciones volumétricas superiores al 98% incluso después de 120 minutos. 

La formación de ferrita y carburos-κ es limitada, alcanzando valores menores al 1% en la mayoría 

de los casos, lo que indica que a esta temperatura la estabilidad de la austenita es alta y los procesos 

de transformaciones de fase ocurren muy lentamente. Sin embargo, el acero LD-A-V muestra un 

ligero incremento en la fracción de ferrita y κ en comparación con el acero de referencia, sugiriendo 

que el V puede favorecer la nucleación temprana de estas fases, aunque sin un impacto significativo 

en la transformación. 

En los aceros dúplex, se observa una evolución microestructural más activa que en los aceros 

austeníticos, las fracciones de ferrita y carburos-κ son considerablemente mayores respecto a éstos. 

Después de 120 minutos de envejecimiento, la ferrita alcanza valores cercanos a 1.2–1.5% y los 

carburos-κ alrededor de 0.5–0.7%, lo que indica que la descomposición de la austenita hacia la 

microestructura α + κ es más rápida respecto a los aceros austeníticos. Por otro lado, el efecto del 

V muestra un ligero retraso en la evolución de las fases, ya que en el acero LD-D-V, se observan 

fracciones ligeramente menores de ferrita y κ en comparación con el acero de referencia. 
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Figura 4.54 Acercamiento de los difractogramas con intensidad desde 2,500 a 15,000 (a.u.) 

obtenidos mediante radiación sincrotrón ALBA de los aceros avanzados LD en condición de 

tratamiento térmico de envejecimiento a 550 °C durante tiempos de 1, 60 y 120 minutos. a) LD-

A-REF, b) LD-A-V, c) LD-D-REF y d) LD-D-V. 

 

Por otro lado, en la Figura 4.55 se observan los cuatro aceros LD estudiados durante el tratamiento 

de envejecimiento a 700 °C por los mismos tiempos (1 min, 60 min y 120 min), los cuales muestran 

diferente evolución de las fases kappa y α respecto a la condición de 550 °C. En los aceros 

austeníticos (Figuras 4.55a y b) se observa el incremento de picos asociados tanto a la ferrita-α 

como a los carburos-κ {110} y {111}, respectivamente, aunque con intensidades moderadas pero 

mayores que a 550 °C, lo que indica que la descomposición de la austenita es limitada pero sí se 

presenta bajo estas condiciones. Sin embargo, en ambos casos la precipitación es menor que en los 

aceros dúplex, particularmente en el acero microaleado con V, donde los picos de κ y α presentan 
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intensidades significativamente menores respecto al acero austenítico de referencia. Esta reducción 

en la fracción precipitada confirma el efecto inhibidor del V como elemento microaleante sobre la 

cinética de formación de carburos-κ, ya que la adición de V disminuye la disponibilidad de C en la 

matriz austenítica y eleva la barrera de nucleación de los carburos-κ, retardando simultáneamente 

la transformación eutectoide γ → α + κ. Por otro lado, los aceros dúplex de las Figuras 4.48c) y d) 

muestran los mismos picos κ{110}, κ{111}, κ{200} y α{110} pero más definidos y con mayor 

intensidad, reflejando una cinética de precipitación más rápida debido principalmente a su 

composición química, ya que el menor contenido de Mn hace que la austenita sea más inestable, 

durante estos tratamientos térmicos de envejecimiento la ferrita y la fase kappa se muestran en 

abundancia en las interfases γ/α, que es donde se facilita la nucleación heterogénea. No obstante, 

incluso en el acero dúplex con V, las intensidades de los picos κ y α permanecen de menor 

intensidad respecto al acero sin V, reforzando nuevamente el papel del V como un microaleante 

que inhibe la evolución de la fase-κ en aceros LD. Los resultados obtenidos del porcentaje de fases 

mediante refinamiento Rietveld muestra, en los aceros LD austeníticos, fracciones de austenita 

superiores al 96% incluso después de 120 minutos. Sin embargo, se observa la aparición progresiva 

de pequeñas cantidades de ferrita (≈ 2–2.6%) y carburos-κ (≈ 1.4–1.7%), lo que indica que aunque 

la austenita es estable a esta temperatura, ocurren procesos ligeros de descomposición. El acero 

LD-A-V presenta ligeramente mayores fracciones de ferrita y κ en comparación con el acero de 

referencia en etapas tempranas, lo que sugiere que el V puede favorecer la nucleación inicial de 

estas fases, aunque sin alterar significativamente la estabilidad de la austenita. Por otro lado, en los 

aceros dúplex se observa una evolución microestructural más marcada. A diferencia de los aceros 

austeníticos, la fracción de austenita disminuye considerablemente con el tiempo, bajando de 100% 

a valores de 84-90% después de 120 minutos, mientras que la ferrita y los carburos-κ aumentan de 

manera significativa. En el acero LD-D-REF, la ferrita alcanza aproximadamente 10.3% y los 

carburos-κ cerca de 5.6%, evidenciando transformaciones de fase del tipo eutectoide de γ → α + 

κ. En el caso del acero LD-D-V, aunque también se observa esta tendencia, los porcentajes de ferrita 

(~7.2%) y κ (~2.7%) son menores, lo que indica que el acero microaleado retarda y/o presenta un 

efecto inhibidor en la transformación de fases. Este efecto, como ya ha sido discutido, se atribuye 

principalmente a la formación de VC, los cuales reducen la disponibilidad de C para la formación 

de carburos-κ y limitan la velocidad de descomposición de la austenita [82,117, 125-127]. 

Finalmente, es importante señalar que no se observaron picos característicos de otras fases 
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ordenadas como la B2 o D03 en estas condiciones isotérmicas, sin embargo, no se descarta la 

posibilidad de que se encuentren en cantidades inferiores a los de la fase kappa y en tamaños 

nanométricos. 

 
Figura 4.55 Difractogramas obtenidos con intensidad desde 2,500 a 80,000 (a.u.) mediante 

radiación sincrotrón ALBA de los aceros avanzados LD en condición de tratamiento térmico de 

envejecimiento a 700 °C durante tiempos de 1, 60 y 120 minutos. a) LD-A-REF, b) LD-A-V, c) 

LD-D-REF y d) LD-D-V. 

4.5.1.2 Caracterización metalográfica mediante LOM  

En la Figura 4.56 se presentan las micrografías obtenidas mediante LOM de los aceros LD en 

condición de envejecimiento isotérmico a 550 °C durante 2 horas de permanencia. En los aceros 

austeníticos LD-A-REF y LD-A-V (Figuras 4.56a y b), la microestructura está compuesta 

predominantemente por granos equiaxiales de austenita-γ, sin evidencia de formación de ferrita-α 

o transformación eutectoide, lo cual corrobora la alta estabilidad térmica de la fase γ a esta 

temperatura. En ambos casos se observan inclusiones dispersas de AlN/MnS, distribuidas de 
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manera heterogénea dentro de la matriz, las cuales actúan como partículas inertes que no generan 

cambios apreciables en la morfología de la austenita. Por otro lado, no se observa que la adición 

de V modifique o tenga algún efecto sobre la microestructura en general en esta condición del 

tratamiento. Por otro lado, los aceros dúplex LD-D-REF y LD-D-V (Figuras 4.56 c y d) muestran 

una microestructura un poco distinta; para el caso del acero LD-D-REF se identifican tanto granos 

de austenita γ como la presencia temprana de precipitados de carburos-κ* en algunos de los límites 

de grano. Asimismo, se observan inclusiones de AlN/MnS distribuidas en los límites de grano al 

igual que en los aceros austeníticos. Por otra parte, el acero LD-D-V conserva la morfología de 

granos equiaxiales con austenita como fase predominante, pero sin evidencia clara de precipitación 

temprana de carburos-κ* como en el acero de referencia. En esta condición comienza a notarse el 

efecto inhibidor del V sobre la formación de la fase-κ a 550 °C. 

 

Figura 4.56 Micrografías obtenidas a través de microscopia óptica de luz (LOM) de las probetas 

de los aceros avanzados LD en condición de tratamiento térmico de envejecimiento a 550 °C 

durante 2 horas, ensayadas en el sincrotrón ALBA. a) LD-A-REF, b) LD-A-V, c) LD-D-REF y d) 

LD-D-V. 
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En la Figura 4.57 se muestran las micrografías de las muestras de los aceros avanzados LD después 

del envejecimiento isotérmico a 700 °C durante 2 h. En los aceros austeníticos LD-A-REF y LD-

A-V (Figuras 4.57a y b), la microestructura continúa dominada por granos equiaxiales de austenita-

γ. La presencia de los precipitados sigue siendo limitada, lo que indica que, aún a 700 °C, la 

austenita permanece completamente estable y la precipitación y/o transformaciones de fases son 

casi nulas en estos aceros tal como se corrobora con los difractogramas de las Figuras 4.48a y b. 

Por otro lado, las inclusiones de AlN y MnS permanecen distribuidas de manera heterogénea y 

actúan como sitios potenciales de anclaje. 

Por otro lado, los aceros dúplex LD-D-REF y LD-D-V (Figuras 4.57c y d) muestran 

transformaciones mucho más avanzadas debido a la menor estabilidad termodinámica de la fase γ 

en las microestructuras iniciales y comparadas con la condición de 550 °C. En el acero LD-D-REF, 

la formación de α + κ generada por la transformación eutectoide es abundante y se observa a lo 

largo de los límites de grano de la austenita. Estas colonias presentan la morfología típica observada 

en LOM que consiste en "bordes negros u oscuros" asociada a la precipitación de ferrita-α y 

carburos-κ con estructura laminar, indicando un alto grado de descomposición eutectoide a 700 °C. 

En contraste, el acero LD-D-V también presenta transformación eutectoide α + κ en los límites de 

grano, pero claramente se observa menor presencia de estos. Esta limitación en las 

transformaciones de fases confirma nuevamente la influencia del V como elemento microaleante 

capaz de retrasar la descomposición eutectoide, ya que el V forma primero VC a temperaturas 

elevadas, consume C y eleva la barrera energética para la nucleación de la fase-κ. En ambos aceros 

dúplex continúan presentes inclusiones de AlN/MnS que pueden actuar como sitios de nucleación 

para la transformación eutectoide como los límites de grano, pero con menor impacto. 
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Figura 4.57 Micrografías obtenidas a través de LOM de las probetas ensayadas mediante el 

sincrotrón ALBA de los aceros avanzados LD en condición de tratamiento térmico de 

envejecimiento a 700 °C durante 2 horas: a) LD-A-REF, b) LD-A-V, c) LD-D-REF y d) LD-D-V. 

4.5.1.3 Microdureza Vickers (HV) 

Por otro lado, en la Tabla 4.4 se presentan los valores de microdureza Vickers (HV) obtenidos para 

los aceros avanzados LD bajo las condiciones de envejecimiento a 550 °C y a 700 °C. En general, 

se observa que la dureza es mayor en la condición de 550 °C respecto a 700 °C, lo cual está asociado 

a la mayor cinética de precipitación fina de carburos-κ’ y a la nucleación temprana de ferrita-α a 

bajas temperaturas, que generan un endurecimiento más efectivo. En contraste, a 700 °C los 

precipitados tienden a ser más gruesos en los límites de grano, reduciendo su efectividad al 

endurecimiento. Los valores más elevados de dureza se registraron en los aceros dúplex, 

particularmente en el acero LD-D-REF, que alcanzó aproximadamente 430 HV después del 

envejecimiento a 550 °C. Este comportamiento es consistente con el comportamiento de la mayoría 
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de los aceros LD que muestran precipitación de carburos-κ tanto intergranular como intragranular, 

los cuales incrementan significativamente la resistencia del material. Cabe señalar que, el acero 

dúplex microaleado con V mostró una dureza menor, lo que confirma el efecto retardante del V 

sobre la precipitación carburos-κ y la descomposición eutectoide, generando una microestructura 

menos endurecida bajo estas condiciones. Por otro lado, los aceros austeníticos presentaron las 

durezas más bajas entre los cuatro aceros analizados, especialmente el acero LD-A-V, que registró 

alrededor de 230 HV a 700 °C. Este valor reducido se relaciona tanto con la estabilidad de la 

austenita como con el efecto del V, que limita aún más la precipitación de carburos-κ y la formación 

de ferrita, disminuyendo la contribución de estas transformaciones al endurecimiento. Estos 

resultados concuerdan plenamente con las observaciones microestructurales y los patrones de 

difracción, ya que la dureza aumenta conforme se forma una mayor cantidad de carburos-κ’, y 

disminuye cuando la microestructura permanece mayormente austenítica o cuando la cinética de 

precipitación es inhibida por la adición de V. 

Tabla 4.4 Valores de dureza HV obtenidos de las probetas ensayadas durante los tratamientos de 

envejecimiento en el sincrotrón ALBA. 

Condición del 

tratamiento 
LD-A-REF LD-A-V LD-D-REF LD-D-V 

550 °C 385 ± 8 HV 248 ± 6 HV 430 ± 25 HV 415 ± 21 HV 

700 °C 232 ± 11 HV 238 ± 11 HV 377 ± 15 HV 393 ± 12 

 

4.5.2 Análisis mediante sincrotrón-dilatómetro (PETRA III-synchrotron) 

4.5.2.1 Patrones-anillos de difracción LD austeníticos y dúplex 

 

En la Figura 4.58 se observan los anillos de Debye-Scherrer correspondientes a los patrones de 

difracción de los aceros LD austeníticos y dúplex. En las Figuras 4.58a, c, e, y g) se muestran los 

patrones correspondientes a las muestras en condición de tratamiento térmico de solubilizado a 

1000 °C durante 10 minutos, en esta condición dichos anillos muestran únicamente los planos 

cristalográficos de la austenita FCC: {111}, {200}, {220}, {311} y {222}. Por otro lado, en las 

Figuras 4.58b, d, f y h) se muestran los patrones de difracción de los mismos aceros LD después 

del tratamiento de envejecimiento a 600 °C durante 2 horas, de igual manera los anillos de la fase 

austenita FCC permanecen visibles. Sin embargo, en los aceros LD dúplex aparecen anillos 

adicionales correspondientes a la ferrita BCC ({110}, {200} y {211}), así como a la fase-κ ({111}, 
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{200}, {220}, {311} y {222}, cabe mencionar que estos picos aparentemente no se observan en 

los aceros LD austeníticos. 

 

Figura 4.58 Anillos de difracción correspondientes a los patrones de difracción obtenidos 

mediante radiación sincrotrón HEXRD. a), c), e), g) aceros LD en condición de solubilizado 

(después de 10 minutos de permanencia), b), d), f), h) aceros LD después de 2 h del tratamiento 

de envejecimiento a 600 °C.  
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4.5.2.2 Difractogramas  

En la Figura 4.59 se presenta la evolución de los difractogramas obtenidos a través de los anillos 

de Debye-Scherrer de los aceros austeníticos durante el envejecimiento a 600 °C, en tiempos de 7, 

40, 60, 80, 100 y 120 minutos. En todos los casos, los picos correspondientes a la austenita {111} 

y {200} dominan los difractogramas, indicando que esta fase continúa siendo mayoritaria durante 

todo el ciclo del tratamiento térmico. Sin embargo, también se observa la presencia del pico 

asociado a la ferrita {110}, cuya intensidad aumenta ligeramente con el tiempo de envejecimiento, 

evidenciando una transformación progresiva de la austenita. Al comparar ambos aceros, se observa 

que el acero LD-A-REF presenta un ligero incremento en la fracción de ferrita a tiempos largos en 

comparación con el acero LD-A-V. Este comportamiento puede atribuirse a la afinidad del V por 

el C, favoreciendo la formación de carburos tipo VC que reducen la disponibilidad de C para la 

formación de carburos-κ y, en consecuencia, retardan la descomposición de la austenita. Estos 

resultados demuestran que, aunque ambos aceros presentan una evolución microestructural similar 

durante el envejecimiento, el efecto del V como elemento microaleante se presenta como una ligera 

reducción en la cinética de transformación, favoreciendo la estabilidad de la austenita y limitando 

el crecimiento de la fracción de ferrita. Asimismo, la baja variación en la fracción de carburos-κ 

sugiere que, a esta temperatura, la transformación está dominada principalmente por la formación 

de ferrita más que por la precipitación intensiva de carburos-κ. 
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Figura 4.59 Difractogramas obtenidos mediante radiación sincrotrón de los aceros LD 

austeníticos durante el tratamiento térmico de envejecimiento a 600 °C durante diferentes 

tiempos de permanencia: a) 7 min, b) 40 min, c) 60 min, d) 80 min, e) 100 min and f) 120 min. 
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En la Figura 4.60 se muestran los difractogramas de los aceros LD dúplex obtenidos después de la 

etapa de deformación y durante el tratamiento de envejecimiento a 600 °C por 7, 40, 60, 80, 100 y 

120 minutos, las cuales revelan la evolución de fases con variaciones en los porcentajes de fases 

en ambos aceros. A los 7 minutos, se observan los picos de difracción correspondientes a las 

familias de planos cristalográficos de la fase austenítica, mientras que el pico {110} de la ferrita 

presenta una intensidad muy baja y se detecta únicamente en el acero de referencia (Figura 4.60a). 

Después de 40 minutos, la intensidad del pico {110} de la ferrita aumenta, asimismo se presenta la 

aparición del pico {111} inicial de la fase-κ, lo que indica el inicio de la precipitación de esta fase 

en el acero de referencia. Por otro lado, este pico aún no se observa en el acero LD-D-V (Figura 

4.60b) en el mismo tiempo de envejecimiento. Durante el tratamiento térmico de envejecimiento, 

la presencia de la fase-κ se vuelve mayor, tal como lo indica el crecimiento continuo de sus picos 

de difracción. En el acero microaleado con V, dichos picos comienzan a aparecer en esta etapa, 

mientras que en el acero de referencia ya se encuentran completamente desarrollados y continúan 

incrementando su intensidad (Figura 4.60c). Después de 80 minutos del tratamiento de 

envejecimiento, en la microestructura de ambos aceros ya se encuentran presentes las fases 

austenita, ferrita y fase-κ, con contenidos aproximados de carburos-κ de 2.7 % en peso en el acero 

de referencia y 1.65 % en el acero LD-D-V de acuerdo con el cálculo de fases (Figura 4.46d). En 

este punto, el acero LD-D-V presenta casi la mitad del contenido de ferrita y fase-κ en comparación 

con el acero de referencia. A medida que el tratamiento térmico continúa, los picos de los carburos-

κ y de la ferrita siguen aumentando su intensidad a los 100 minutos (Figura 4.60e), alcanzando sus 

valores máximos a los 120 minutos, lo que marca el final del tratamiento térmico (Figura 4.60f). 

Estos resultados demuestran que la adición de V influye en el comportamiento de precipitación 

durante el tratamiento de envejecimiento, retrasando de manera efectiva las transformaciones de 

fase, como la formación de ferrita y carburos-κ, en comparación con el acero de referencia. La 

cinética de transformación se retarda en el acero microaleado con V, esto puede atribuirse a la fuerte 

afinidad del V por el C, lo que favorece la formación preferencial de VC durante el envejecimiento. 

Esta afinidad entre V y C ha sido reportada por varios autores [82,117, 125-127], donde la 

precipitación de VC se identifica como un factor clave que reduce la disponibilidad de C para la 

nucleación de carburos-κ y, en consecuencia, retrasa la transformación eutectoide γ → α + κ. Este 

comportamiento es coherente con los resultados obtenidos en el presente trabajo. Los resultados 

obtenidos mediante difracción de rayos-X con radiación sincrotrón muestran una buena correlación 
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con las curvas PTT construidas a partir de dilatometría y relajación de esfuerzos, en especial con 

aquellas obtenidas mediante el método de la derivada. En ambos casos se identifican tiempos de 

inicio de transformación relativamente cortos, especialmente en los aceros LD dúplex, donde la 

precipitación de carburos-κ ocurre desde etapas tempranas del envejecimiento. Esto se confirma 

experimentalmente mediante la aparición progresiva de las reflexiones de la fase-κ en los patrones 

de difracción incluso durante los primeros minutos del tratamiento térmico. Asimismo, se observa 

una evolución más compleja, asociada a la transformación eutectoide, lo cual coincide con las 

regiones de transformación en las curvas PTT. En conjunto, estos resultados indican que los 

ensayos mediante sincrotrón y las curvas PTT obtenidas mediante el método de la derivada 

representan de manera precisa la cinética de precipitación y transformación de fases en los aceros 

LD estudiados. 
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Figura 4.60 Difractogramas obtenidos mediante radiación sincrotrón de los aceros LD dúplex 

durante el tratamiento térmico de envejecimiento a 600 °C durante diferentes tiempos de 

permanencia: a) 7 min, b) 40 min, c) 60 min, d) 80 min, e) 100 min and f) 120 min. 
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4.5.2.3 Porcentaje de fases  

En la Figura 4.61 se muestra  la evolución de fases durante el tratamiento térmico de 

envejecimiento a 600 °C por 2 horas de los aceros LD austeníticos y dúplex. En general se observa 

una disminución constante del contenido de austenita a medida que aumenta el tiempo de 

tratamiento, a su vez se muestra un crecimiento que corresponde al contenido de ferrita y 

carburos-κ. Los resultados de la cuantificación muestran que en los aceros austeníticos hay una 

disminución gradual en la fracción de austenita, pasando de aproximadamente 97.2–97.0% a 

valores cercanos a 96.3–96.8% tras 120 minutos. De manera simultánea, la fracción de ferrita 

incrementa ligeramente hasta alcanzar valores del orden de 3.1–3.3% en el acero de referencia y 

~2.9% en el acero microaleado. La fracción de carburos-κ se mantiene prácticamente constante y 

en niveles bajos (~0.3–0.4%), por lo que la fracción total transformada (α + κ) disminuye 

ligeramente de ~3.55% en el acero de referencia a ~3.2% en el acero microaleado, lo que representa 

una reducción cercana al 10%, lo que indica que, en estas condiciones, la precipitación de 

carburos-κ es limitada y ocurre principalmente en etapas tempranas del tratamiento.   Por otro lado, 

en los aceros LD dúplex al finalizar el tratamiento de envejecimiento, la fracción de austenita se 

redujo a 79.1 % en el acero LD-D-R y a 89.5 % en el acero LD-D-V. Por otro lado, la fracción de 

ferrita aumentó a 15.9 % en el acero LD-D-R y a 7.3 % en el acero LD-D-V, mientras que la 

fracción de fase-κ alcanzó valores de 5.9 % y 2.6 % en los aceros LD-D-R y LD-D-V, 

respectivamente. En conjunto, la fracción total transformada (α + κ) disminuye de 21.8 % en el 

acero LD-D-R a 9.9 % en el acero LD-D-V, lo que representa aproximadamente un 55 % menos 

de fase transformada en el acero microaleado con V. Este comportamiento es consistente de acuerdo 

con la transformación eutectoide de la austenita en ferrita y carburos-κ, la cual incrementa a medida 

que aumenta el tiempo de envejecimiento. En el acero LD-D-R, la transformación se genera a 

mayor velocidad, generando una fracción más alta de ferrita y fase-κ en cada etapa en comparación 

con el acero LD-D-V. La afinidad del V por el C favorece la formación de partículas precipitadas 

de VC, reduciendo la cantidad de C disponible en la matriz para la nucleación de la fase-κ. En 

consecuencia, se retrasa la transformación eutectoide y se limita la fracción de carburos-κ. Como 

resultado, los contenidos de ferrita y fase-κ en el acero microaleado con V permanecen 

significativamente más bajos a lo largo de todo el tratamiento en comparación con el acero de 

referencia. Este efecto es considerablemente mayor al observado en los aceros austeniticos, lo que 
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indica que el impacto del V sobre la cinética de transformación es más pronunciado en sistemas 

bifásicos. 

 

Figura 4.61 Porcentaje de fases (% vol.) de los aceros LD austeníticos y dúplex durante el 

tratamiento térmico de envejecimiento a 600 °C. a), b) austenita, c), d) ferrita y e), f) kappa. 
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4.5.2.4 Cambio de longitud y relajación de esfuerzos 

En la Figura 4.62 se muestran las señales de relajación de esfuerzos, en las cuales las Figuras 4.46a 

y b) corresponden a los aceros LD austeníticos y las Figuras 4.62c y d) corresponden a los aceros 

LD dúplex, las cuales fueron obtenidas a través de los ensayos de dilatometría durante el 

tratamiento térmico de envejecimiento a 600 °C por 2 horas. En el acero LD austenítico de 

referencia (Figura 4.62a), la curva de relajación muestra una disminución gradual del esfuerzo, con 

cambios característicos en la pendiente aproximadamente a los 30 s, lo que indica el inicio de 

transformaciones de fases o mecanismos activados. Sin embargo, en el acero LD austenítico 

microaleado Figura 4.62b se observa que incluso desde tiempos más cortos (18s) se presenta un 

cambio en la pendiente, lo que indica que el V induce el inicio de transformaciones de fases o 

mecanismos activados. 

Por otro lado, en el caso de los aceros LD dúplex Figuras (4.62c y d) los tiempos en los cambios 

de estas pendientes son más prolongados (60 s). Sin embargo, el acero de referencia parece 

presentar una caída y después un incremento en el esfuerzo después de los 60 s, si bien puede ser 

una falla del equipo, también puede indicar un evento asociado a algún mecanismo de 

endurecimiento o a transformaciones de fases. En el acero microaleado con V (Figura 4.62d) 

muestra un inicio similar en la curva de la relajación de esfuerzos. Se observan variaciones de 

pendiente definidas de forma gradual desde los 60-120 s lo que indica que las transformaciones de 

fases en este acero se están generando progresivamente.  
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Figura 4.62 Curvas de relajación de esfuerzos obtenidas durante el tratamiento térmico de 

envejecimiento a 600 °C por 2 horas en los aceros LD. a) LD-A-REF y c) corresponden al acero 

LD-D-R, mientras que las señales b) y d) corresponden al acero LD-D-V. 

 

En la Figura 4.63 se presentan las curvas de cambio de longitud obtenidas mediante dilatometría 

para los aceros LD austeníticos y dúplex durante el tratamiento de envejecimiento. En ambos casos 

se observan variaciones ligeras pero definidas en la señal, las cuales están asociadas a cambios 

microestructurales que ocurren durante el tratamiento térmico. En el acero LD-A-REF (Figura 

4.63a), se identifican tres cambios de pendiente principales, el primer cambio alrededor de los 15 

s, seguido de un ligero incremento en la señal con un máximo cercano a los 36 s, y posteriormente 

una disminución progresiva hasta aproximadamente 360 s y finalmente continúa incrementando 

gradualmente hasta los 7200 s. Estos cambios pueden asociarse inicialmente a procesos de 

relajación y redistribución de dislocaciones inducidas por la deformación previa, seguidos por la 
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nucleación temprana de precipitados finos, como carburos-κ’. La posterior disminución en la señal 

indica la evolución de estos precipitados hacia estados más estables o la activación de procesos de 

recuperación que reducen la densidad de defectos. 

 

Figura 4.63 Curvas de cambio de longitud obtenidas durante el tratamiento térmico de 

envejecimiento a 600 °C por 2 horas de los aceros LD austeníticos y dúplex. a) LD-A-REF, b) 

LD-A-V, c) LD-D-REF y d) LD-D-V. 

 

Por otro lado, el acero LD-A-V (Figura 4.63b) presenta un comportamiento similar en cuanto a la 

secuencia de eventos, pero con diferencias notables en la magnitud de las variaciones. En este caso, 

el primer cambio ocurre a tiempos más cortos (~10 s), seguido de un incremento más pronunciado 

en la señal que alcanza un máximo alrededor de 240 s, y posteriormente una caída significativa con 

un mínimo cercano a los 1500 s y comienza a subir nuevamente hasta el final del tratamiento. Este 

comportamiento sugiere una mayor actividad de procesos difusivos y de precipitación durante 
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etapas iniciales, influenciada por la presencia de V, el cual como ya se observó anteriormente puede 

actuar como sitio de nucleación para precipitados o modificar la distribución de C en la matriz. Sin 

embargo, la aparición de un mínimo más marcado a tiempos largos indica que el V también 

contribuye a retardar o modificar la evolución posterior de las fases, mediante la formación de VC 

que estabilizan parcialmente la microestructura y limitan la transformación hacia fases más 

estables. 

Por otro lado, la respuesta de la curva de cambio de longitud correspondiente al acero dúplex de 

referencia (Figura 4.62c) muestra una variación retardada en la señal, con una inflexión alrededor 

de los 30 s y una variación más pronunciada después de los 1100 s, lo que sugiere una 

transformación progresiva de la austenita y una precipitación posterior de ferrita y carburos-κ en 

las etapas finales del tratamiento. Comportamientos similares han sido reportados por Kaltzakorta 

et al. [86] en un acero dúplex Fe-11.4Mn-9.9Al-0.66C envejecido a temperaturas de 550 °C y 750 

°C, donde se observaron variaciones en la pendiente y puntos de inflexión en las curvas de cambio 

de longitud, los cuales se asociaron con el inicio de la precipitación de carburos-κ y la 

descomposición progresiva de la austenita. Estas observaciones respaldan la interpretación de que 

los cambios de pendiente y las señales de expansión y contracción detectadas en el presente estudio 

corresponden a transformaciones difusionales que ocurren durante el tratamiento de 

envejecimiento. En el caso del acero LD-D-V (Figura 4.62d) se registra una contracción 

significativa entre los 180 y 230 s. Este comportamiento indica que la adición de V acelera el inicio 

de las transformaciones de fase, asociadas con la formación de ferrita, precipitación de carburos-κ 

y con mecanismos de recristalización y ablandamiento [128-129]. La cinética de transformación y 

precipitación más temprana observada en el acero LD-D-V es coherente con el efecto que genera 

el V como formador de carburos, ya que compite por el C y modifica la estabilidad de la austenita, 

generando su inestabilidad y así promoviendo la transformación eutectoide (γ → α + κ) en tiempos 

más cortos. Además, varios autores [128-130] han reportado que la cinética de precipitación puede 

verse fuertemente influenciada por los elementos microaleantes, dado que éstos proporcionan sitios 

preferenciales de nucleación que facilitan el inicio de los procesos de precipitación y 

transformación de fases. No obstante, aunque las transformaciones de fases inicien previamente en 

acero dúplex microaleado, la cinética global de precipitación progresa de manera más lenta que en 

el acero de referencia, debido a la menor disponibilidad de C para la formación de carburos-κ, ya 

que como se observó en los diagramas de fases en equilibrio (Figura 4.9) en los aceros dúplex LD 
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la fase-κ aparece en el rango de 400 a 800 °C aproximadamente, alcanzando una fracción máxima 

antes de disolverse gradualmente a temperaturas superiores a 850 °C. En contraste, en el acero LD-

D-V los diagramas confirman la formación preferencial de precipitados de VC a temperaturas más 

altas que la fase-κ, a 1050 °C aproximadamente. Esta predicción concuerda con las observaciones 

experimentales, donde se identificaron partículas de VC predominantemente a lo largo de las 

colonias α + κ y en los límites de γ/α. 

La estabilidad preferencial de las partículas de VC tiene dos efectos principales. En primer lugar, 

la nucleación temprana de VC acelera la cinética de formación de la fase-κ al proporcionar sitios 

de nucleación heterogénea. Sin embargo, dado que las partículas de VC consumen C durante su 

precipitación, la cantidad de C disponible en la matriz disminuye, lo que a su vez ralentiza la 

cinética de crecimiento de los carburos-κ. Este doble efecto es consistente con los resultados 

experimentales de dilatometría y radiación sincrotrón. Mientras que las señales de relajación de 

esfuerzos y dilatometría indican un inicio más temprano de las transformaciones térmicamente 

activadas en el acero microaleado con V, los resultados de sincrotrón muestran que la precipitación 

de carburos-κ ocurre ligeramente antes en el acero de referencia. Esta aparente discrepancia puede 

atribuirse al efecto dual del V, el cual favorece la nucleación temprana de VC y las transformaciones 

asistidas por difusión, pero posteriormente retarda el crecimiento de los carburos-κ debido a la 

disminución del C disponible en la matriz austenítica. Además, las predicciones obtenidas mediante 

JMatPro (Figura 4.8) indican que la adición de V no solo introduce una fase de carburo competitiva, 

sino que también incrementa la estabilidad de la fase γ-austenita. En el acero LD-D-V, este efecto 

se evidencia por una ligeramente mayor estabilización de la austenita, lo que retrasa la cinética de 

la reacción eutectoide. 

La Figura 4.64 muestra los cálculos termodinámicos que respaldan el efecto doble de la adición de 

V. A altas temperaturas (~1030 °C), los VC son los primeros carburos en precipitar (P1 y P4), 

consumiendo parte del C disponible en la matriz austenítica. Esta formación preferencial de VC 

reduce ligeramente el potencial químico del C, limitando así el crecimiento subsecuente de los 

carburos-κ. En ambos aceros, la concentración de C en la austenita aumenta con la temperatura 

hasta el inicio de la precipitación de la fase-κ. En el punto P2, los carburos-κ comienzan a nuclear, 

y el contenido de C en la austenita empieza a disminuir en consecuencia. Posteriormente, en el 

punto P3, la austenita continúa empobreciéndose en C conforme avanza la precipitación de 
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carburos-κ, lo que indica una difusión continua de C desde la matriz hacia los precipitados. Este 

empobrecimiento progresivo de C reduce la fuerza impulsora termodinámica para el crecimiento 

adicional de los carburos-κ en tiempos prolongados. En consecuencia, aunque la reacción 

eutectoide en el acero microaleado con V inicia a menores tiempos, progresa más lentamente y 

resulta en una fracción total de ferrita + carburos-κ inferior en comparación con el acero de 

referencia. Finalmente, estos resultados concuerdan estrechamente con las observaciones 

experimentales obtenidas por dilatometría y radiación sincrotrón, donde el acero microaleado con 

V mostró un inicio más temprano de las transformaciones térmicamente activadas, pero una 

cinética de precipitación más lenta, confirmando la influencia del efecto doble del V sobre la 

nucleación y el crecimiento de los carburos-κ. 

 

Figura 4.64 Cálculos termodinámicos de la concentración de V y C en la fase austenita en los 

aceros LD dúplex, realizados mediante el software JMatPro® 9.1.2. a) Acero LD-D-R, b) Acero 

LD-D-V y c) superposición de las predicciones de concentración de C y V para ambos aceros. 
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4.5.2.5 Caracterización metalográfica SEM/LOM 

La Figura 4.65 muestra las micrografías obtenidas mediante microscopía electrónica de barrido 

(SEM) del acero LD dúplex microaleado con V después del tratamiento de envejecimiento a 600 

°C por 2 horas. Se observa una microestructura dúplex en la que las colonias α + κ nuclearon 

preferentemente en los límites de grano de la austenita y crecen hacia el interior de la matriz 

austenítica. Microestructuras similares fueron reportadas por Moon y col. [44] en un acero LD Fe-

30Mn-9Al-0.9C envejecido a 550 °C durante 10,000 minutos. Los carburos-κ presentan una 

morfología laminar con espaciamiento laminar relativamente uniforme dentro de cada colonia, 

mientras que la austenita muestra relieves con bandas de deslizamiento y deformación, lo que 

evidencia la deformación previa aplicada y la presencia de una alta densidad de dislocaciones que 

favorecen la cinética de precipitación al proporcionar sitios preferenciales para la nucleación 

heterogénea. Asimismo, se observan partículas de VC dentro de las colonias α + κ y a lo largo de 

las interfaces austenita-ferrita. Su distribución demuestra un mecanismo en el cual estos 

precipitados consumen C, reduciendo la cantidad disponible para la nucleación de carburos-κ tanto 

en la matriz como en los límites de grano, lo que limita más el engrosamiento de las láminas de 

ferrita. Observaciones similares fueron reportadas por Ren y col. [131], quienes identificaron 

partículas de VC tanto en el interior de los granos como en los límites de grano, atribuyendo su 

presencia a la segregación del elemento V. 
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Figura 4.65 Micrografías de SEM del acero LD-D-V después del tratamiento térmico de 

envejecimiento a 600 °C por 2 horas. a), c) Microestructura general mostrando la coexistencia de 

γ y α + κ con algunas partículas de VC localizadas en los límites de γ y α. b) Mapeo elemental 

mediante EDS con partículas VC y colonias de α + κ. d) Imagen de alta magnificación resaltando 

la morfología laminar de α + κ en el límite de γ/α. 

 

La Figura 4.66 muestra las micrografías obtenidas mediante SEM, combinadas con mapeos 

químicos elementales, las cuales revelan con mayor claridad la ubicación preferencial de los 

precipitados de VC dentro de las regiones constituidas por ferrita + fase-κ. Estas partículas se 

identifican en los mapas químicos por la superposición intensa de las señales de V y C, cuya 

composición fue confirmada mediante los espectros de análisis puntual EDS. Los precipitados de 

VC muestran una morfología distintiva y son en general, más finos en comparación con los 

carburos-κ de morfología lamelar, que también se encuentran en las mismas regiones. La formación 
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preferencial de VC dentro de las áreas con ferrita + carburos-κ sugiere una fuerte interacción entre 

el V y el C durante el tratamiento de envejecimiento, lo que conduce al consumo del C que, de otro 

modo, participaría en la formación de carburos-κ. 

 

 

Figura 4.66 Micrografías SEM y mapeos químicos elementales del acero LD-D-V después del 

tratamiento de envejecimiento a 600 °C durante 2 h. a), c) Microestructura de colonias lamelares 

α + κ coexistiendo con austenita (γ), con partículas de VC localizadas en los límites de grano. b), 

d) Mapas elementales de partículas de VC dentro de las regiones α + κ y en los límites de grano. 

 

En la Figura 4.67 se muestran las micrografías obtenidas mediante LOM de los aceros austeníticos 

a diferentes aumentos después del tratamiento termo-mecánico de envejecimiento en el sincrotrón 

PETRA III. A baja magnificación (Figuras 4.67a y b), ambos aceros muestran una microestructura 

completamente austenítica con granos alargados producto de la deformación previa. En el acero 

LD-A-V se observa con mayor claridad la presencia de granos deformados y estructuras tipo 
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“collar” en los límites de grano, lo que sugiere una mayor heterogeneidad en la distribución de 

deformación y posibles sitios preferenciales para la nucleación de nuevos granos. 

A una escala intermedia (Figuras 4.67c y d), se identifican regiones con granos recristalizados, así 

como la presencia de bandas de deformación (DMBs) y granos aún deformados, lo que indica que 

la recristalización no es completamente homogénea en ambos aceros. En el acero LD-A-REF se 

observa una mayor coexistencia de granos deformados y recristalizados, mientras que en el acero 

LD-A-V la recristalización parece ser más localizada, esto debido al efecto del V como elemento 

microaleante, el cual retarda la movilidad de los límites de grano mediante el anclaje por 

precipitados. A mayores aumentos (Figuras 4.67e y h), se aprecia la precipitación de carburos-κ en 

sus diferentes morfologías. En el acero LD-A-REF se distinguen claramente carburos-κ’ y 

carburos-κ* asociados a regiones de alta energía como los límites de grano, evidenciando la 

descomposición parcial de la austenita. En contraste, el acero LD-A-V presenta una menor 

densidad aparente de precipitados finos dentro de los granos y una mayor tendencia a la formación 

de regiones tipo α + κ en zonas localizadas, lo que indica que el V modifica la cinética y el 

mecanismo de precipitación. Este comportamiento puede atribuirse a la formación de VC, los 

cuales compiten por el C disponible, limitando la nucleación homogénea de carburos-κ y 

favoreciendo una evolución microestructural más heterogénea. 
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Figura 4.67 Micrografías obtenidas mediante microscopía óptica de luz (LOM) de las muestras 

de los aceros LD-A-REF (a, c, e, g) y LD-D-V (b, d, f, h) después del tratamiento de 

envejecimiento a 600 °C durante 2 h, obtenidas a diferentes aumentos. 
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En la Figura 4.68 se muestran las micrografías mediante LOM de los aceros LD-D-R y LD-D-V 

después del tratamiento térmico de envejecimiento a 600 °C durante 2 h. En ambos casos se observa 

claramente una morfología dúplex compuesta por austenita (γ) y colonias de α + κ. Sin embargo, 

el acero microaleado con V presenta una fracción menor de la mezcla de ambas fases α + κ en 

comparación con el acero de referencia. Esta observación concuerda con la cuantificación de fases 

obtenida a partir de los patrones de difracción y del refinamiento Rietveld mostrados en las Figuras 

4.52y 4.53, las cuales evidenciaron menores cantidades de α + κ en el acero microaleado. Estos 

resultados confirman nuevamente el efecto retardante del V sobre la reacción eutectoide de 

austenita hacia ferrita + carburos-κ, lo que se traduce en una mayor proporción de austenita retenida 

y una menor fracción de colonias de α + κ en el acero LD-D-V respecto al acero LD-D-R bajo las 

mismas condiciones de envejecimiento. Asimismo, en la Figura 4.69 se muestra el análisis 

cuantitativo de fases sobre las micrografías ópticas utilizando el software ImageJ, con el propósito 

de validar las observaciones visuales de LOM. Para el acero LD-D-R, los resultados indican una 

fracción volumétrica del 26.4 % correspondiente a la fase α + κ y un 73.6 % de austenita. En 

contraste, el acero LD-D-V presentó una menor fracción de la fase α + κ (13.7 %) y un mayor 

contenido de austenita (86.3 %). Estos valores son cercanos con los resultados obtenidos mediante 

los patrones de difracción de radiación sincrotrón presentados en las Figuras 4.44 y 4.45, lo que 

corrobora que la adición de V retrasa de manera efectiva la transformación γ → α + κ durante el 

tratamiento de envejecimiento a 600 °C durante 2 h. 

En resumen, la menor fracción de colonias de α + κ observada en el acero LD-D-V muestra el papel 

fundamental del V en la modificación de la cinética de transformación eutectoide durante el 

tratamiento térmico de envejecimiento. Al formar precipitados estables de VC, el V compite por el 

C y limita eficazmente su disponibilidad para la precipitación de carburos κ, además de ejercer un 

efecto de anclaje sobre los límites de grano, lo que retarda la transformación eutectoide. Asimismo, 

el V actúa como un estabilizador de la ferrita y puede disolverse o segregarse parcialmente en dicha 

fase, contribuyendo adicionalmente al retraso de la transformación γ → α + κ. Este mecanismo 

dual retrasa la cinética de descomposición γ → α + κ, dando lugar a una mayor retención de 

austenita en el acero microaleado con V en comparación con el acero de referencia bajo las mismas 

condiciones térmicas. Por otro lado, este elemento actúa como sitios de nucleación para adelantar 

el inicio de la cinética de la reacción eutectoide.  
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Figura 4.68 Micrografías obtenidas mediante LOM de las muestras de los aceros LD-D-R (a, c, 

e, g) y LD-D-V (b, d, f, h) después del tratamiento de envejecimiento a 600 °C durante 2 h, 

obtenidas a diferentes aumentos. 
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Figura 4.69 Análisis de imagen cuantitativo de fases de γ y α + κ mediante el software ImageJ. 

a) Acero LD-D-REF y b) Acero LD-D-V.  

 

4.5.2.6 Microdureza Vickers (HV) 

En la Tabla 4.5 se presentan los valores de microdureza Vickers (HV) obtenidos bajo las 

condiciones de sincrotrón dilatometría-relajación de esfuerzos a 600 °C. Estos resultados 

evidencian diferencias claras entre los aceros LD austeníticos y dúplex, así como el efecto del V 

como elemento microaleante. En primer lugar, los aceros dúplex presentan mayores valores de 

dureza (385 ± 15 HV para LD-D-REF y 395 ± 5 HV para LD-D-V) en comparación con los aceros 

austeníticos (328 ± 10 HV para LD-A-REF y 362 ± 12 HV para LD-A-V). Este comportamiento 

se asocia principalmente a la naturaleza bifásica de los aceros dúplex, donde la coexistencia de 

austenita, ferrita y fase kappa, esto genera un efecto combinado de endurecimiento por solución 

sólida y endurecimiento por precipitación. 

En el caso de los aceros austeníticos, el incremento de dureza observado en el acero microaleado 

con V respecto al acero de referencia sugiere que la adición de V promueve mecanismos adicionales 

de endurecimiento. Este efecto puede atribuirse a la formación de VC, los cuales actúan como 

obstáculos al movimiento de dislocaciones, incrementando la resistencia mecánica aun cuando la 

fracción de fase transformada (α + κ) es relativamente baja o nula. Asimismo, la interacción entre 

VC y las dislocaciones generadas durante la deformación previa contribuye a un endurecimiento 

adicional. 
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Por otro lado, en los aceros dúplex, aunque el acero microaleado (LD-D-V) presenta una dureza 

ligeramente superior al de referencia, la diferencia es menos pronunciada que en los aceros 

austeníticos. Esto es consistente con los resultados de fracción de fases, donde se observó una 

menor cantidad de fase transformada (α + κ) en el acero microaleado. En este caso, el 

endurecimiento adicional inducido por la presencia de VC compite con la reducción en la cantidad 

de carburos-κ y ferrita formados, resultando en un efecto moderado sobre la dureza. 

Tabla 4.5 Valores de microdureza Vickers (HV) de los aceros LD austeníticos y dúplex en 

condición los ensayos de sincrotrón PETRA III. 

Microdureza Vickers (HV) 

LD-A-REF LD-A-V LD-D-REF LD-D-V 

328 + 10 362 ± 12 385 ± 15 395 ± 5 

 

4.6 Tratamientos térmicos de envejecimiento por precipitación 

4.6.1 Caracterización metalográfica mediante LOM 

En la Figura 4.70 se muestran las micrografías de los aceros avanzados LD austeníticos y dúplex 

en condición de tratamiento térmico de solubilizado a 1200 °C durante 2 horas, a partir de esta 

condición se iniciaron los tratamientos térmicos de envejecimiento a 550 °C desde 2.5 horas hasta 

20 horas, con intervalos de 2.5 horas. En esta condición, la microestructura observada en ambos 

aceros LD es notablemente homogénea, constituida por granos equiaxiales de austenita que 

presentan maclas de recocido. En dicha condición no se observa la presencia de segundas fases, lo 

que confirma que la alta temperatura y el tiempo de permanencia aplicados fueron suficientes para 

lograr la disolución de ferrita, carburos y otras partículas secundarias formadas durante etapas 

previas de procesamiento. Además, la uniformidad de la microestructura permite analizar de 

manera confiable los fenómenos de precipitación y transformación de fases inducidos 

posteriormente durante el tratamiento térmico de envejecimiento. 
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Figura 4.70 Micrografías de aceros avanzados LD en condición de tratamiento térmico de 

solubilizado. a) Acero LD-A-REF. b) Acero LD-A-V. c) Acero LD-D-REF. d) Acero LD-D-V. 

En la Figura 4.71 se muestran las micrografías de los aceros LD después del tratamiento térmico 

de envejecimiento por precipitación realizado a 550 °C durante 5 horas. Como puede observarse 

en las Figuras 4.71a y b, los aceros LD austeníticos presentan una microestructura compuesta por 

granos equiaxiales de austenita completamente estable, sin evidencia de ferrita o carburos-κ en los 

límites de grano. No obstante, dentro de los granos austeníticos se observan estructuras moduladas 

finas asociadas a la precipitación de carburos-κ’ con estructura L1₂, los cuales tienden a crecer a lo 

largo de direcciones cristalográficas preferenciales <100> mediante el mecanismo de 

descomposición espinodal [132]. Estas estructuras moduladas son características de las primeras 

etapas del tratamiento de envejecimiento, donde la nucleación ocurre de manera coherente con la 

matriz austenítica. Por otro lado, en las Figuras 4.71c y d se muestran los aceros LD dúplex, al 
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igual que en los aceros auténticos, en esta condición también la austenita está presente como fase 

matriz principal, mientras que en los límites de grano se observan los primeros indicios de la 

transformación eutectoide (γ → α + κ), evidenciada por la presencia de ferrita y carburos-κ. Esta 

morfología indica el inicio del proceso de descomposición de la austenita inducido por el 

envejecimiento isotérmico, el cual se genera principalmente en los límites de grano debido a la 

mayor energía intergranular. Los resultados de la cuantificación de fases por análisis de imágenes 

arrojaron como resultado valores de 4.6% de la mezcla de fases α + κ en el acero LD-D-REF y 

2.6% en el acero LD-D-V, lo que indica el inicio de la transformación eutectoide en estas 

condiciones de tiempo y temperatura para los aceros LD dúplex. 

 

Figura 4.71 Micrografías de aceros avanzados LD en condición de tratamiento isotérmico de 

envejecimiento a 550 °C por un tiempo de 5 horas de permanencia. a) Acero LD-A-REF. b) 

Acero LD-A-V. c) Acero LD-D-REF. d) Acero LD-D-V. 
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En la Figura 4.72 se presentan las micrografías de los aceros avanzados LD, tanto austeníticos 

como dúplex, después del tratamiento de envejecimiento a 550 °C durante 10 horas. Como puede 

observarse en las Figuras 4.72a y b, correspondientes a los aceros austeníticos, la cantidad de 

estructuras moduladas de carburos-κ’ dentro de los granos de austenita disminuye notablemente en 

comparación con el tratamiento de 5 horas (Figuras 4.71a y b). Sin embargo, se aprecia el inicio de 

la precipitación de carburos-κ* en los límites de grano, lo que indica el avance de la descomposición 

de la austenita hacia la reacción eutectoide, lo cual explica claramente el efecto de disminución de 

las estructuras moduladas de carburos-κ’ ya que estas migran preferentemente a los límites de grano 

por efectos difusivos. Por otro lado, en las Figuras 4.63c y d, correspondientes al porcentaje de 

fases de los aceros LD dúplex, se obtuvo mayor cantidad de la mezcla de fases ferrita + carburos-

κ con valores de 15.6% en el acero LD-D-REF y 9.6% en el acero LD-D-V evidenciando una 

evolución microestructural más pronunciada, respecto a la condición de 5 horas. Este 

comportamiento es característico del fenómeno de sobre-envejecimiento, donde el prolongado 

tiempo de permanencia a esta temperatura favorece el crecimiento de las fases secundarias, 

disminuyendo la fracción de austenita como fase matriz. Dichos cambios microestructurales 

sugieren una cinética de precipitación más activa en los aceros dúplex, debido principalmente a su 

diferencia en composición química. 
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Figura 4.72 Micrografías de aceros avanzados LD en condición de tratamiento isotérmico de 

envejecimiento a 550 °C por un tiempo de 10 horas de permanencia. a) Acero LD-A-REF. b) 

Acero LD-A-V. c) Acero LD-D-REF. d) Acero LD-D-V. 

En la Figura 4.73 se muestran las micrografías de los aceros avanzados LD, en condición del 

tratamiento térmico de envejecimiento por precipitación a 550 °C durante 15 horas. En las Figuras 

4.73a y b, correspondientes a los aceros austeníticos, se observa una microestructura con granos 

equiaxiales de austenita, pero con un ligero aumento en la densidad de estructuras moduladas de 

carburos-κ’ dentro de los granos en comparación con el tratamiento a 10 horas de permanencia 

(Figura 4.72). El aumento de estas estructuras moduladas indica que el proceso de formación de 

los precipitados al interior de los granos ha vuelto a tomar lugar debido al largo tiempo de 

permanencia, y a su vez la transición hacia carburos-κ* más estables ubicados en los límites de 

grano. 
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En las Figuras 4.73c y d, correspondientes a los aceros LD dúplex, se aprecia un incremento 

significativo en la mezcla de fases α + κ, que se distribuyen a lo largo de los límites de grano. Esta 

morfología evidencia una etapa más avanzada del sobre-envejecimiento, donde las fases α + κ se 

han desarrollado de manera excesiva en los límites de grano. Además, puede notarse que en el 

acero LD-D-V, la distribución de las colonias α + κ resulta más discontinua y fina que en el acero 

LD-D-REF. Cálculos de porcentajes de fases mediante análisis de imagen arrojan valores de 72 % 

de γ y 28 % de la mezcla de fases α + κ en el acero de referencia, y de γ de 84.6 y de la mezcla de 

fases α + κ de 15.4 % lo cual indica que el V retarda parcialmente el avance de la reacción 

eutectoide (γ → α + κ), estabilizando la matriz austenítica y controlando la cinética de crecimiento 

de las fases secundarias. Sustentando así los resultados obtenidos por el análisis sincrotrón, 

dilatometría y relajación de esfuerzos previamente discutidos. 

 

Figura 4.73 Micrografías de aceros avanzados LD en condición de tratamiento isotérmico de 

envejecimiento a 550 °C por un tiempo de 15 horas de permanencia. a) Acero LD-A-REF. b) 

Acero LD-A-V. c) Acero LD-D-REF. d) Acero LD-D-V. 
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En la Figura 4.74 se muestran las micrografías correspondientes a los aceros avanzados LD en 

condición de tratamiento isotérmico de envejecimiento a 550 °C durante un tiempo de permanencia 

de 20 horas. En la Figura 4.74a, para el acero LD-A-REF, se observa que la precipitación de 

carburos-κ* se ha intensificado e incrementa y se extiende a lo largo de los límites de grano y 

subgrano, indicando una etapa más avanzada del proceso de envejecimiento comparado con el 

tiempo de 15 horas (Figura 4.73). En el acero LD-A-V (Figura 4.74b), se aprecia nuevamente un 

incremento en la densidad de carburos-κ’, lo que sugiere una renovada nucleación favorecida por 

la segregación de V y su interacción con el C residual en la matriz austenítica. Por otro lado, en los 

aceros LD dúplex (Figuras 4.74c y d), la fracción volumétrica de la mezcla α + κ continúa 

incrementándose de manera notable, evidenciando el efecto del sobre-envejecimiento. Esta 

evolución microestructural está asociada a la difusión prolongada de C y Al hacia las fronteras de 

la austenita, donde la transformación eutectoide (γ → α + κ*) se intensifica. Los resultados de la 

cuantificación de fases mediante análisis de imagen arrojan valores para la mezcla de fases α + κ 

de 36.5 % para el acero LD-D-REF y 25.6 % para el acero LD-D-V. Cabe destacar que la adición 

de V contribuye a una morfología más refinada y uniforme de las colonias α + κ*, en comparación 

con el acero de referencia.  
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Figura 4.74 Micrografías de aceros avanzados LD en condición de tratamiento isotérmico de 

envejecimiento a 550 °C por un tiempo de 20 horas de permanencia. a) Acero LD-A-REF. b) 

Acero LD-A-V. c) Acero LD-D-REF. d) Acero LD-D-V. 

 

4.6.2 Microdureza Vickers (HV) 

En la Tabla 4.6 se muestran los valores de microdureza Vickers HV obtenidos de las probetas 

ensayadas a las diferentes condiciones de los tratamientos térmicos de envejecimiento comparados 

con el tratamiento térmico de solubilizado. Como puede observarse, para los aceros LD austeníticos 

se presenta un incremento en los valores de dureza al incrementar el tiempo del tratamiento 

isotérmico de envejecimiento.  
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Tabla 4.6 Valores de microdureza HV de los diferentes tiempos de los tratamientos isotérmicos de 

envejecimiento por precipitación. 

 

Es importante señalar que para un tiempo de 12.5 horas de permanencia se obtiene el valor máximo 

de microdureza de 376 ± 5 HV para el acero LD de referencia y de 270 ± 9 HV para el acero LD 

microaleado con V. Posteriormente, a tiempos de mayor permanencia estos valores comienzan a 

disminuir debido al efecto de fragilización que se genera por el sobre-envejecimiento.  Por otro 

lado, en los aceros LD dúplex al igual que los aceros austeníticos, a un tiempo de 12.5 horas de 

permanencia, los valores han alcanzado su valor máximo de microdureza que para el acero LD de 

referencia, el cual es de 480 ± 12 HV y para el acero LD microaleado es de 475 ± 7 HV. Asimismo, 

se observa el comportamiento similar de disminución de los valores de microdureza posterior a las 

12.5 horas por efecto de la fragilización por el sobre-envejecimiento. En conjunto, ambos aceros 

LD microaleados con V presentan valores ligeramente menores respecto a los aceros de referencia, 

lo que podría estar relacionado con menor cantidad de fase-κ en los aceros microaleados, lo cual 

se atribuye principalmente a la adición del elemento microaleante, ya que el V es un formador de 

carburos, ocupando el C que se requiere para la formación de fase-κ, lo que inhibe/disminuye la 

cantidad de carburos-κ en el acero [84].   Song y col. [132] investigaron acerca de la formación de 

fase-κ durante diferentes tiempos de tratamiento isotérmico de envejecimiento a 600 °C en aceros 

avanzados LD austeníticos 30Mn-8Al-1.2C y determinaron que después de 9 horas de permanencia 

se mantiene una precipitación coherente entre la fase-κ y la matriz austenítica. Asimismo, 

determinaron que la fase-κ aporta valores de resistencia adicional al acero de entre 100-350 MPa.  

 

 

Acero 

Dureza Vickers (HV) 

T.T. 

Solubi

lizado 

T.T.E. 

2.5 h 

T.T.E. 

5 h 

T.T.E. 

7.5 h 

T.T.E. 

10 h 

T.T.E. 

12.5 h 

T.T.E. 

15 h 

T.T.E. 

17.5 h 

T.T.E. 

20 h 

LD-A-REF 275±12 315±10 320±10 350±8 368±9 376±5 367±10 360±8 356±5 

LD-A-V 232±7 260±8 260±8 260±8 270±6 270±9 260±8 260±9 250±15 

LD-D-REF 371±12 405±9 430±9 445±9 480±8 480±12 460±9 460±8 455±5 

LD-D-V 390±10 400±10 415±10 445±10 475±8 475±7 460±9 450±6 445±5 
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4.7 Ensayos de tracción uniaxial a temperatura ambiente 

4.7.1 Curvas esfuerzo-deformación ingenieriles 

En la Figura 4.75a se presentan las curvas esfuerzo-deformación verdadera obtenidas de los 

ensayos de tracción a temperatura ambiente para los aceros avanzados LD en condición 

solubilizado y en la Figura 4.75b en condición de tratamiento de envejecimiento a 550 °C para los 

aceros austeníticos y a 450 °C para los aceros dúplex. En general, se observa que los aceros dúplex, 

tanto en el de referencia como en el microaleado con V, se registra un esfuerzo de cedencia inicial 

mayor (625 y 580 MPa, respectivamente) comparado con los aceros austeníticos (450 y 395 MPa), 

lo que concuerda con la presencia de ferrita. Asimismo, los aceros microaleados con V (LD-A-V y 

LD-D-V) muestran un incremento moderado en el límite elástico respecto a sus aceros de 

referencia, atribuible a la formación temprana de carburos VC y al refinamiento local de la 

microestructura durante el proceso de solubilizado y envejecimiento. En condición de solubilizado, 

los aceros LD dúplex de referencia y microaleado con V alcanzan valores de resistencia máxima 

de 648 MPa y 716 MPa, respectivamente, con valores de elongación de 18 % y 20 %. 

Posteriormente con el tratamiento de envejecimiento, estos aceros presentan valores de resistencia 

de 755 MPa y 710 MPa, así como elongaciones de 27 % y 28 %, respectivamente. Por otro lado, 

en condición de solubilizado, los aceros austeníticos de referencia y microaleado alcanzan valores 

de resistencia máxima de 805 MPa y 750 MPa, con elongaciones de 43 % y 59 %, respectivamente. 

Después del envejecimiento, los valores de resistencia máxima aumentan a 861 MPa y 780 MPa, 

mientras que las elongaciones se sitúan en 54 % y 44 %, respectivamente. En conjunto, estos 

resultados evidencian que los aceros austeníticos presentan una mejor combinación de propiedades 

mecánicas como son la resistencia y alargamiento en comparación con los aceros LD dúplex, 

incluso después del tratamiento térmico de envejecimiento. No obstante, la resistencia mecánica 

global de los aceros LD dúplex resulta inferior a los valores esperados. Por tal motivo, se llevó a 

cabo un análisis de composición química en las probetas ensayadas con la finalidad de encontrar 

el motivo por el cual los valores de estos aceros no fueron los esperados, una vez obtenidos los 

resultados en la composición química se encontró un contenido de C inferior en estos aceros (0.67 

% en peso). Esta diferencia en la composición química (probablemente debido a la decarburación 

durante el tratamiento térmico de las probetas) se identifica como el principal factor responsable 

de la resistencia mecánica menor observada en comparación con los aceros austeníticos. Otra de 
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las razones por la cual la resistencia es menor en los aceros LD dúplex es la diferencia en la 

temperatura del tratamiento térmico de envejecimiento respecto al de los aceros austeníticos.  

 

Figura 4.75 Curvas esfuerzo-deformación ingenieriles de los aceros avanzados LD. a) Condición 

de tratamiento térmico de solubilizado, b) condición de tratamiento térmico de envejecimiento a 

450 °C (aceros austeníticos) y 550 °C (aceros dúplex). 

 

A pesar de ello, el efecto del envejecimiento sobre la resistencia fue significativo, debido a que la 

cinética de precipitación a la temperatura empleada en los aceros LD auténticos alcanzó un nivel 

óptimo de endurecimiento, ya que parte de los precipitados formados se encuentran principalmente 

al interior de los granos, es decir, dentro de la matriz, con su impacto en el impedimento al 

movimiento de dislocaciones. Por otro lado, en los aceros dúplex, se genera mayor presencia de 

ferrita debido al menor contenido de C, lo que genera inestabilidad en la matriz austenítica y facilita 

la transformación a ferrita. La presencia de ferrita facilita mecanismos de deformación que 

disminuyen el efecto endurecedor de los carburos-κ y de los precipitados VC. En conjunto, los 

resultados muestran que, sí existe un efecto del envejecimiento y del V como elemento 

microaleante, el cual es más evidente en los aceros austeníticos, ya que en los aceros dúplex la 

diferencia en el contenido de C es menor, y a su vez la resistencia se ve afectada por el V en ambos 

aceros, ya que reduce la precipitación de carburos-κ, los cuales aportan un incremento considerable 

en la resistencia de estos aceros. 
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4.7.2 Caracterización metalográfica LOM/SEM 

La Figura 4.76 muestra micrografías obtenidas mediante LOM de las zonas próximas a la fractura 

de las probetas de tracción correspondientes a los aceros LD austeníticos de referencia y 

microaleado con V, en condición de tratamiento térmico de solubilizado. En las Figuras 4.76a) y 

b), correspondientes al acero de referencia, se observa una matriz predominante austenítica, en la 

cual se identifican inclusiones no-metálicas del tipo AlN/MnS, distribuidas tanto en el interior y en 

el límite de los granos como alineadas preferentemente en la dirección de la deformación. De 

manera similar, en las micrografías correspondientes al acero microaleado con V mostrado en las 

Figuras 4.76c) y d), se aprecia la presencia de inclusiones de AlN/MnS, así como una matriz 

austenítica continua. Sin embargo, en este caso se observa una mayor evidencia de bandas de 

deformación y la aparición de microfracturas locales, particularmente en las imágenes a mayor 

aumento. Estas características sugieren una mayor localización de la deformación plástica previa a 

la fractura, lo cual podría estar asociado a diferencias en la distribución de esfuerzos.  

La presencia de las inclusiones no-metálicas de AlN y MnS en ambos materiales actúa como sitios 

preferenciales para la concentración de esfuerzos y generando así la nucleación de microfisuras 

durante la deformación plástica. Asimismo, las bandas de deformación observadas en la matriz 

austenítica indican un comportamiento altamente dúctil, característico de este tipo de aceros en 

condición de tratamiento de solubilizado, donde la deformación se acomoda principalmente 

mediante deslizamiento planar y maclado mecánico. En conjunto, estas observaciones 

microestructurales son coherentes con los altos valores de elongación obtenidos en los ensayos de 

tensión (Figura 4.75a). 
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Figura 4.76 Micrografías obtenidas a través de LOM de las probetas de tracción de los aceros 

LD en condición de solubilizado: a) y b) LD-A-REF, c) y d) LD-A-V. 

 

La Figura 4.77 muestra las micrografías obtenidas mediante LOM de las probetas de los ensayos 

de tracción en las zonas próximas a la fractura correspondientes a los aceros LD dúplex de 

referencia y microaleado con V, ambos en condición de tratamiento térmico de solubilizado. En las 

Figuras 4.77a) y b), que corresponden al acero LD-D-REF, se observa una microestructura 

completamente austenítica, en la cual también se identifican inclusiones no-metálicas del tipo 

AlN/MnS, distribuidas de manera aleatoria dentro de la matriz. La región cercana a la fractura 

presenta una morfología relativamente irregular, lo que sugiere una menor capacidad de la 

deformación plástica determinando así una fractura del tipo frágil en comparación con los aceros 

austeníticos. En el caso del acero microaleado con V (Figuras 4.77c) y d)), se aprecia una mayor 
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densidad de microfisuras y la propagación de grietas secundarias desde la superficie de fractura 

hacia el interior del material. Estas microfisuras se pueden encontrar asociadas tanto a la presencia 

de VC dentro y en límites de la matriz austenítica como a la presencia de inclusiones, actuando 

como concentradores locales de esfuerzo. La coexistencia de zonas con deformación localizada y 

microfisuras indica un comportamiento mecánico menos dúctil, caracterizado por una limitada 

capacidad de deformación homogénea previa a la fractura final. La presencia de inclusiones 

no-metálicas como los AlN y MnS en los aceros LD dúplex desempeña un papel relevante en el 

inicio y la propagación de la fractura, al favorecer la nucleación de microfisuras y grietas. 

Asimismo, la menor cantidad de bandas de deformación observadas en la matriz austenítica, en 

comparación con los aceros austeníticos estudiados, sugiere mayor dificultad para generar 

mecanismos de deformación plástica. En conjunto, estos resultados microestructurales son 

coherentes con los menores valores de elongación y resistencia obtenidos de los ensayos de tracción 

uniaxial para los aceros LD dúplex en condición de solubilizado. 
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Figura 4.77 Micrografías obtenidas a través de LOM de las probetas de tracción de los aceros 

LD dúplex en condición de solubilizado: a) y b) LD-D-REF, c) y d) LD-D-V. 

 

La Figura 4.78 corresponde a micrografías en la zona de fractura de las probetas de tracción 

uniaxial de los aceros austeníticos LD-A-REF y LD-A-V, después del tratamiento térmico de 

envejecimiento a 550 °C. En las Figuras 4.78a) y b), correspondientes al acero LD-A-REF, la 

superficie de fractura se caracteriza por un contorno irregular, manteniendo la matriz 

completamente austenítica. En esta condición también se identifican inclusiones de AlN/MnS, 

distribuidas de forma dispersa, así como granos bastante deformados en las proximidades de la 

zona de falla, lo que indica un tipo de fractura dúctil. Por otra parte, las micrografías 

correspondientes al acero LD-A-V (Figuras 4.78c) y d)) muestran un cambio más marcado en la 

respuesta microestructural tras el envejecimiento. En estas imágenes se observa una mayor 



Tesis doctoral  M.C. Marcos García Domínguez 

201 

 

presencia de microfisuras y zonas con deformación localizada dentro de la matriz austenítica, las 

cuales se desarrollan preferentemente en regiones próximas a la superficie de fractura. Asimismo, 

las inclusiones de AlN y MnS continúan actuando como sitios de concentración de esfuerzos, 

favoreciendo la nucleación de grietas y microfisuras durante la deformación. La aparición de 

microfisuras en el acero microaleado indica que el tratamiento de envejecimiento induce una 

redistribución de esfuerzos internos y una reducción de la capacidad de deformación, sin que 

implique una pérdida significativa de la ductilidad del material debido al V. En este sentido, la 

coexistencia de deformación plástica extensa con daño microestructural localizado es consistente 

con los valores elevados de elongación registrados experimentalmente para los aceros austeníticos 

envejecidos, así como con el incremento en resistencia mecánica asociado a los mecanismos de 

endurecimiento activados durante el envejecimiento. 

 

Figura 4.78 Micrografías obtenidas a través de LOM de las probetas de tracción de los aceros 

LD austeníticos en condición de envejecimiento a 550 °C: a) y b) LD-A-REF, c) y d) LD-A-V. 
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La Figura 4.79 muestra las micrografías cercanas a las zonas de fractura de las probetas de tracción 

de los aceros LD-D-REF y LD-D-V, después del tratamiento térmico de envejecimiento a 450 °C. 

A diferencia de lo observado en condición solubilizado, en ambas composiciones se identifica 

claramente la presencia simultánea de austenita y ferrita, evidenciando una transformación 

microestructural inducida por el tratamiento térmico. En las Figuras 4.79a) y b), correspondientes 

al acero LD-D-REF, la ferrita se observa distribuida dentro de la matriz austenítica, adoptando 

morfologías irregulares y en algunos casos alargadas, lo que sugiere su formación durante el 

tratamiento de envejecimiento a partir de la austenita inestable. Por otro lado, en el acero 

microaleado con V de las Figuras 4.79c) y d) se distingue una fracción apreciable de ferrita, además 

de las inclusiones no-metálicas de tipo AlN/MnS. La aparición de ferrita en estos aceros LD dúplex 

se atribuye directamente a la composición química, principalmente del Mn y al bajo contenido de 

C (en esta condición), el cual resulta insuficiente para estabilizar por completo la fase austenítica 

durante el tratamiento térmico de envejecimiento. Como consecuencia, la austenita se desestabiliza 

parcialmente y favorece la formación de ferrita. Dicha fase presenta menor capacidad de 

endurecimiento y menor resistencia en comparación con la austenita. Este cambio microestructural 

tiene un impacto directo en la respuesta mecánica del material, explicando los valores bajos de 

resistencia obtenidos en los ensayos de tracción para los aceros LD dúplex en condición de 

envejecimiento. En contraste, no se observa la presencia de carburos-κ en las muestras analizadas, 

lo que indica que esta fase no se formó bajo estas condiciones. Este comportamiento puede 

atribuirse al contenido bajo de C, ya que la precipitación de estos carburos requiere una relación 

estequiométrica específica. En consecuencia, el contenido de C presente en estos aceros no fue 

suficiente para favorecer su formación. 

En resumen, estas observaciones confirman que la evolución microestructural durante el 

envejecimiento, dominada por la formación de ferrita debido al bajo contenido de C, limita el 

potencial de endurecimiento de los aceros LD dúplex, aun cuando se emplea el V como elemento 

microaleante. Estos resultados obtenidos, muestran claramente que hay un impacto significativo 

por el contenido de Mn y C, donde a diferencia de los aceros austeníticos, la estabilidad de la fase 

γ se mantiene y permite alcanzar una mejor combinación de resistencia y ductilidad. 
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Figura 4.79 Micrografías obtenidas a través de LOM de las probetas de tracción de los aceros 

LD dúplex en condición de envejecimiento a 450 °C: a) y b) LD-D-REF, c) y d) LD-D-V. 

La Figura 4.80 muestra las micrografías obtenidas mediante SEM de la superficie de fractura de 

las probetas de tracción correspondientes a los aceros LD austeníticos y dúplex, todos en condición 

de envejecimiento a 450 °C. En general, las superficies de fractura revelan diferencias 

significativas, asociadas tanto a la composición química como a la estabilidad microestructural de 

cada acero, lo cual repercute en el mecanismo de falla. En el caso de los aceros austeníticos 

envejecidos a 550 °C, las Figuras 4.80a) y b) muestran una superficie de fractura 

predominantemente dúctil, caracterizada por la presencia de huecos profundos y bien definidos, 

resultado de la nucleación, crecimiento y coalescencia de las microcavidades. En ambas 

composiciones se identifican inclusiones del tipo AlN/MnS, las cuales actúan como sitios 

preferenciales para la nucleación de microgrietas durante la deformación plástica. En el acero LD-

A-V, se observa adicionalmente la presencia de partículas identificadas como VC, localizadas en 
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el interior de algunas cavidades, lo que sugiere su participación en los mecanismos de 

endurecimiento y en la redistribución local de esfuerzos durante la fractura, sin comprometer la 

ductilidad global del material. 

Por otro lado, las micrografías correspondientes a los aceros LD dúplex envejecidos a 450 °C en 

las Figuras 4.80b) y c) muestran un cambio marcado en el modo de fractura. En estos materiales 

se observa una superficie más heterogénea, con regiones que combinan rasgos dúctiles y regiones 

frágiles con morfología más plana, asociadas a la coexistencia de austenita y ferrita. La presencia 

de interfaces γ/α favorece la concentración de esfuerzos y promueve la nucleación temprana de 

daño, lo cual se refleja en dimples menos uniformes y en una mayor densidad de cavidades 

asociadas a inclusiones de AlN/MnS y partículas ricas en V en el acero LD-D-V. La microestructura 

de las imágenes de fractografía es menos homogénea en los aceros LD dúplex en condición de 

tratamiento de envejecimiento, el cual es consistente con la desestabilización parcial de la austenita 

y la formación de ferrita durante el tratamiento térmico de envejecimiento. Esta evolución 

microestructural limita la capacidad de deformación plástica uniforme y explica la reducción 

significativa de la resistencia mecánica observada en los ensayos de tracción, en contraste con el 

desempeño de los aceros austeníticos envejecidos. 
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Figura 4.80 Superficies de fractura obtenidas a través de SEM de las probetas de tracción de los 

aceros LD en condición de envejecimiento: a) Acero LD-A-REF, b) Acero LD-A-V, c) Acero LD-

D-REF y d) Acero LD-D-V. 

 

4.7.3 Microdureza Vickers (HV) 

La Tabla 4.7 se muestran los valores de microdureza Vickers en las probetas ensayadas cerca de la 

zona de fractura, los cuales muestran diferencias significativas entre los aceros austeníticos y 

dúplex, así como el efecto del V como elemento microaleante bajo condiciones de solubilizado y 

envejecimiento. En condición de solubilizado, los aceros austeníticos exhiben mayores valores de 

dureza (415 ± 14 HV para LD-A-REF y 371 ± 11 HV para LD-A-V) en comparación con los aceros 

dúplex (291 ± 13 HV para LD-D-REF y 320 ± 12 HV para LD-D-V), lo cual se asocia a la mayor 

resistencia intrínseca de la matriz austenítica y al endurecimiento por solución sólida de elementos 

como Mn y Al. Por otro lado, la adición de V en el acero austenítico conduce a una disminución de 
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la dureza en esta condición, lo que puede atribuirse principalmente a la diferencia en la 

composición química del acero. Por otro lado, las probetas en condición del tratamiento térmico de 

envejecimiento (550 °C para los aceros austeníticos y 450 °C para los dúplex), se observa un 

incremento en la dureza en todos los aceros, siendo más notable en los aceros dúplex. En el caso 

del acero LD-A-REF, la dureza aumenta ligeramente hasta 427 ± 12 HV, mientras que en el acero 

LD-A-V el incremento es más pronunciado, alcanzando 410 ± 9 HV, lo cual sugiere la activación 

de mecanismos de endurecimiento por precipitación asociados a la formación de carburos-κ, 

incluyendo posibles precipitados VC. En los aceros dúplex, el incremento de dureza es más 

significativo (de 291 a 318 HV en LD-D-REF y de 320 a 338 HV en LD-D-V), lo que se atribuye 

a la descomposición de la austenita en ferrita + carburos-κ, generando una microestructura más 

endurecida. Asimismo, el efecto del V es claramente dependiente de la condición: mientras que en 

condición de solubilizado tiende a reducir la dureza en el acero austenítico, en condición de 

envejecimiento contribuye al endurecimiento, particularmente en el acero dúplex, donde favorece 

la formación de precipitados como VC que actúan como obstáculos al movimiento de 

dislocaciones. En conjunto, estos resultados confirman que el endurecimiento por envejecimiento 

es más evidente en los aceros dúplex debido a la transformación eutectoide (γ → α + κ), mientras 

que en los aceros austeníticos no se presenta este efecto debido a la estabilidad de la austenita 

debido a su composición química. 

 

Tabla 4.7 Valores de microdureza Vickers (HV) de las probetas ensayadas por tensión uniaxial a 

temperatura ambiente en condición de solubilizado y tratamiento térmico de envejecimiento. 

Condición LD-A-REF LD-A-V LD-D-REF LD-D-V 

Solubilizado 415 ± 14 371 ± 11 291 ± 13 320 ± 12 

Envejecimiento 427 ± 12 410 ± 9 318 ± 15 338 ± 8 
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5. Conclusiones 

 

5.1 De la modelización de la fluencia plástica en caliente. 

1. La modelación de la fluencia en caliente mediante las ecuaciones constitutivas de base 

física describe con alta precisión el comportamiento experimental observado de los aceros 

LD, particularmente a altas temperaturas (> 800 °C) y bajas velocidades de deformación (< 

0.01 s⁻¹), donde la austenita permanece estable. A menores temperaturas (~700 °C), la 

desviación del modelo se asocia con la transformación de segundas fases (α + κ), 

principalmente en los aceros dúplex. 

2. El análisis microestructural de los ensayos de compresión en caliente obtenido mediante 

EBSD y SEM reveló la presencia de partículas precipitadas de carburos-κ, AlN y MnS, las 

cuales influyen de manera significativa en la inestabilidad de la fluencia en caliente de los 

aceros LD.  

5.2 De la construcción de mapas de procesamiento de la deformación en caliente. 

3. Los mapas de procesamiento de los aceros LD austeníticos identifican dos dominios de 

procesamiento seguro: i) El primer dominio se localiza en el intervalo de 700 °C a 800 °C, 

con velocidades de deformación entre 0.001 s⁻¹ y 0.0005 s⁻¹. ii) El segundo dominio se sitúa 

entre 900 °C y 1000 °C, extendiéndose hacia regiones de mayor velocidad de deformación, 

desde 0.0005 s⁻¹ hasta 0.01 s⁻¹. 

Estos dominios se asocian con una disipación eficiente de energía mediante mecanismos de 

recuperación dinámica y recristalización dinámica, lo que conduce a una mejora de la 

deformación en caliente. 

4. Por otro lado, los mapas de procesamiento de los aceros LD austeníticos y dúplex revelan 

zonas de inestabilidad de la fluencia a bajas temperaturas, en el rango de 700 °C a 800 °C, 

y a altas velocidades de deformación, desde 0.01 s⁻¹ hasta 0.1 s⁻¹. En los aceros LD dúplex 

se localiza un dominio seguro, este se encuentra en un rango de altas temperaturas y bajas 

velocidades de deformación (> 900°C y 0.001-0.0005 s-1). 

5.3 De la construcción de diagramas PPT mediante dilatometría. 
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5. Los diagramas PTT de los aceros austeníticos confirman la relación directa entre la cinética 

de transformación y la microestructura, mostrando tiempos de precipitación más cortos a 

600 °C y una menor cantidad de precipitados a 750 °C, lo que respalda las observaciones 

experimentales y valida el control térmico como una herramienta clave para ajustar la 

precipitación. Sin embargo, para los aceros LD dúplex al incrementar la temperatura 

también se incrementa el tiempo de inicio de precipitación. 

6. La formación de carburos-κ* se ve favorecida a temperaturas intermedias y altas (600-750 

°C) en ambos tipos de aceros, sin embargo, su fracción es significativamente mayor en los 

aceros dúplex junto con la transformación a ferrita. Por otro lado, los carburos-κ’ 

predominan a temperaturas más bajas (450-550 °C), independientemente de la 

microestructura inicial, lo que indica la fuerte dependencia térmica de los mecanismos de 

precipitación en estos aceros. 

5.4 De la cinética de precipitación mediante radiación sincrotrón. 

7. La adición de V tiene un efecto relevante sobre la evolución microestructural, al retardar la 

cinética de recristalización a bajas temperaturas. Adicionalmente, el V inhibe la 

precipitación de carburos-κ, debido a la alta afinidad del V por el C para la formación 

preferencial de carburos VC. 

8. La difracción de rayos-X de alta energía in situ mediante sincrotrón (HEXRD) demostró 

ser una herramienta altamente eficaz para determinar en tiempo real la evolución de la 

precipitación durante el tratamiento de envejecimiento de los aceros LD austeníticos y 

dúplex, permitiendo una caracterización precisa de la cinética de transformación de fases y 

de los cambios microestructurales, particularmente durante la transformación de la 

austenita a 550 °C, 600 °C y 700 °C. 

9. Los aceros LD dúplex durante el tratamiento térmico de envejecimiento a 600 °C, la 

austenita se descompone progresivamente en una estructura eutectoide compuesta por 

carburos-κ y ferrita, dicho mecanismo se manifiesta experimentalmente como una 

disminución continua de la intensidad de los picos de austenita en los patrones HEXRD. La 

deformación previa al envejecimiento acelera de manera significativa esta transformación, 

evidenciando el papel de la deformación en la activación de los mecanismos de 

precipitación. 
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10. La transformación de fase austenita → ferrita + carburos-κ se inicia en las primeras etapas 

del envejecimiento, ocurriendo dentro de los primeros minutos del tratamiento térmico, 

como lo confirma la aparición temprana del pico {110} de la ferrita. Esto indica una cinética 

de transformación rápida bajo las condiciones estudiadas. Al finalizar el tratamiento de 

envejecimiento, el análisis cuantitativo de fases mediante refinamiento de Rietveld a partir 

de datos HEXRD reveló que la fracción total transformada (α + κ) disminuye de 21.8 % en 

el acero LD-D-REF a 9.9 % en el acero LD-D-V, lo que corresponde a una reducción 

aproximada del 55 % en el contenido de α + κ. Estos resultados confirman que la adición 

de V retrasa la transformación eutectoide eutectoide de la austenita (γ → α + κ), al reducir 

la disponibilidad de C mediante la formación de VC y alterar la cinética de precipitación 

durante el envejecimiento.  

5.5 De los ensayos de tracción uniaxial en condición de envejecimiento. 

11. Los ensayos de tracción en probetas solubilizadas y envejecidas mostraron que los aceros 

austeníticos de baja densidad presentan una mejor relación de resistencia mecánica y 

ductilidad en comparación con los aceros LD dúplex, tanto en condición solubilizado como 

después del tratamiento térmico de envejecimiento. Este comportamiento se asocia a la 

mayor estabilidad de la fase austenítica, la cual permite una deformación plástica más 

homogénea antes de la fractura. 
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METAS ALCANZADAS 

 

1. Se obtuvo una buena combinación de propiedades mecánicas, alcanzando valores de 

resistencia de 861 MPa y elongaciones mayores al 40% en los aceros LD austeníticos, 

particularmente en condiciones de envejecimiento. (90% de alcance). 

2. Se logró un refinamiento microestructural significativo, obteniendo tamaños de grano 

inferiores a 50 μm después de los tratamientos termo-mecánicos de homogeneizado, 

laminación en caliente y solubilizado. (100% de alcance). 

3. Se determinaron variaciones de los parámetros de endurecimiento y ablandamiento, 

donde el parámetro de ablandamiento (𝛺) presentó un incremento, mientras que el 

parámetro de endurecimiento (𝑈) mostró una disminución en los aceros microaleados con 

V, en comparación con los aceros de referencia. (100% de alcance). 

4. Se obtuvo un tamaño promedio de granos recristalizados inferior a 20 μm en las 

muestras deformadas a 900 °C y 1000 °C y velocidades de deformación de 0.0005 s-1, donde 

predominan los mecanismos de recuperación dinámica y recristalización dinámica. (100% 

de alcance). 

5. Se determinó una disminución en los parámetros A y α en los aceros microaleados con 

V respecto a los aceros de referencia, lo cual se asocia a un efecto de ablandamiento durante 

la deformación en caliente. (90% de alcance). 

6. Se identificaron claramente regiones de estabilidad e inestabilidad en los mapas de 

procesamiento, determinando ventanas seguras de deformación a temperaturas superiores 

a 800 °C y velocidades de deformación menores a 0.01 s⁻¹, así como regiones de 

inestabilidad a menores temperaturas, en concordancia con el criterio de Prasad. (100% de 

alcance). 

7. Se evidenció un retraso en la cinética de precipitación de la fase-κ del 55 % en los 

aceros LD dúplex, asociado a la adición de V, el cual favorece la formación preferencial 

de carburos VC, reduciendo la fracción transformada (α + κ) y modificando la evolución 

microestructural durante los tratamientos de envejecimiento. (100% de alcance). 
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advertimos algo extraño, lo marcamos como una alerta para que pueda revisarlo.

Una marca de alerta no es necesariamente un indicador de problemas. Sin embargo, 
recomendamos que preste atención y la revise.

Página 2 de 270 - Descripción general de integridad Identificador de la entrega trn:oid:::3117:594473440

Página 2 de 270 - Descripción general de integridad Identificador de la entrega trn:oid:::3117:594473440




