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RESUMEN

El presente trabajo estudia el efecto de la adicién de boro sobre la ventana
Optima de procesamiento y la resistencia al desgaste de un hierro nodular
austemperizado.

Para este estudio se utilizaron tres diferentes composiciones variando
Uunicamente en el porcentaje en peso de boro; 0, 60 pp, y 120 ppm. Las
diferentes aleaciones fueron austenizadas a 900°C por 40 minutos y
posteriormente austemperizados por tiempos desde 1 hasta 180 minutos.

Las aleaciones fueron caracterizadas mediante microscopia Optica vy
microscopia electrdnica de barrido.

La adicion de boro promovié un incremento en el volumen de nodulos de
grafito, lo cual también repercute en el contenido de carbono en la matriz
del hierro incrementando el volumen de ferrita de un 24% en la aleacion
sin boro hasta un 78% para la aleacion con 120 ppm de boro en condiciones
de colada.

Posterior al tratamiento de austemperizado de observdo una velocidad de
transformacion mas rapida, asi como una disminucién en el volumen de
austenita retenida y disminucion en la dureza con el incremento en
contenido de boro.

No se observo un incremento en la dureza y resistencia caracteristico del
inicio de la transformacion bainitica en las aleaciones con la adicion de
boro, por lo que suponemos que el boro puede suprimir la formaciéon de
carburo de hierro incrementando la difusividad del carbono, tal como lo
hace el silicio.

Los ensayos de desgaste se llevaron a cabo utilizando una maquina de
ensayos de desgaste con la geometria pin-on-ring en la cual se generd una
velocidad de desplazamiento lineal de 0.8m/s y una distancia de recorrido
de 15 km, las cargas utilizadas fueron 25 y 50 N.

Respecto a los ensayos de desgaste, las perdidas en peso fueron funcién de
la dureza del material, las cuales incrementan con la disminucidon de esta.

viii
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Para tiempos cortos de austemperizado, la elevada dureza produce menores
pérdidas en peso.

Los principales mecanismos de desgaste operantes son delaminacidon y
oxidacién por reaccion triboquimica, por otra parte, para tiempos mayores
de austemperizado donde la dureza disminuye, las pérdidas en peso
incrementan pero se mejora la ductilidad, en este caso el desgaste
oxidativo es el principal mecanismo operante.

El incremento en la carga dio como resultado un mayor grado de
deformacion debajo de la superficie asi como un ligero incremento en las
pérdidas en peso.

Como se menciond anteriormente, el incremento en el contenido de boro,
acelera la transformacion a ausferrita, produciendo una microestructura
mas heterogenea, asi como una mayor ductilidad sacrificando ligeramente
la dureza, lo cual modifica su comportamiento al desgaste.

Los mayores valores de dureza en la aleacion base estan relacionados con
los menores coeficientes de friccion y menores pérdidas en peso, sin
embargo, el mayor volumen de grafito y la presencia de una
microestructura mas homogénea en los hierros aleados con boro, permiten
obtener un buen balance de propiedades.

Palabras clave:
Hierro, nodular, austemperizado, boro, desgaste.

DEPARTAMENTO DE FUNDICION



U.M.S.N.H. LILM

ABSTRACT

The present work analyses the effect of boron addition over the optimal
processing window and wear behavior of an austempered ductile iron ADI.

Three different compositions were used with 0, 60 and 120 ppm of boron
respectively. The experimental alloys were austenized at 900°C during 40
minutes and thereafter austempered for different times from 1 to 180
minutes.

The alloys were characterized by optical and scanning electron microscopy.

Initially the boron addition produced an increase in the graphite volume
content which also increased the carbon content in the matrix, increasing
the ferrite volume content from 24% in the base alloy to 78% with 120 ppm
of boron.

After the austempering heat treatment a faster transformation rate to
ausferrite was observed, also a decrease in the retained austenite volume
content and hardness were observed with the increase in the boron
addition.

Was not observed and increase in strength and hardness characteristic of
the beginning of the bainitic transformation in the boron alloyed irons. We
assume that boron can suppress the formation of iron carbide by increasing
the diffusivity of carbon as silicon does.

The wear test were carried out on a pin on ring wear test machine, a linear
speed of 0.8 m/s was used with 25 and 50 N of normal load (W) and 15 km
of running distance.

Regarding to wear tests, the weight loss was a function of the bulk
hardness, which increased with the decrease in hardness. For short
austempering times high hardness produced a low wear loss. The main
operating wear mechanisms were delamination and oxidation by tribo-
chemical reaction, moreover for long austempering times the decrease in
hardness produced an increase in the weight loss but in the other hand
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elongation was improved; in this case the oxidative wear was the main
wear mechanism.

The increase in load resulted in a greater degree of deformation below the
surface as well as a slight increase in weight loss

As mentioned above, the increase in the boron content accelerated the rate
of transformation to ausferrite, producing a more heterogeneous
microstructure improving the ductility sacrificing the hardness slightly,
which changes its wear behavior.

The highest hardness values in the base alloy are related with lower
friction coefficients and lower weight loss, however, the higher volume of
graphite and a more homogeneous microstructure in boron alloyed irons
have allowed to obtain a good balance of properties.

Xi
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CAPITULO I. INTRODUCCION.

El hierro nodular austemperizado es un material que, bajo condiciones de
tratamiento de “Austempering”, genera una estructura llamada “Ausferrita”
que ofrece excelentes propiedades mecéanicas como son; alta resistencia,
buena ductilidad y resistencia al desgaste, motivo por el cual ha ido
sustituyendo al acero forjado ya que sus propiedades son comparables o
superiores. Ademas, ofrece distintas ventajas como son; menor peso, mayor
maquinabilidad, mayor resistencia especifica asi como un menor costo de

fabricacion comparado con el acero forjado [1, 2].

Este tipo de material es ampliamente utilizado en la industria automotriz
(ciguefales, engranes, bielas, partes de transmisién), industria ferroviaria,
industria minera y del movimiento de tierras [2-4].

Las excelentes propiedades son atribuidas a la microestructura de ausferrita

sin llegar a la transformacidon de la bainita [5-7]

En la Figura 1 se muestra una microestructura caracteristica del hierro
nodular austemperizado. Esta microestructura es conocida como ausferrita y

compuesta por ferrita acicular y austenita retenida.

Figura 1. Microestructura tipica de un hierro nodular austemperizado.
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El tratamiento térmico de austemperizado es un tratamiento térmico
isotérmico (manteniendo una temperatura constante por un intervalo de
tiempo) este proceso involucra dos fases: en la primera fase la pieza de hierro
nodular es austenitizada en un rango de temperaturas entre 850°C y 950°C
durante un tiempo determinado. Esto es seguido por la segunda fase, que
consiste en un enfriamiento rapido en un bafio de sales, que estaré en un rango
de temperaturas entre 235°C y 450°C, donde se mantiene la pieza por un
tiempo que puede variar desde 5 minutos hasta 4 horas, posteriormente, se
deja enfriar a temperatura ambiente[5, 8-10].

Se sabe que esta estructura responde muy bien bajo condiciones de desgaste
severo, ya que cuando el material es sometido a desgaste la austenita retenida
puede transformar a martensita por deformacion. Esta transformacion
incrementa notablemente su resistencia al desgaste [7, 11-13] y la presencia
de grafito ayuda a la lubricacion por lo que reduce el coeficiente de friccion
[14].

Las propiedades del HNA (hierro nodular austemperizado) pueden variar
ampliamente y estan en funcién de diferentes paradmetros como son: numero de
nodulos, composicion quimica, temperaturas y tiempos de austenizacién y
austemperizado, entre otros, sin embargo y de acuerdo con la bibliografia [6],
el Unico ingrediente necesario para la produccién de HNA es el contenido
apropiado de elementos de aleacién que promuevan la templabilidad ya que la
dificultad de este tratamiento se presenta en piezas con espesores gruesos o
con diferentes espesores donde se requiere que la ventana Optima de
tratamiento sea lo suficientemente amplia ya que, la mejor combinacion de
propiedades de un hierro nodular austemperizado (resistencia y ductilidad) se
obtienen durante el periodo de tiempo conocido como ventana 6ptima de

procesamiento.
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Una forma de modificar la ventana 6ptima de procesamiento es mediante el

uso de elementos de aleacion como el niquel, molibdeno y cobre[2].

En una fundicion real, existe segregacion de soluto. La segregacion influye en
la velocidad local de reaccién y la descomposicion de la austenita no es
homogénea. Gran parte de la superposicion entre la etapa | y etapa Il de
austemperizado se deriva de la segregacion de solutos en la colada.

Por esta razon se ha decidido utilizar boro en el hierro nodular y analizar su
efecto en el tratamiento térmico de austempering.

El boro es utilizado como un potente y relativamente econémico elemento que
incrementa la templabilidad del acero donde es ampliamente utilizado[15, 16].
De acuerdo con la bibliografia[17], la adicién de boro retrasa la aparicion de
la ferrita, esto permite a los aceros con boro ser enfriados continuamente y

obtener una microestructura libre de perlita.

Se ha reportado que la solubilidad del boro en la austenita, ferrita y
martensita en aleaciones ferrosas incrementa con la adicion de elementos de
aleacion. Este incremento en la solubilidad puede estar asociado a la
presencia de elementos de aleacién como cromo, vanadio y molibdeno, los
cuales tienen diametros atomicos mayores al hierro y que expanden el
parametro de red lo suficiente como para permitir que le boro ocupe las
posiciones intersticiales en la red [18]. Sin embargo se ha reportado el
caracter dual del boro el cual puede estar en la red de forma sustitucional u
ocupar los sitios octahedrales, sin embargo Xianglong y colaboradores [19]
concluyen que se requiere de una menor energia de formacion para que los

atomos de boro ocupen los sitios octahedrales.
Yusuf y colaboradores [20] realizaron el tratamiento de boro-tempering a un

hierro nodular con la finalidad de incrementar la dureza superficial, reportan

que la presencia de boro tiene un efecto negativo en la templabilidad, el cual
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puede estar ligado a los altos contenidos de boro. Por otra parte Yu-Cheng
Peng y colaboradores [21] reportan que la adicion de boro en pequefas
cantidades pueden mejorar la templabilidad del Hierro nodular carbitico (con
presencia de carburos) pero con contenidos mayores de boro se tiene una
disminucion de la templabilidad debido a una excesiva cantidad de atomos de
boro en los bordes de grano de la austenita, los cuales forman boro-carburos
que actan como lugares para la nucleacién de ferrita. Sin embargo, se pueden
obtener una estructura con buena dureza y buena resistencia al impacto con
contenidos de boro de 300 ppm, ademéas, se observé que la nodularidad se ve

afectada con contenidos de boro mayores a 500 ppm.

El efecto de la adicién de boro sobre la resistencia al desgaste no ha sido
reportado, sin embargo, se sabe que la resistencia al desgaste esta

intimamente relacionada con la dureza del material.

El papel que juegan la dureza de la matriz y los nddulos de grafito en el HNA
cuando es sometido a desgaste ha sido reportado por diferentes investigadores
[14, 22-24]. G. Straffelini y colaboradores [14] realizaron ensayos de
rodamiento-deslizamiento para aplicaciones en engranes de HNA con
diferentes valores de dureza y cargas entre 50 y 500 N sin lubricacién y
velocidades bajas de rodamiento-deslizamiento. Encontraron que el grafito
juega un papel muy importante disminuyendo el coeficiente de friccidn asi
como la intensidad de desgaste. Ademas, encontraron que el HNA de menor
dureza mostro una menor intensidad de desgaste debido a su mayor ductilidad
y a la formacion de una capa tribolégica durante el proceso de rodamiento-

deslizamiento, reportan que el mecanismo de desgaste es por delaminacidn.

Por otra parte A.S.M.A. Haseeb y colaboradores [22] reportan que el principal
mecanismo de desgaste es por oxidacién para un HNA sometido a desgaste por
deslizamiento sin lubricacion para cargas entre 7.5 y 30N y velocidades altas

de deslizamiento. Asi también compararon el comportamiento de un HNA con
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un hierro nodular templado y revenido con el mismo nivel de dureza, el HNA
mostré una mayor resistencia al desgaste debido al endurecimiento secundario
producto de la transformacidon por deformacion de la austenita retenida a

martensita ademas del endurecimiento por deformacién de la ferrita bainitica.

Zimba y colaboradores [23] reportan que el mecanismo de desgaste es por
medio de delaminacion por fatiga superficial y oxidacidén para cargas entre 40
y 140 N cuando el material es sometido a desgaste por deslizamiento

reciprocante.

El comportamiento al desgaste por rodamiento y deslizamiento también ha
sido reportado. Wu-Sheng Zhou y Qing-De Zhou [24], reportan un incremento
en la dureza después del ensayo de rodamiento producto de la transformacion
de la austenita retenida a martensita por deformacion, en el caso del ensayo
con lubricacion por deslizamiento el mecanismo de desgaste fue desgaste por

fatiga con una carga de 1000 N.

Zhang y colaboradores [13] realizaron también ensayos de rodamiento-
deslizamiento. Durante el ensayo de desgaste, las superficies de contacto
fueron enfriadas con aire comprimido para evitar la oxidacidén e inducir que
las pérdidas en peso fueran por delaminacion. Encontraron que al evitar la
formacion de la capa de 6xido el coeficiente de friccién incrementa con el

incremento en la carga.

Ademas la deformacion por debajo de la superficie de contacto incrementa
con la disminucién en la dureza, disminuyendo la tendencia a la
delaminacion, sin embargo no se observaron grandes diferencias en la
resistencia al desgaste ya que en el caso de las aleaciones de menor dureza la
deformacion por debajo de la superficie produce la expulsién gradual del

grafito el cual disminuye el coeficiente de friccion.
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JUSTIFICACION

ElI HNA es considerado un material muy prometedor que ofrece excelentes
propiedades. Una problemética importante se presenta en la fabricacidon de
piezas de elevados espesores ya que para obtener propiedades mecanicas
Optimas, es necesario desarrollar el tratamiento en un rango de tiempos
bastante estrecho (ventana de procesamiento), lo cual es muy probleméatico a

nivel industrial.

En base a lo anterior se busca ampliar la ventana éptima de procesamiento y a
su vez, reducir tiempos de tratamiento ya esto impacta econdémicamente.
Asimismo esta reduccion en tiempos disminuye el dafio ambiental ya que los

bafios de sales presentan cierta toxicidad.

Por ultimo se pretende aclarar cierta controversia que existe debido a
presencia del boro ya que el boro en los ultimos afios ha estado presente como
elemento residual en la chatarra debido a la creciente utilizacidon de los aceros

al boro.
Por lo tanto, en el presente trabajo se estudia el efecto del elemento boro

sobre la ventana Optima de procesamiento asi como su resistencia al desgaste

la cual es una propiedad importante en gran cantidad de aplicaciones.
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I1.

DEPARTAMENTO DE FUNDICION

OBJETIVOS

Estudiar el efecto de la adicion de boro en pequefias cantidades sobre la
microestructura, propiedades del HNA, asi como su efecto sobre la

ventana dptima de procesamiento.

Objetivos especificos:

Fabricar un hierro nodular con diferentes contenidos de boro.

Caracterizar las diferentes aleaciones para observar el efecto de las

adiciones sobre las propiedades y microestructura.

Realizar el tratamiento térmico de austempering a diferentes tiempos.

Caracterizar las diferentes aleaciones sometidas a tratamiento térmico
para observar el efecto de las adiciones de boro sobre la ventana 6ptima

de procesamiento.

Estudiar el efecto de la adicion de boro cuando el material es sometido

a desgaste por deslizamiento.

Objetivos especificos:

Someter las diferentes aleaciones a desgaste por deslizamiento.

Evaluar su comportamiento al desgaste y correlacionar los valores en
funcién del contenido de boro y tiempo de austemperizado y sus

propiedades mecéanicas.

Analizar la superficie desgastada asi como una seccién por debajo de la
superficie desgasgastada del material para evaluar el grado de

deformacién y el dafio microestructural.
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HIPOTESIS

Debido a que la adicion de boro en pequefias cantidades aumenta la
templabilidad de las aleaciones ferrosas, por lo tanto, se cree que la adicidn
de boro puede tener efectos significativos sobre la ventana Optima de

procesamiento del HNA.

Ademaéas se sabe que la adicién de boro tiene la capacidad de incrementar la
difusividad del carbono en la austenita por lo que se cree que puede acelerar
la etapa | de la reaccién de austemperizado en las zonas intercelulares

obteniendo asi una microestructura mas homogénea.

En base a lo anterior, se cree que la adicion de boro puede producir cambios
significativos en el volumen vy distribucion de fases asi como en las
propiedades mecanicas como dureza, resistencia y ductilidad, lo cual puede

producir cambios considerables resistencia al desgaste.
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CAPITULO II. REVISION BIBLIOGRAFICA.

En este capitulo se presenta la informacidn més relevante sobre el estado del
arte de la investigacion, iniciando con una descripcion general sobre los tipos

de hierros fundidos.
2.1 Generalidades.

Los hierros son aleaciones ferrosas, las cuales tienen un contenido de carbono
de 2 a 6.67% de acuerdo con el diagrama hierro carbono. Sin embargo
comercialmente los rangos de carbono utilizados se encuentran entre 2 y
3.5%. Las aleaciones con contenidos de carbono por debajo de 2% son
considerados aceros [25, 26]. Ya que su principal aplicaciéon es la fabricacion
de piezas directamente de solidificacion, tambien reciben el nombre de
hierros colados 0 hierros fundidos.

El diagrama hierro-carburo de hierro que se muestra en la Figura 2.1, muestra
las divisiones de las aleaciones Fe-C de acuerdo con el contenido de carbono
y los nombres comunes de las estructuras asi como su division entre
hipoeutécticos y hipereutécticos de acuerdo al porcentaje en peso de carbono

en la aleacién.

Contrario al acero y debido al mayor contenido de carbono en el hierro, este
presenta una fase rica en carbono, dependiendo de de velocidad de
enfriamiento, elementos de aleacion y tratamientos al metal fundido el hierro
puede solidificar de acuerdo al diagrama termodinamicamente metaestable Fe-
FesC o estable Fe-C. Cuando la solidificacion se lleva a cabo de acuerdo con
el diagrama metaestable la fase rica en carbono es el carburo de hierro Fe3C;
cuando se sigue la ruta en el diagrama estable, la fase rica en carbono es el
grafito. Cabe sefialar que elementos como el silicio cambian la maxima

solubilidad del carbono en la austenita (y), por lo tanto, aleaciones con un
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contenido de carbono menor a 2% pueden solidificar como un eutéctico y, por

lo tanto, pertenecer a la familia de hierros fundidos [16].
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Figura 2.1 Diagrama hierro-carburo de hierro que muestra la division entre
hierros y aceros [25, 26].

Dentro de los hierros, estos pueden presentar diferencias notables entre si,
como se mencion6 anteriormente el carbono puede estar combinado en forma
de carburo de hierro o existir como carbono sin combinar (forma libre) como
grafito. La forma y distribucién de las particulas ricas en carbono influyen
grandemente las propiedades del hierro fundido [25, 26]. Los tipos de hierro

fundido se clasifican de la forma siguiente:

2.1.1 Hierros fundidos blancos. En este tipo de hierros la mayor parte del
carbono esta en forma combinada como cementita formando una red completa
que envuelve islas de perlita, la Figura 2.2 muestra la microestructura tipica

observada con el microscopio 6ptico.
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Figura 2.2 Microestructura tipica de un hierro blanco.

2.1.2 Hierros fundidos maleables. En este tipo de hierros la mayoria o todo el
carbono esta sin combinar en forma de particulas irregulares, conocidas como
carbono revenido, el cual se obtiene mediante tratamiento térmico del hierro
fundido blanco, la Figura 2.3 muestra la microestructura tipica observada con
el microscopio éptico.

Figura 2.3 Microestructura tipica de un hierro maleable.

2.1.3 Hierros fundidos grises. En este tipo de hierros la mayoria o todo el
carbono se encuentra sin combinar debido a la presencia de silicio, del cual
contiene alrededor de un 2%, con este contenido de silicio el exceso de

carbono presente se ve reflejado en una precipitacion de grafito en forma de
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hojuelas en una matriz que puede ser ferrita, perlita o cominmente una

combinacidon de estas, las Figuras 2.4 y 2.5 muestra microestructuras tipicas

observada con el microscopio Optico.

Figura 2.5 Microestructura tipica de un hierro gris atacado quimicamente con

nital al 3%.

2.1.4 Hierros fundidos nodulares. En este tipo de hierros, la mayor parte del
carbono se encuentra sin combinar, gracias a la presencia de silicio, su
composicion es muy similar a la del hierro gris, pero en este caso el carbono
se encuentra en forma de esferoides compactos gracias a la adicién de
aleaciones especiales (magnesio o cerio). La matriz puede ser ferritica,

perlitica o normalmente una mezcla de ferrita y perlita.
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La razon por la cual el grafito cambia de hojuelas a forma esférica con la
adicion de magnesio es debido a que el magnesio tiene una afinidad quimica
muy alta con el oxigeno y el azufre de manera que puede formar 6xidos de
magnesio y sulfuros de magnesio. Al eliminar a estos dos elementos, el

grafito puede crecer en forma de esferas [26]. Figuras 2.6 y 2.7 muestra la

microestructura tipica observada con el microscopio dptico.

Figura 2.7 Microestructura tipica de un hierro nodular atacado quimicamente
con nital al 2%.
Esta estructura difiere del hierro maleable en que se obtiene directamente de

la solidificacion y las particulas de carbono son de forma mucho mas regular.
2.1.5 Hierros fundidos aleados. En este tipo de hierros la estructura de

cualquiera de los tipos mencionados anteriormente se modifica mediante la

adicion de elementos de aleacidn.
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2.2 Estructura del Hierro Nodular

Como se mencion6 anteriormente el hierro nodular se caracteriza por tener
gran parte del carbono en forma de esferoides de grafito, las cuales
representan alrededor del 10% en volumen del hierro nodular [26]. La forma
del grafito es establecida durante la solidificacion y no puede ser cambiada de
ninguna forma, excepto por refusion del metal. La diferencia entre los grados
de hierro nodular es la estructura que rodea al grafito, la cual es llamada
matriz. La microestructura varia con la composicion y velocidad de
enfriamiento.

La estructura de la matriz puede ser cambiada por tratamiento térmico, los
grados de alta ductilidad presentan una matriz ferritica, los grados
intermedios son utilizados en condiciones de colada y presentan una
estructura mixta de ferrita y perlita. La ferrita se presenta en forma de anillos
alrededor de las esferas o nodulos de grafito (ver Figura 2.7), los grados de
alta resistencia son generalmente normalizados para obtener una matriz
perlitica o templado y revenidos para obtener una matriz de martensita
revenida. Matrices perliticas se pueden obtener directamente en condiciones

de colada mediante el uso de elementos de aleacion [16, 27].

Muchos son los factores que controlan la microestructura y propiedades del
hierro nodular, como son:

1.- El procesamiento del metal fundido.

2.- La composicion quimica.

3.- La velocidad de solidificacién y la velocidad de enfriamiento del s6lido.
La composicion quimica es el principal factor que afecta la forma y control de
grafito, y ademas tiene una mayor influencia sobre la microestructura de la
matriz metalica. La composicion quimica del hierro nodular comercial sin
elementos de aleacion es aproximadamente de 2-4%C, 1-3%Si, 0.3%Mn

(maximo), 0.02%S (maximo).
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Los contenidos de carbono y silicio suelen expresarse conjuntamente como
carbono equivalente con la formula:

CE= %C+ 1/3%Si

Debido a esto, el contenido de silicio modifica la composicién del eutéctico
en el sistema Fe-C (ver Figura 2.8), la adicion de 2.5% de silicio cambia el
eutéctico de 4.3% de a 3.5% aproximadamente, un hierro con esta
composicion (eutéctica) presenta varias ventajas, como son: Corto rango de
solidificacion, bajas temperaturas de fusién, menor probabilidad de
segregacion y alta fluidez en el metal [28].
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Figura 2.8 Diagrama de equilibrio Fe-C-2.5% Si.

2.2.1 Influencia de los Elementos de Aleacion.

Cada elemento tiene un efecto Unico sobre la estructura de solidificacion
(morfologia del grafito) o sobre la estructura de matriz metalica. Los
diferentes elementos presentes en el hierro nodular puede ser clasificados por
su influencia sobre al microestructura, ellos incluyen:

e Elementos primarios: C, Si, Mn, Sy P.

e Elementos esferoidizantes: Mg, Ce, Ca, tierras raras, etc.
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e Elementos aleantes: Cu, Ni y Mo.
e Elementos residuales y para propositos especiales: Al, Bi, Pb, Sh, etc.
e Elementos promotores de perlita y carburos: As, B, Cr, Sn, V, Nb, etc.

e Gases: Hy, N2 y Oo.

2.2.2 Influencia de los Elementos Primarios.

CARBONO Y SILICIO

Es tipico encontrar en el hierro nodular comercial contenidos de carbono entre
3.5y 3.9%, los valores mas altos en piezas de secciones delgadas (debajo de
9.5 mm), y los valores méas bajos en secciones gruesas (arriba de 38 mm).

Un alto contenido de carbdn equivalente (CE) y bajas velocidades de
solidificacion traerdn como resultado la formacion de grafito y la presencia de
grafito degenerado. Para secciones delgadas menores de 13 mm, es
recomendado un CE de 4.55%; para secciones moderadas, entre 13 y 38 mm,
puede ser utilizado un CE entre 4.35 y 4.45%; para secciones gruesas, arriba
de 50 mm, el CE puede ser limitado a un maximo de 4.3%.

El silicio es un elemento que influye mucho en la estructura de los hierros, es
un fuerte grafitizador y limita la formacion de carburos eutécticos. EIl silicio
también promueve la formacion de ferrita al disminuir la solubilidad del
carbono en la austenita. En hierros nodulares se recomienda un porcentaje
entre 1.5% y 3% de silicio [28].

FOSFORO

El fosforo esta comUunmente presente en el hierro. Pequefias cantidades
permanecen en solucién solida, pero grandes cantidades forman un
constituyente por separado, la esteadita, un fosfuro de hierro duro y fragil
[28, 29].
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AZUFRE

La desulfuracidén del metal es esencial en el proceso de fabricacion del hierro
nodular debido a que el magnesio reacciona con el azufre para formar sulfuro
de magnesio. EI contenido de azufre en el metal base afecta
significativamente la cantidad de magnesio requerido para promover vy

mantener la esferoidizacion del grafito [30].

MANGANESO

El manganeso es un elemento de aleacién comunmente utilizado para mejorar
las propiedades mecénicas del hierro nodular. EI manganeso actlla como un
estabilizador de la perlita e incremente la resistencia pero reduce la ductilidad
y maquinabilidad. También promueve la segregacion en los limites de celda y
debe ser limitado cuando se fabrica hierro nodular austemperizado. Ha sido
reportado que contenidos de manganeso mayores a 2% disminuyen
notablemente la resistencia al desgaste, ductilidad y resistencia a la tensidn
[31].

COBRE

El cobre es un elemento grafitizante y promotor de la perlita. Es mas
cominmente utilizado para desarrollar estructuras perliticas. Debido a su
fuerte tendencia a la formacién de perlita, es normalmente restringido a

niveles de 0.03% como maximo en los grados ferriticos.

2.2.3 Elementos Esferoidizantes.

MAGNESIO

El contenido de magnesio en el hierro nodular que producira un grafito
completamente esferoidal esta en el rango de 0.02-0.08%, dependiendo del
contenido de azufre. Cuando es adicionado al metal fundido, el magnesio
actla como desoxidante y desulfurante para alterar la forma del grafito.

Cantidades excesivas de oxigeno y/o azufre podrian consumir todo el
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magnesio, dejando una cantidad insuficiente para la esferoidizacién del
grafito; por otra parte, una excesiva cantidad de magnesio podria resultar en
una pieza plagada de carburos.

Cantidades tan pequefias de magnesio como 0.018% han demostrado producir
estructura de grafito completamente esféricas cuando el hierro base es bajo en
azufre y oxigeno. A medida que el contenido de magnesio en el hierro base es
incrementado, la estructura del grafito cambia de una hojuela convencional
tipo VII, a una forma de hojuela altamente sobreenfriada, después a una forma
vermicular o compacta (I1l) y finalmente a grafito esferoidal (1), como se
muestra en la Figura 2.9. Sin embargo un exceso de magnesio podria resultar

en la formacidn de carburos[29].
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Figura 2.9. Formas del grafito clasificadas en 7 tipos por ASTM
(especificacion A247)[16].

CERIO

EL cerio, como el magnesio es un fuerte desoxidante y desulfurante. Sin
embargo, el cerio no es altamente volatil (punto de evaporacién 2406°C), los
oxidos y sulfuros son estables y generalmente no son sujetos a reversion.
Ademas, altas concentraciones de cerio y lantano favorecen la formacién de
carburos [32].
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CALCIO

El calcio es un importante elemento a ser considerado en la produccién del
hierro nodular. A pesar de que se han producido hierros de grafito esferoidal
mediante el tratamiento solo con calcio, este elemento es de mayor interés en
la reduccion de la volatizacion del magnesio durante su reaccién e

incrementar la efectividad de la inoculacidn [28].

2.2.4 Gases.

Oxigeno. Como el magnesio es muy efectivo como desoxidante, el contenido
de oxigeno en el hierro base es reducido a bajos niveles durante el tratamiento
con magnesio.

Hidrogeno. EI hidrégeno es reconocido como un potente promotor de
carburos, como resultado del sobreenfriamiento que se presenta en hierros con
altos niveles de hidrogeno.

Nitrégeno. EI nitrégeno es soluble en el hierro fundido. EI nitrogeno
molecular puede ser utilizado en técnicas de desgasificado por inyeccion de

este gas sin efectos deteriorantes.

2.2.5 Elementos Aleantes.

Dentro de esta categoria de elementos se encuentran elementos comdnmente
utilizados para incrementar la templabilidad y/6 estabilizar la austenita, como
son el niquel, molibdeno, etc. Estos elementos se utilizan regularmente en
rangos de 1-2% [2, 33].

2.2.6 Elementos Nocivos.

La formacidn de grafito esferoidal puede ser asegurada si el hierro es tratado

con una cantidad efectiva de magnesio, sin embargo, existen algunos

elementos que pueden interferir con el desarrollo de una aceptable estructura
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esferoidal. Cuando estos elementos estadn presentes en cantidades menores
pero suficiente para interferir con la formacién del grafito esferoidal son
Ilamados elementos nocivos, subversivos, residuales, etc. En su mayor parte,
estos elementos son superficialmente activos y tienden a concentrarse en la
interfase grafito-liquido y grafito-sdlido, donde tiene un importante efecto
sobre la morfologia del grafito.

Algunos de estos elementos son: aluminio, antimonio, bismuto, plomo, telurio
y titanio. Regularmente su efecto es sensitivo al tamafio de la seccidn

acentuandose en secciones gruesas [28].

2.2.7 Elementos Promotores de Carburos y Perlita.

Estos son una serie de elementos que pueden ser utilizados en el hierro para
promover la formacion de carburos durante la solidificacién o para promover
la formacion de perlita durante el enfriamiento de la pieza a través del rango
de temperatura critica. Tales elementos influencian también la templabilidad
del material. Algunos de estos elementos son: cromo, vanadio, estafo,
arsénico y boro.

Ya que el boro es el elemento de estudio en este trabajo a continuacion se

detalla su efecto en algunas aleaciones ferrosas.

2.2.8 Influencia del Boro en Aleaciones Ferrosas.

El uso de boro ha sido ampliamente estudiado en aceros, los cuales tienen una
gran similaridad con la matriz del hierro nodular, por tal motivo se ha
incluido en esta revision bibliografica el efecto de este elemento sobre los
aceros.

En aleaciones ferrosas la influencia del boro es encontrada en cantidades muy
pequefias de este elemento. La solubilidad del boro tanto en la ferrita como en
la austenita es muy limitada, si la adicion de boro excede su limite de
solubilidad resulta en la precipitacion de carburos y borocarburos. El boro se

segrega muy fuertemente en el acero[15], formando carburos de boro en los
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limites de grano; y una especie de red en contenidos mas altos de boro, los
boruros tienen una mayor dureza que los carburos formados con los mismos
elementos [15, 34]. EI boro es utilizado como un potente y relativamente
econdmico elemento que incrementa notablemente la templabilidad del acero

cuando este estd completamente desoxidado [15, 16].

Los efectos del boro sobre la templabilidad son Gnicos en varios aspectos:

. Una pequefia adicion de boro (alrededor de 10 ppm) tiene un fuerte
efecto en la templabilidad.

. El efecto del boro en la templabilidad es mucho menor en aceros de alto
carbono que en aceros de bajo carbono.

. El nitrogeno y otros desoxidantes influencian la efectividad del boro.

. Tratamientos térmicos a temperaturas altas reducen el efecto sobre la

templabilidad del boro.

De acuerdo con la bibliografia [17], la adicion de boro en aceros retrasa la
aparicion de la ferrita ya que retarda la nucleacion heterogenea de la ferrita
en la superficie de los granos austeniticos en un grado mayor que el de la
bainita, esto permite a los aceros con boro ser enfriados continuamente y
obtener una microestructura libre de perlita, este efecto se ilustra en la Figura
2.10 donde se observa un notable efecto en la transformacion de la ferrita
alotromorfica y tan solo un pequefio retraso en la reaccion bainitica. La
segregaciéon de boro a los limites de grano de la austenita reduce la energia en
los limites de grano, lo cual disminuye la efectividad de estos para la
nucleacion heterogénea.

Garlipp y colaboradores [35] reportan un incremento en los granos de
austenita asi como un refinamiento en la microestructura de aceros al C-Mn,
asi mismo Stumpf y colaboradores [36] reportan la capacidad del boro de
refinar la microestructura final en aceros con bajo contenido de carbono.

La adicion de 20 ppm de boro tiene un fuerte efecto sobre la cinética de

transformacidon, aunque la cantidad exacta depende del tamafio de grano
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austenitico, si se adiciona demasiado boro, este puede precipitar en forma de
boruros lo cual estimula la nucleacion de ferrita. El boro mejora la
templabilidad Unicamente cuando estd presente en solucién sélida y no en la
forma de 6xidos o nitruros, es por esta razon que los aceros aleados con boro
son desoxidadoscon aluminio, el titanio es utilizado para neutralizar al

nitrogeno que de otra forma se combinaria con el boro suprimiendo su efecto.

Ae ......................................

Efecto del Boro A
Ferrita -

Temperatura

Bainita

Tiempo

Figura 2.10 Efecto de la adicion de boro en el diagrama TTT. [17].

El carbono tiende también a segregar a los bordes de grano; en aceros de bajo
contenido de carbono, el niobio y el titanio forman carburos, lo cual reduce la
cantidad disponible para la segregacion, esto deja los bordes libres para
recibir el boro, de otra forma el boro seria desplazado de los bordes de grano
por la segregacién preferencial de carbono.

La capacidad del boro de segregar a los limites de grano incrementa la
cohesion de los granos de austenita ademas de retardar la formacion de la
ferrita proeutectoides[37].

La efectividad del boro es influenciada por la presencia de inclusiones no
metalicas, especialmente en aceros inoculados donde las inclusiones son
producidas intencionalmente para inducir la precipitacion de bainita, por
ejemplo el sulfuro de manganeso MnS y la alimina Al,O3 parecen actuar como
sitios para la nucleacion heterogénea para BN y M,3Cs durante la fabricacion

del acero, esto reduce la cantidad de boro disponible que segrega para la
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formacion de sitios para la nucleacion de ferrita. Bajas concentraciones de
azufre 50 ppm pueden estimular la nucleacion de la bainita, sulfuros ricos en
hierro precipitan en los limites de grano de la austenita y forman lugares
propicios para la nucleacidn de bainita [17].

Se ha reportado que la solubilidad del boro en la austenita, ferrita y
martensita en aleaciones ferrosas incrementa con la adicion de elementos de
aleacion, Guo y colaboradores [18] analizaron al solubilidad del boro en un
hierro martensitico aleado con un 12 % de cromo y un 1.35% en peso de boro
y otros elementos de aleacidn, reportan que la matriz consiste en una solucion
solida supersaturada de boro y carbono, la solubilidad del boro detectada en la
martensita por medio de microsonda electronica, el cual se encontraba entre
0.185 a 0.515 % en condiciones de colada y de 0.015 a 0.0589 % en peso para
la martensita solubilizada térmicamente, lo cual es mucho mayor al 0.005 %
reportado por otros investigadores en hierro puro. Este incremento en la
solubilidad puede estar asociado a la presencia de elementos de aleacién como
cromo, vanadio y molibdeno, los cuales tienen didmetros atémicos mayores al
hierro y que expanden el parametro de red lo suficiente como para permitir

que le boro ocupe las posiciones intersticiales en la red [18].

Yusuf y colaboradores [20] realizaron el tratamiento de boro-tempering a un
hierro nodular, reportan que la presencia de boro tiene un efecto negativo en
la templabilidad el cual puede estar ligado a los altos contenidos de boro, ya
que como reportan Peng y colaboradores [21] la adicién de boro en pequefias
cantidades pueden mejorar la templabilidad del CADI pero con contenidos
mayores de boro se tiene una disminucién de la templabilidad debido a una
excesiva cantidad de atomos de boro en los bordes de grano de la austenita,
los cuales forman boro-carburos que actdan como lugares para la nucleacion
de ferrita. Sin embargo se pueden obtener una estructura con buena dureza y

buena resistencia al impacto con contenidos de boro de 0.003wt%, ademas, se
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observo que la nodularidad se ve afectada con contenidos de boro mayores a
0.05wt%[21].

Investigaciones recientes [38, 39] reportan que el boro tiene la capacidad de
interrumpir la barrera de cobre que se forma durante el proceso de
solidificacion del hierro nodular, el cual es el responsable del efecto
perlitizante del cobre ya que tal barrera impide la difusién del carbono. Por lo
tanto, la adicién de boro disminuye la dureza de la aleacidn.

En la figura 2.11 se muestra una imagen de microscopia electronica de barrido
en la cual rotaron el porta muestras un angulo de 60° se observa la ausencia
del anillo de cobre en la superficie del nédulo y la formacion de grafito
secundario en la microestructura de la aleacion con 31 ppm de boro, en la

parte derecha se muestra un esquema del fenémeno de grafitizacion

secundaria.
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Figura 2.11. Formacion de grafito secundario en la superficie del nddulo
[38].

2.2.9 Segregacion

El efecto de la segregacion es de gran importancia en el tratamiento de

austemperizado, sin embargo su efecto se detallard més adelante.
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Generalmente, los aleantes no se distribuyen homogéneamente en la austenita,
si no que tienden a segregarse durante la solidificaciéon, en forma positiva,
hacia las Gltimas regiones solidificadas. Se ha demostrado que el molibdeno y
el fosforo segregan fuertemente en la parte central de una seccion gruesa,
dando como resultado compuestos intercelulares complejos. Los elementos
grafitizantes, (Si, Cu, Ni,), tienden a concentrarse cerca de los nodulos,
mientras que elementos que promueven la formacién de carburos, (Cr, Mn,
Mo), tienden a concentrarse cerca de la fase perlitica o en los limites de grano
[5, 9].

Durante la solidificacion de los hierros nodulares, los elementos como el V,
Cr, Mo y Mn se segregan en los limites de grano de las regiones eutécticas,
formando carburos o compuestos de hierro que dificilmente se descomponen,

aun tratandolos con recocido a altas temperaturas [9].

Se han designado 3 zonas a lo largo de la celula del eutéctico para ilustrar la

distribucion de elementos en los hierros nodulares como se muestra en la

Figura 2.12.
Limite de
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Figura 2.12. Zonas de segregacion de soluto entre nddulos adyacentes de

grafito.
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2.3 Propiedades Mecanicas del Hierro Nodular.
Las propiedades mecanicas del hierro nodular en condiciones de colada se
muestran en la Tabla 2.1, estas dependen del tipo de estructura metalogréafica

y del contenido de elementos de aleacidn.

Tabla 2.1 Propiedades mecanicas del hierro nodular en condiciones de

colada [16].

Resistencia | Resistenciaa Elongacion,

Contenido de

Tipo Tensil la Cedencia porcentaje
aleacion ) )
LB/Pulg LB/Pulg en 2 pulg.
Bajo 55,000 35,000 25 130
Ferritico
Alto 90,000 70,000 12 210
Bajo 80,000 60,000 10 200
Perlitico
Alto 130,000 110,000 2 275

Las propiedades del hierro nodular pueden ser mejoradas mediante tratamiento
térmico, estos tratamientos dependen de las propiedades que se deseen obtener
para determinada aplicacion. Los hierros nodulares pueden serd tratados

térmicamente para:

Incrementar la tenacidad y al ductilidad.

e Incrementar la resistencia a la tension y resistencia al desgaste.
e Incrementar la resistencia a la corrosion.

e Homogenizar las propiedades.

e Mejorar la maquinabilidad.

e Relevar esfuerzos.

Algunos de estos tratamientos son; temple, normalizado, revenido, recocido,
austemperizado, etc. Se han disefiado algunos otros tratamientos térmicos
especiales para producir mezclas de fases como bainita y martensita[40] asi

como tratamientos intercriticos [41-45]. Las Figuras 2.13 y 2.14 muestran
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algunas de las propiedades mecéanicas de diferentes tipos de hierros nodulares

tratados térmicamente y en condiciones de colada.
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Figura 2.13. Resistencia a la tension en funcién de la elongacidon para

diferentes hierros nodulares [12].
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Como se puede observar en las figuras anteriores el tratamiento térmico de
austemperizado proporciona una excelente combinacion de propiedades por lo
que ha tenido gran auge en los Gltimos tiempos, este tratamiento se detalla de

forma extensa en la siguiente seccidn.

2.4 Tratamiento de Austemperizado en el Hierro Nodular

El austemperizado es un tratamiento térmico que fue desarrollado por
Davenport y Bain, este tratamiento fue aplicado desde la década de 1930 en
aceros colados y forjados, su producto era una microestructura llamada
bainita en honor a Bain, este tratamiento involucra una austenizacién del
material, temple y una transformacion isotérmica (austempering) durante un
determinado tiempo en la region bainitica.

En la década de 1950 fue desarrollado el hierro nodular el cual posee una
matriz muy similar a los aceros, pero el tratamiento térmico de
austemperizado fue aplicado a nivel industrial en el hierro nodular hasta 1972
cuando fueron desarrollados sistemas mas eficientes para su aplicacion. En la
década de los 90°s fueron desarrollados los estandares de la ASTM para el
hierro nodular austemperizado y fue introducido el término de ausferrita para
denominar a la microestructura de la matriz del hierro nodular austemperizado
[6].

En 1998 la produccién mundial de HNA era de aproximadamente 100,000
toneladas anuales [12].

El producto de este tratamiento es una matriz formada por ferrita acicular y
austenita retenida con alto contenido de carbono llamada ausferrita, esta
estructura difiere de la bainita obtenida en los aceros la cual estd formada por
ferrita y cementita, sin embargo, si el tiempo de exposicion en el
austemperizado es demasiado prolongado la ausferrita se degrada y da lugar a
la formacion de la bainita [6, 7, 46].

El tratamiento de austemperizado proporciona al hierro nodular, buena

tenacidad, resistencia a la fatiga y al desgaste, ademdas ofrece grandes
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beneficios como son; alta relacién peso-resistencia, buena maquinabilidad,
bajo costo, flexibilidad en el disefio y fabricacidon, lo cual lo vuelve muy
competitivo comparado con materiales como el acero y aleaciones de aluminio
[2, 7, 47].

Los costos de fabricacion del hierro nodular austemperizado son
substancialmente menores a los del acero forjado, el HNA tiene como ventaja
una mayor resistencia especifica, es considerado un material muy prometedor
y es un sustituto muy econdmico para el acero forjado en aplicaciones
estructurales en la industria automotriz (ciguefiales, engranes de transmision,
bielas), en la industria militar (proyectiles de cafidn, engranajes de aterrizaje
de aeronaves, etc), maquinaria agricola, ferrocarriles, asi como la industria
minera[2, 48-52] ademd&s su resistencia al desgaste es comparable a la de
aceros aleados y endurecidos como el AISI 4340[53].

En las Figuras 2.15 y 2.16 se muestran algunas propiedades del HNA

comparadas con aceros y aleaciones de aluminio [12].

Keb Mfa
w0

50 = 170
1
Al

15 1
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Figura 2.15. Resistencia a la tension en funcién de la elongacién para hierro

nodular, HNA (hierro nodular austemperizado) y algunos aceros.
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Figura 2.16. Limite de elastico en funcién de la elongacion para HNA y
aleaciones de aluminio.

La microestructura de la matriz del HNA producto de este tratamiento térmico
es la responsable de las propiedades mecanicas de este tipo de hierros, la cual
consiste en ferrita acicular y austenita retenida rica en carbono disuelto[5].
Esta microestructura ausferritica se presenta en el hierro nodular gracias al
elevado contenido de carbono el cual estabiliza la austenita y a la presencia
del silicio, el cual hasta cierto grado inhibe la formacién de carburo, sin
embargo, microestructuras ausferriticas han sido observadas en aceros con
alto contenido de silicio [54] asi como en hierros grises [55].

Los elementos de aleacion juegan un papel importante en el tratamiento de
austemperizado, ya que durante el este, si la templabilidad es insuficiente,
parte de la austenita en el hierro nodular se transformara a perlita, lo cual no
es conveniente, por lo tanto, la adicion de elementos de aleacion es inevitable
para lograr la templablidad deseada y por ende un buen producto del
tratamiento de austemperizado [56, 57].

Entiéndase por templabilidad retrasar la transformacion de la austenita a

ferrita, recorriendo las curvas de transformacion CCT hacia tiempos mayores,

DEPARTAMENTO DE FUNDICION 30



U.M.S.N.H. LILM

evitando asi durante un enfriamiento moderadamente rdpido cruzar las lineas
de transformacidn perlitica.

El austemperizado es un tratamiento isotérmico (manteniendo una temperatura
constante por un intervalo de tiempo) este proceso involucra dos etapas:
primero la pieza de hierro nodular es austenitizada en un rango de
temperaturas entre 850°C y 950°C durante un tiempo determinado. Esto es
seguido por la segunda etapa, que consiste en un enfriamiento réapido en un
bafio de sales o de aceite, que estard en un rango de temperaturas entre 235°C
y 450°C, donde se mantiene la pieza por un tiempo que puede variar desde 5
minutos hasta 4 horas, posteriormente, se deja enfriar a temperatura ambiente.
En la Figura 2.17 se muestra un diagrama de un ciclo tipico del tratamiento
térmico de austemperizado [8].
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Figura 2.17 Ciclo térmico del tratamiento de austemperizado aplicado al
hierro nodular.

En la Figura 2.17 se observa como el segmento AB representa calentamiento
desde la temperatura A hasta la temperatura B (temperatura de austenitizado),
entre 850°C y 950°C donde se mantiene la pieza por un tiempo representado
por el segmento BC. Alcanzada la completa austenitizacidén en el tiempo C, en
este punto comienza el enfriamiento de austemperizado representado por el
segmento CD, este descenso de la temperatura se mantiene en la temperatura
D (235°C - 450°C) por un tiempo marcado por el segmento DE. EI segmento
EF representa el enfriamiento a temperatura ambiente desde la temperatura de

austemperizado.
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2.4.1 Reaccion en el Austemperizado.

La reaccién de austemperizado es considerada una reaccion de dos pasos:
Etapa | y Etapa Il, diferente a la reaccion bainitica en los aceros.

ETAPA I: Yy =yr+ «a

ETAPA II: yr — «a + carburo (Fe3C)

En los aceros la austenita se transforma directamente en ferrita y cementita:

(v > a + Fe3C) = Reaccion bainitica en los aceros

De acuerdo con la literatura [5]existen diferencias fundamentales entre
hierros y aceros son mencionadas a continuacidn, estas diferencias permiten
en el hierro obtener la estructura ausferritica, la cual no se presenta en los
aceros:

. En el acero, la adicion de altos contenidos de silicio son considerados
perjudiciales a excepcidén de aceros con aplicaciones eléctricas. En el caso de
los hierros, el silicio es esencial y juega un rol importante en la formacidén de
la matriz ausferritica.

. El acero solidifica como una sola fase, en el caso del hierro este
solidifica como un eutéctico, por lo tanto existe una distribucion de soluto
distinta, la distribucion de soluto altera la cinética de transformacion en el
hierro.

. La concentracion del carbono en el acero es constante, en el caso del
hierro debido a la presencia de los n6dulos de grafito que actian como bancos
de carbono, éste puede moverse entre los nédulos y la matriz, lo cual permite
tener una concentraciéon de carbono variable en la matriz.

Como se mencioné anteriormente el producto del tratamiento de
austemperizado en el hierro nodular es una microestructura formada por
austenita rica en carbono y ferrita acicular llamada ausferrita, durante el
tratamiento de austemperizado, la ferrita bainitica empieza su nucleacién en

los limites de grano de la austenita; al mismo tiempo, el carbono expulsado de
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las placas de ferrita en crecimiento, es depositado en la austenita
circunvecina.

En los hierros nodulares, la precipitacion de carburos de hierro no ocurre
necesariamente como ocurre en la transformacion bainitica en los aceros; esto
es debido al alto contenido de silicio en los hierros nodulares, el cual evita la
formaciéon del carburo bainitico . Consecuentemente, la austenita remanente
continta absorbiendo carbono conforme la reaccion bainitica avanza. Asi
como la austenita comienza a estar suficientemente enriquecida en carbono, el
crecimiento de las placas de ferrita bainitica es inhibido y la reaccion es
detenida. Se ha demostrado que el contenido de carbono disuelto en la
austenita puede ser de hasta de un 2.1% C, suficiente para que ésta sea
térmica y mecanicamente estable [3, 5].

. La austenita retenida no es estable cuando es pobre en carbono, (esto es
con contenidos menores a 1.0% C), se transformara en martensita al momento
en que el hierro se enfria a temperatura ambiente. Por otro lado, después de
tiempos largos de austemperizado, la austenita retenida se transformara en
ferrita y carburos de hierro.

Se han encontrado diferencias significativas tanto en las caracteristicas de
transformacion como en la microestructura para tratamientos a altas
temperaturas de austemperizado (330°C-450°C) y a bajas temperaturas de
austemperizado (240-330°C).

La Figura 2.18 muestra un diagrama TTT (Tiempo, Temperatura Yy
Transformacion) ilustrando la regién de austemperizado, se puede observar
como diferentes mecanismos de transformacién operan a temperaturas

mayores y a menores de 330°C [3, 8, 58].
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Figura 2.18 Diagrama TTT donde se ilustra la regidon de austemperizado.
A temperaturas menores de 330°C la velocidad de crecimiento de los granos
de ferrita es relativamente alta y la velocidad de difusion del carbono es
relativamente baja, por lo tanto, la estructura resultante estara formada por
ferrita acicular con un alto contenido de carbono disuelto; con tiempos cortos
de austemperizado, dicho carbono es rechazado por la ferrita precipitando
como carburo de hierro FesC 0 carburo épsilon (Fe,.3C) dentro de los granos
aciculares de ferrita.
Ya que sb6lo una pequefia cantidad de carbono rechazada de la ferrita, es
disuelta en la austenita, las cantidades de austenita retenida rica en carbono
presente en la matriz a temperatura ambiente serdn bajas (aproximadamente
15% en vol.). Esta estructura es referida como “bainita inferior”. En la figura
2.19.a se muestra una representacion esquematica del mecanismo de
formacion de la “bainita inferior”.
En tratamientos isotérmicos con temperaturas por arriba de 330°C, la difusién
del carbono es mas rapida y, por lo tanto, la mayoria del carbono es capaz de
difundirse fuera de las placas de la ferrita bainitica creciente, enriqueciendo
la austenita remanente de carbono. El contenido de carbono disuelto en la
austenita eventualmente alcanzard niveles entre 1.5-2.1% C donde la
transformacién bainitica es inhibida. Esta austenita retenida, puede ser
estable, al menos hasta -120°C. La microestructura formada a temperaturas de
austemperizado mayores de 330°C en hierros nodulares es referida como

“bainita superior”.
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En la Figura 2.19.b, se muestra una representacion del mecanismo de
formacion de la bainita superior, el volumen de austenita retenida puede ser

hasta un 40% en volumen [9, 59].

Figura 2.19 Mecanismos de transformacion de: a) Bainita Inferior, b) Bainita
Superior.

La diferencia principal entre las reacciones de austemperizado a altas y a
bajas temperaturas de austemperizado es la cinética de las reacciones. Estas
reacciones a su vez ocurren en dos etapas llamadas etapa | y etapa Il. En
temperaturas bajas de austemperizado, la coprecipitacion de carburos ocurre
al inicio del tratamiento, es decir desde la etapa I, debido a la relativa baja
velocidad de difusion del carbono en la austenita.

En temperaturas de austemperizado arriba de 330°C, la etapa | de la reaccién
consiste basicamente en la transformacion de la austenita (y) en ferrita (a) y
en austenita retenida enriquecida de carbono (yr). La matriz de una estructura
de HNA puede contener hasta un 40% de austenita retenida rica en carbono,
térmicamente estable a temperaturas menores que la temperatura ambiente.

La Figura 2.20 muestra una microestructura tipica de un hierro
austemperizado. La figura 2.21 muestra una microestructura completamente
martensitica la cual sirve como referencia para observar la diferencia con la

micriostructura austenitica.

DEPARTAMENTO DE FUNDICION 35



U.M.S.N.H. ..M

Figura 2.20 Microestructura tipica de un HNA mostrando la estructura de

ausferrita con la presencia de algunas agujas de martensita.

Figura 2.21 Microestructura martensitica de un hierro nodular austenizado y

templado.

Se ha observado que en las regiones intercelulares, donde existe mayor
segregacion de los elementos de aleacion, la velocidad de la etapa | de la
reaccion es menor, este retraso, ocasiona que con tiempos muy cortos de
austemperizado, no se permita una suficiente estabilizacion del carbono en la
austenita [59]. En estas regiones se forman lagunas de austenita
marginalmente estable al enfriar a temperatura ambiente, se transforman
parcial o totalmente en martensita [60].

Muchos nombres se han utilizado para describir estas lagunas de austenita

marginalmente estable, como son: austenita arreactiva o0 4&reas sin
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transformacién, volumen de austenita arreactiva, o simplemente regiones
blancas, YA 6 yB.

Algunos investigadores [5, 8, 9] estdn de acuerdo en que el final de la etapa |
de la reaccién, es cuando el porcentaje de austenita arreactiva es menor que
1% en volumen, la Figura 2.22 muestra el efecto del tiempo de

austemperizado contra el volumen de austenita arreactiva.
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Fig. 2.22 Efecto del tiempo de austemperizado contra el volumen de austenita

arreactiva.

Tiempos largos de austemperizado dan como resultado una estructura formada
por ferrita y carburos. Esto es conocido como la etapa Il de la reaccion de
austemperizado, esta etapa también debe ser evitada, pues viene acompafiada
de un notable descenso en ductilidad y tenacidad. Por esto, la estructura del
HNA deseada debera estar formada por ferrita y una cantidad considerable de
austenita retenida rica en carbono [61, 62].

A temperaturas altas de austemperizado las dos etapas de la reaccion se
describen como:

ETAPA I: y—oyr+ o«
ETAPA II: vyr — «a + carburo (Fe3C)
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A continuacién se describen las dos etapas de la reaccidn de austemperizado

en temperaturas de tratamiento menores a 330°C.

ETAPA I: vy—vyr+ (a + carburo)
ETAPA II; vr — o + carburo
Donde:

y: es la austenita formada durante el proceso de austenitizacién a alta
temperatura.

yr: es la austenita enriquecida mediante el proceso de difusion durante el
austemperizado.

o: es la ferrita bainitica.

La Figura 2.23 muestra una representacién esquematica de las dos etapas de la
reaccion de austemperizado a altas y a bajas temperaturas [63].

El area bajo la curva PQ representa el volumen de austenita retenida. El area
bajo la curva PR representa el volumen de ferrita presente. El volumen
presente de cada fase se mide con difractometro de rayos X.

Se ha determinado que existe un intervalo de tiempo entre la reaccion de la
etapa | y la reaccidon de la etapa Il, a este intervalo se le conoce como

“ventana optima” del austemperizado [64-66].
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Figura 2.23 Representacion esquematica de la reaccién de austemperizado;
(a) A altas temperaturas de austemperizado (330-450°C), (b) A bajas

temperaturas de austemperizado (260-330°C).

2.4.2 Ventana Optima del Tratamiento Térmico

Al periodo de tiempo en el que no ocurre transformacidén de la austenita rica
en carbono ni de ferrita, se le conoce como ventana O&ptima del
austemperizado. Esquematicamente, es el intervalo de tiempo en el que el
volumen de austenita retenida rica en carbono alcanza un maximo y el
contendido de austenita arreactiva o martensita sea menor a 1% en volumen.
Esto es muy importante, pues es el momento en que se obtienen mejores
propiedades mecéanicas (ver Figura 2.24). La ventana Optima del proceso se

obtiene de la curva de volumen de austenita retenida vs tiempo de
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austemperizado. El tamafio de la ventana Optima serd la que determine la
cinética de la reaccién de austemperizado para una aleacidon especifica. El
tamafio de la ventana dptima del proceso, depende de los elementos aleantes,
asi como del tiempo y de las temperaturas de austenitizacién vy de
austemperizado [56, 59, 64, 67].
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Figura 2.24 Volimenes de austenita retenida contra tiempo de
austemperizado.

El inciso (a) de la Figura 2.24 representa la ventana 6ptima de tratamiento de
austemperizado en piezas sin elementos de aleacién. En el inciso (b) se ve
como la ventana del proceso de austemperizado se alarga por efecto de los
elementos de aleacion en comparacién con la ventana del HNA del inciso (a).
En el inciso (c) de la misma figura, se observa la ventana acortada por un
inapropiado contenido de los elementos de aleacién o por segregacion de estos
elementos de aleacion; y por ultimo, en el inciso (d) se observa como la
ventana del proceso se puede agrandar utilizando temperaturas bajas de
austenitizacion, contrarrestando la segregacion u otros efectos indeseables de
los elementos de aleacién [57, 59, 64]. Algunos otros investigadores han
logrado modificar la ventana Optima de procesamiento con novedosos
tratamientos térmicos que involucran dos etapas posteriores a la austenizacion
[2, 68-72].
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2.4.3 Temperatura de Austenizacion

El austenitizado es la primera etapa del ciclo de austemperizado. EI
austenitizado consiste en la nucleacidon y crecimiento de la austenita (y) en la
matriz de la estructura de hierro. Este proceso las variables son la temperatura
y tiempo de permanencia los cuales estdn en funcion del espesor vy
composicion del metal.

Se toman diferentes consideraciones para tratamientos térmicos en los aceros
y en los hierros. En los aceros, el contenido de carbono es de primera
importancia para seleccionar la temperatura de austenitizacion; en los hierros,
el contenido de silicio es el pardmetro mas importante. En el diagrama Fe-C-
Si se observa cémo el silicio introduce una regidén en la que coexisten tres
fases: ferrita, austenita y grafito (a + vy + G) (ver Figura 2.25). Esta region se
conoce como el rango de la temperatura critica, el lugar y el tamafio de esta

region depende de la cantidad de silicio.
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CONCENTRACION DE C/ wt %

Figura 2.25 Diagrama de equilibrio Fe-C-2.5% Si.

En realidad la temperatura de austenitizado se puede considerar como una
variable que depende de la aleacidén, ya que al aumentar la temperatura de

austenitizacion aumenta el contenido de carbono disuelto (en la matriz)

DEPARTAMENTO DE FUNDICION 41



U.M.S.N.H. LILM

durante el calentamiento. Como una gran cantidad del contenido del carbono
se encuentra de reserva en los nodulos de grafito, es posible “seleccionar” el
contenido de carbono disuelto en la matriz, simplemente eligiendo la
temperatura de austenitizacion. En el diagrama de fases ternario Fe-C-2.5%
Si, de la Figura 2.25, se observa como la solubilidad del carbono en la
austenita varia desde 0.6% C a 770°C hasta aproximadamente: 1.4% C a
1100°C [8, 47, 61, 64].

Como el contenido de carbono en la matriz austenitica es afectado por la
temperatura de austenitizacion, ésta es un pardmetro importante sobre la
transformacién durante el austemperizado, principalmente en la etapa | de la
reaccion de austemperizado, temperaturas bajas de austenizacién producen
estructuras mas finas, sin embargo temperaturas menores a 900°C pueden
ocasionar la presencia de ferrita residual [73]. Aumentando el contenido de
silicio, se reduce la maxima solubilidad del carbono en la austenita. Para
estimar la maxima solubilidad del carbono en la austenita, como se determina
en el diagrama de equilibrio, se usa la siguiente expresién matematica en
funcién de la temperatura de austenitizacion y del contenido de silicio [28]:

%C € = 42T07;C—o.17(/05i}0.95

Donde:
%C (y): es el contenido maximo de carbono en la austenita.

Ty: es la temperatura de austenitizacion en °C.

El efecto de otros elementos de aleacion no se considera debido a su minima

influencia en este parametro.

En la Figura 2.26 se muestra el efecto de reducir la temperatura de
austenitizacion de Ty a Ty’; la reduccion del contenido de carbono en la
matriz produce una fuerza impulsora desde a’ hasta b’ en la etapa I de la
reaccion de austemperizado; aumentando la nucleacion de ferrita y la

velocidad de la transformacion inicial, se produce un gradiente mayor de
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actividad. La alta difusion del carbono promueve el crecimiento de las placas
de ferrita. Por lo tanto, al reducir la temperatura de austenitizacidon se acelera
la etapa | de la reaccion de austemperizado, [47, 74]lo que da como resultado,
una microestructura mas uniforme, sin embargo el utilizar temperaturas de
austenizacién demasiado bajas disminuye el contenido de carbono en la
austenita, por lo que es mas propensa a la formacidn de ferrita proeutectoide.
Algunos resultados benéficos se han observado al utilizar temperaturas de
austenitizacidon hasta de 850°C.

Al disminuir Ty disminuye el contenido de carbono en la matriz, formdndose
regiones aisladas de ferrita alrededor de los n6dulos de grafito; se le llama
ferrita original porque pertenecia a la microestructura original y no alcanzo6 a
austenitizarse. Estas regiones se pueden distinguir claramente por su baja
dureza, por lo que en un HNA se presenta un ligero aumento en la ductilidad y
en la tenacidad a expensas de una reduccion de dureza y resistencia.

Se ha sugerido usar temperaturas de austenitizacion dentro de la region (o +
vy + G) del diagrama de la Figura 2.25, para mejorar la tenacidad de

fundiciones de hierro nodular de grado de baja dureza [28].
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Figura 2.26 Representacion esquematica del diagrama de energia libre del
proceso de austemperizado.
Como al aumentar la temperatura de austenitizaciéon se aumenta el contenido

de carbono en la matriz, la temperatura para la transformacion martensitica
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disminuye, por lo que el comienzo de la transformacién bainitica se retarda.
Varios investigadores han demostrado que a altas temperaturas de
austenitizacion afectan tanto la ductilidad como la tenacidad del HNA, por lo
que se ha sugerido usar altas temperaturas de austenitizacion en HNA de
grado de alta dureza, combinado con las bajas temperaturas de [28].

La Figura 2.27 muestra el efecto del tiempo de austenitizacién sobre algunas
propiedades mecdanicas.
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Figura 2.27 Efecto de la temperatura de austenizacidén en las propiedades
mecanicas del HNA.

Otra bondad del HNA que ha sido reportada recientemente es su resistencia al
choque térmico, la cual es superior a la del hierro nodular perlitico, ademas el
tratamiento de austempering también mejora la resistencia a la tension y

ductilidad a elevadas temperaturas[44].
2.4.4 Tiempo de Austenizacion
El contenido de carbono en la matriz no esta Unicamente determinado por la

composicion quimica del metal y la temperatura de austenitizacién, el tiempo

es un pardmetro importante para obtener homogeneidad [9, 28, 63]. El tiempo
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de austenitizado es afectado por la microestructura de la matriz y el conteo de
ndédulos de grafito. Una matriz perlitica es austenitizada répidamente y
desarrollard un contenido de carbono uniforme, porque la perlita contiene una
cantidad sustancial de carbono combinado en la forma de cementita. Una
estructura ferritica requiere mayor difusién de carbono desde los nddulos de
grafito hasta la matriz, estas grandes distancias de difusién requieren de
mayor tiempo.

De acuerdo con algunos investigadores[5, 8, 61, 64] tiempos largos de
austenitizacién no tienen ningun beneficio en las propiedades del HNA, por
esto una vez alcanzado el contenido de carbono en equilibrio en la austenita,
tiempos mas largos de austenitizacion significaran pérdida de energia y mayor
gasto en el proceso. Delia y colaboradores [47] reportan que la combinacion
de tiempos cortos de austenizacion y bajas temperaturas resultan en una
incompleta austenizacion, lo que da como resultado una baja tenacidad, por
otra parte temperaturas mayores de austenizacidén y tiempos moderadamente
largos dan como resultado una mayor tenacidad debido a la disminucidén en el
contenido de martensita después del austemperizado. A tiempos vy
temperaturas de austenizado notablemente mayores el contenido de austenita
incrementa pero su estabilidad disminuye ya que forman granos equiaxiales y
de gran tamafio con un alto contenido de carbono y debido a su tamafio y
forma es mas dificil que estos se enriquezcan en carbono durante el
austemperizado, el centro de estos granos permanece bajo el contenido de

carbono y tiende a transformar a martensita durante el enfriamiento [47, 75]

2.4.5 Temperatura y Tiempo de Austemperizado

La morfologia y la proporcién de los productos de la transformacion, asi como
la formacion de martensita en el HNA dependen del tiempo y temperatura de
austemperizado, a su vez estos, dependen de elementos de aleacidén presentes
en el material ya que pueden acelerar o retardar la transformacion de la

austenita, lo cual a su vez, puede cambiar la proporcion de fases producto de
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la transformacion [76]. Se pueden obtener dos microestructuras notablemente
diferentes: a bajas temperaturas y a altas temperaturas de austemperizado. La
formacion de martensita es favorecida por temperaturas de austemperizado
bajas y/o tiempos cortos de austemperizado [5, 8].

A temperaturas bajas de austemperizado (260-330°C) se favorece la formacidn
de una microestructura llamada estructura bainitica inferior formada por
ferrita fina acicular y carburos, acompafiada por una pequefia cantidad de
austenita retenida (aproximadamente menos del 15% en volumen). Esta
austenita retenida puede permanecer estable ain con tiempos muy largos de
austemperizado. Las caracteristicas mecénicas de esta estructura son: alta
resistencia al desgaste, a la tensidon y alta dureza, pero menor ductilidad que
las estructuras austemperizadas a altas temperaturas[11]. Esto es atribuido a
la presencia de ferrita con alto contenido de carbono que puede tener
inicialmente una estructura tetragonal distorsionada o martensitica [28].

Con temperaturas de austemperizado, entre 330°C y 400°C, se puede obtener
una estructura formada por ferrita acicular libre de carburos y una cantidad
considerable de austenita retenida, austemperizando en los tiempos
comprendidos dentro de la ventana del proceso. Olivera y colaboradores [77],
de igual manera reportan que la ventana Optima de procesamiento se expande
utilizando temperaturas de austemperizado en el rango de 300°C a 400°C. La
estructura obtenida en este rango de temperaturas proporciona alta resistencia,
excelente ductilidad y tenacidad. El tiempo de austemperizado, a estas
temperaturas, es un factor muy importante para la fabricacién de piezas de
HNA. Tiempos cortos no permiten a la austenita enriquecerse suficientemente
de carbono, para ser estable a temperaturas bajas; la austenita marginalmente
estable se transformara parcial o completamente en martensita;
consecuentemente, esto afectarad las propiedades mecénicas del HNA [3, 9, 28,
68, 69].

Después de tiempos relativamente largos de austemperizado, ocurre una
reduccion apreciable en la cantidad de austenita retenida en la

microestructura. Esto es debido a la precipitacién de carburos de hierro a
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costa del carbono de la austenita. Por lo tanto, el contenido de carbono
disuelto en la austenita se va reduciendo conforme va ocurriendo la
transformacién bainitica. La microestructura final, al enfriar a temperatura
ambiente, consistira en placas de ferrita, carburos y una pequefia cantidad de
austenita retenida, dando como resultado bajas propiedades mecénicas. Las
caracteristicas mecéanicas en respuesta a los cambios en la microestructura, se

muestran en la Figura 2.28 [28].
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Figura 2.28 Efecto de la temperatura y tiempo de austemperizado sobre

algunas propiedades mecéanicas.

A temperaturas por arriba de 400°C, la difusién del carbono es rapida y las
etapas | y Il de la reaccion son completadas muy rapido. Los productos de
esta estructura son relativamente mucho mas gruesos, los hierros
austemperizados a esta temperatura presentan una disminucion considerable

en la ductilidad y en la resistencia al impacto[3, 28].
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2.5 Propiedades Mecanicas del HNA

Como se menciond anteriormente el Hierro Nodular Austemperizado (HNA)
presenta grandes ventajas sobre el acero forjado, el cual es el material més
utilizado en las aplicaciones donde se requiere una alta resistencia, tenacidad,
ductilidad y resistencia al desgaste, lo cual hace del HNA un material muy
interesante industrialmente [78-80]. El tratamiento de austemperizado mejora
notablemente las propiedades mecanicas del hierro nodular, lo anterior puede
ser claramente observado en la Tabla 2.2 donde se comparan las propiedades
mecénicas del acero forjado, hierro nodular perlitico y hierro nodular
austemperizado grado 150/100/7.

Tabla 2.2 Propiedades mecéanicas del acero forjado, hierro nodular perlitico y

hierro nodular austemperizado grado 150/100/7.

Material
Propiedad Mecanica Acero Hierro Nodular GT'I;I:‘O

Forjado Perlitico 150/100/7
Limite de Cedencia, ksi (MPa) 75 (520) 70 (480) 120 (830)
Resistencia a la Tension, ksi (MPa) 115 (790) 100 (690) 160 (1100)

Elongacion, % 10 3 10

Dureza Brinell 262 262 286
Resistencia al Impacto*, Lb-pie (J) 130 (175) 40 (55) 120 (165)

* Charpy sin muescas a temperatura ambiente.

La finalidad del tratamiento térmico de austemperizado es principalmente,
mejorar la resistencia sin afectar en gran medida la ductilidad del hierro
nodular. Esto ha sido logrado por varias empresas manufactureras
automotrices. Existen reportes de diferentes fuentes[10, 81, 82] que hierros
nodulares grado 500/7BS (500 MPa de resistencia maxima a la tensién y 7%
de alargamiento) pueden mejorarse hasta obtener 1180 MPa de resistencia
maxima y 15% de alargamiento en piezas austenitizadas a 850°C vy
austemperizadas a 355°C por 30 minutos. La Tabla 2.3 muestra las

propiedades mecanicas y porcentajes de austenita retenida obtenidos al aplicar
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diferentes tratamientos de austemperizado a un hierro nodular grado 500/7BS
[61, 63, 81].

Tabla 2.3 Propiedades mecénicas de un HNA para diferentes tiempos y

temperaturas de austemperizado.

Temperatura / tiempo Volumen de Dureza Resistencia a la Energia de
de austemperizado austenita retenida Vickers Tension (MPa) Impacto
(%) J)
380°C/30mins. 25.80 329 966 138
380°C/60mins. 27.00 331 1037 140
355°C/30mins. 29.00 453 1184 85
300°C/30mins. 10.20 373 1444 37

Como se observa en los datos de la Tabla 2.3, existe una relacion
directamente proporcional entre el volumen de austenita retenida y los valores
de resistencia al impacto. También se puede apreciar que se obtienen valores
de alta resistencia como 1030 MPa y una elongacion hasta del 25% en
estructuras austemperizadas a 380°C por 60 minutos donde se obtuvieron

valores de austenita retenida hasta de 27%.

De acuerdo a sus propiedades de tension los hierros nodulares se han

clasificado en diferentes grados divididos en dos clases principalmente [28]:

Clase I: bainiticos inferiores: Muy alta resistencia, poca ductilidad, durezas
mayores a 400 HB, utilizados en engranes u otras aplicaciones donde se

requiera someterse a esfuerzos de contacto.
Clase Il: bainiticos superiores: Alta resistencia aunada a buena ductilidad y

con durezas entre 260 y 350 HB, razonablemente maquinables y comdnmente

usados en aplicaciones mas estructurales como ciguefales.
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También se han desarrollado algunos estadndares para clasificar al HNA. La
Tabla 2.4 muestra las especificaciones para los diferentes grados de HNA de
acuerdo con la ASTM, la Tabla 2.5 muestra una clasificacién similar y sus

caracteristicas de acuerdo con la “Ductil Iron Society de EE.UU.”.

Tabla 2.4 ASTM A897/897M Especificacion de los valores minimos para las
propiedades del HNA [16].

Resistencia Limite de Energia de
Elongacién Dureza
Impacto
(%) Brinell

(J/Lb-Pie)

Cedencia

Grado maxima (UTS)

(MPa/Ksi) (MPa/Ksi)

850/125 550/80 10 100/75 269-321
2 1050/150 700/100 7 80/60 302-363
3 1200/175 850/125 4 60/45 341-444
4 1400/200 1100/155 1 35/25 366-477
5 1600/230 1300/185 N/A N/A 444-555

La resistencia a la tensién y la elongacion son comunmente 2 propiedades
antagonicas, en la Tabla 2.5 se puede observar la relacién entre estas 2
propiedades donde se observa la disminuciéon de la ductilidad conforme

incrementa la resistencia a la tension.

Tabla 2.5 Grados de hierro nodular austemperizado y sus caracteristicas de

acuerdo con la Ductil Iron Society de Estados Unidos de America.

Elongacion % Caracteristicas
minimo
Alta ductilidad
HNA 1 862 10 aunada con buena
resistencia
HNA 2 1043 7 Grado intermedio
Alta resistencia, baja
HNA 3 1207 4 ductilidad
Bastante alta
HNA 4 1379 2 resistencia, poca
ductilidad
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2.6 Dureza y Resistencia al Desgaste

La resistencia al desgaste es una propiedad que estd ligada con la dureza del
material en cuestion[83], en el caso del hierro nodular austemperizado ocurre
un fendmeno interesante. La presencia de austenita retenida rica en carbono
producto del tratamiento de austemperizado tiene un notable efecto sobre la
resistencia al desgaste del HNA.

Cuando el material es sometido a desgaste la austenita retenida puede
transformar a martensita por deformacion, incrementando notablemente su
resistencia al desgaste, por lo que el hierro nodular austemperizado presenta
una resistencia al desgaste mayor comparado con algunos aceros resistentes a
la abrasion tratados térmicamente con durezas similares.

Lo anterior se puede ver ilustrado en las Figuras 2.29 y 2.30, las cuales
muestran la perdida en volumen y la resistencia al desgaste abrasivo
respectivamente en funcion de la dureza del hierro nodular austemperizado

comparado con otros materiales resistentes al desgaste.
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Figura 2.29. Pérdida en volumen en funcion de la dureza para diferentes tipos

de materiales.
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Figura 2.30. Resistencia a la abrasidon relativa en funcién de la dureza de

aceros y hierros nodulares austemperizados.

Cabe resaltar que el HNA unicamente sufre un endurecimiento superficial
debido a la transformacién de austenita a martensita inducida por
deformacion, por lo que mantiene la tenacidad en el interior [12, 53, 84].
Ademas, esta transformacién produce un incremento en volumen muy
localizado creando esfuerzos de compresion en las areas transformadas [7,
11, 12]. Otra ventaja del HNA sobre los aceros en aplicaciones de desgaste
deslizante es la presencia de grafito, ya que este actua como lubricante
disminuyendo el coeficiente de friccion [14]. Se han realizado algunos
esfuerzos por tratar de mejorar la resistencia al desgaste del HNA, mediante
la adicion elementos de aleacion para formar carburos [21, 45, 85]. O
mediante el uso de elementos microaleantes como Nb y V para refinar la
estructura mejorando notablemente su resistencia al desgaste [86]. Laino y
colaboradores [85] produjeron un HNA carbitico, mediante la adicién de
cromo en un rango de 1 a 2.5%. Sin embargo, la presencia de carburos
produce una disminucién en la tenacidad de fractura. Algunos otros
investigadores han realizado tratamientos térmicos/termoquimicos
superficiales con el mismo fin de mejorar la resistencia al desgaste [87-90].

Como ha sido reportado por diferentes investigadores [14, 22-24] la dureza de

la matriz y la presencia de los nodulos de grafito en el HNA tienen cierta
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influencia sobre su comportamiento al desgaste. Straffelini y colaboradores
[14] realizaron ensayos de rodamiento-deslizamiento para aplicaciones en
engranes de HNA con diferentes valores de dureza y cargas entre 50 y 500 N
sin lubricacién y velocidades bajas de rodamiento-deslizamiento. Encontraron
que el grafito juega un papel muy importante disminuyendo el coeficiente de
friccién asi como la intensidad de desgaste. Ademas, encontraron que el HNA
de menor dureza mostr6 una menor intensidad de desgaste debido a su mayor
ductilidad y a la formacién de una capa triboldégica durante el proceso de
rodamiento-deslizamiento, reportan que el mecanismo de desgaste es por
delaminacion.

Por otra parte Haseeb y colaboradores [22] reportan que el principal
mecanismo de desgaste es por oxidacién para un HNA sometido a desgaste por
deslizamiento sin lubricacion para cargas entre 7.5 y 30N y velocidades altas
de deslizamiento. También compararon el comportamiento de un HNA con un
hierro nodular templado y revenido con el mismo nivel de dureza, el HNA
mostro una mayor resistencia al desgaste debido al endurecimiento secundario
producto de la transformacion por deformacion de la austenita retenida a
martensita ademas del endurecimiento por deformacion de la ferrita bainitica.
Zimba y colaboradores [23]reportan que el mecanismo de desgaste es por
medio de delaminacion por fatiga superficial y oxidacidén para cargas entre 40
y 140 N cuando el material es sometido a desgaste por deslizamiento
reciprocante.

El comportamiento al desgaste por rodamiento y deslizamiento también ha
sido reportado. Zhou y colaboradores [24], reportan un incremento en la
dureza después del ensayo de rodamiento producto de la transformacién de la
austenita retenida a martensita por deformacion, en el caso del ensayo con
lubricacion por deslizamiento el mecanismo de desgaste fue desgaste por

fatiga con una carga de 1000 N.
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CAPITULO III. DESARROLLO EXPERIMENTAL

En este capitulo se detalla la forma y especificaciones técnicas con las cuales

se llevo a cabo el desarrollo de la experimentacion.

3.1 FABRICACION DEL MATERIAL

La fabricacién del material se realizé en el laboratorio de fundicién del
Instituto de Investigaciones Metallrgicas. La fusién del material se realizd en
un horno de induccion con capacidad para 30 kilogramos (Figura 3.1).

Figura 3.1 Horno de induccion con capacidad de 30 kg, utilizado para la

fusion de las aleaciones de hierro.

Se utilizaron materiales de alta pureza para obtener 3 coladas de 20 kg.Como
aleacion base se utiliz6 un hierro nodular de composicion comercial, con
3%C, 3%Si, 0.3%Cu y 0.5%Mn, al cual se le realizaron adiciones de boro de
60y 120 ppm.

El proceso de fusion y colada se llevd a cabo de la manera siguiente:

Se cargd un crisol de carburo de silicio con sorel en el horno de induccién y

se procedid a realizar su fusion. Una vez liquido el metal se le adiciond los
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contenidos de silicio, manganeso y cobre, en ese orden, dando tiempo a la

disolucion de cada una de las aleaciones.

El proceso de nodulizacidn se realizé por medio de la técnica de sdndwich, en
la cual se colocé la aleacion comercial de Fe-Si-Mg conocida como Noduloy
en el fondo de la olla de vaciado cubierta por una ld&mina de acero para evitar
el contacto directo de la aleacién noduloy con el metal fundido en una

atmosfera oxidante.

Las adiciones del elemento boro se realizaron en 2 de las 3 coladas justo antes
de realizar el vaciado del metal en el molde previo a la inoculacion para lo

que se utiliz6 0.4% de calcio-silicio (40-60).

Durante el proceso de vaciado se tomaron muestras para analisis quimico, las
cuales fueron solidificadas rapidamente para evitar la segregacién de
elementos y obtener un resultado confiable.Los analisis quimicos del material
fueron realizados por METALTEST Inc., los resultados de este analisis se

muestran en la seccién de resultados.

El material fue colado en moldes de arena tipo “T block”. La Figura 3.2

muestra un esquema de la geometria y dimensiones del molde.

120 mm

25mm

450 o

—

Figura 3.2 Esquema de la geometria de los moldes tipo “T-Block”.
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3.2 SECCIONAMIENTO EN BARRAS

Para la realizacidon de los tratamientos térmicos se cortaron especimenes de 10
mm X 10 mm x 125 mm para lo cual se utilizé6 un disco abrasivo marca
Astromex para materiales de alta dureza montado en wuna cortadora
metalografica marca Struers modelo labotom-3, provista de un dispositivo
para el bombeo de liquido refrigerante. El uso de este liquido evita el
calentamiento excesivo durante el corte para no alterar la microestructura del

material.

Figura 3.3 Cortadora metalografica marca Struers modelo labotom-3.

3.3 TRATAMIENTOS TERMICOS

Los tratamientos térmicos se llevaron a cabo en dos hornos de resistencia
eléctrica. EI primer horno fue utilizado para austenizar el material a 900°C
durante 40 minutos, para posterirmente ser templados en un bafio de sales de
nitrato de sodio y nitrato de potasio (50-50) a 350°C situado en el segundo
horno, en el cual las muestras fueron mantenidas por tiempos de 1, 5, 10, 20,

30y 60 minutos.
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La figura 3.4 Muestra una fotografia de los hornos utilizados para el
tratamiento térmico, en la parte superior se observa el horno tubular donde la
muestra se suspendié mediante el uso de un alambre para el proceso de
austenizacién, llegado el tiempo determinado para la austenizacion el alambre
fue cortado para que la muestra cayera directamente en el segundo horno
donde se encontraba el bafio de sales para la segunda parte del tratamiento de

austempering.

Figura 3.4 Fotografia esquematica de los hornos utilizados para el

tratamiento de austempering.
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3.4 CARACTERIZACION

La caracterizacion del material en condiciones de colada fue realizada por
microscopia Gptica, microscopia electronica de barrido (MEB), microanélisis
por espectroscopia de energia dispersiva (EDS), difraccion de rayos-X (DRX)
y el software Sigma Scan Pro de analisis de imagenes para cuantificacidon de

fases.

3.4.1 Preparacion metalografica de las muestras

Las muestras fueron preparadas para metalografia, por desbaste manual con
papel abrasivo de carburo de silicio de grados 80, 150, 240, 320, 400, 600,
1000, 1500 y 2000. Posteriormente fueron sometidas a un pulido utilizando un
pafio de nylon y pasta de diamante de 6um como abrasivo y lubricante en una
pulidora metalografica de la marca Buehler(Figura 3.5).Finalmente se

procedi6 a un pulido méas fino con pasta de diamante de 1um.

Figura 3.5 Pulidora Marca Buehler modelo Ecomet 3 utilizada para el pulido

de las muestras con pafio de nylon y pasta de diamante.
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Después del pulido las muestras fueron atacadas con la solucion reactiva Nital
al 2% por un tiempo de 15 segundos en condiciones de colada. Posterior al
tratamiento térmico el tiempo de ataque fue reducido debido a la mayor
sensibilidad de la microestructura.

3.4.2 ldentificacidon de las fases presentes en la aleacion.

Se realizaron ensayos de DRX para la identificacion y cuantificacion del las
fases presentes en la aleacion de acuerdo con los picos caracteristicos de
difraccién de cada una de las fases. El ensayo se realiz6 para cada muestra en
un difractometro SIEMENS 5000 utilizando radiacién Cu-Ka en un rango de
20 de 30 a 90°. Se utiliz6 también para la identificacién de las fases presentes
un microscopio Optico marca Nikon asi como un microscopio electrénico de
barrido marca Jeol 6400 operado a 15 KV para obtener iméagenes, mapeos y
micro analisis puntuales por espectroscopia de energia dispersiva EDS. EI
microscopio electronico de barrido se muestra en la Figura 3.6. Para obtener
imagenes de alta resolucion y observar detalles en la microestructura se
utilizé un microscopio electronico de barrido Marca Jeol modelo 7600F
(Fig.3.7).

Figura 3.6 Microscopio electronico de barrido marca Jeol modelo 6400.
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Figura 3.7 Microscopio electronico de barrido marca Jeol modelo 7600F.

3.4.3 Cuantificacion de fases.

La cuantificacion del contenido de fases en condiciones de colada se realizé
mediante analisis de imagenes utilizando fotografias digitales obtenidas del

microscopio 6ptico a 200 magnificaciones.

Se analizaron 20 fotografias por muestra de secciones aleatorias del material
mediante el programa SigmaScanversion 5 por medio de contraste para
determinar el volumen de ferrita, perlita y grafito en cada una de las

aleaciones.
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Figura 3.8 Software Sigma Scan versién 5 para el analisis y procesamiento
de imagenes.

3.5 CUANTIFICACION DE AUSTENITA RESIDUAL

La cuantificacion de la fase austenita se realiz6 utilizando la técnica descrita
por la norma ASTM E975 [91], utilizando difraccion de rayos X, la cual se
basa en la comparaciéon de las intensidades integradas de los picos de
difraccion de los planos (111), (200) y (220) de la austenita y los planos
(200), (110), (211) de la ferrita.

Esta técnica ha sido adaptada y usada para hierros anteriormente [67, 92].
Para el calculo del volumen de las fases toma en consideracion los siguientes
factores:

i. Intensidad de los picos del patrén de difraccidn.

ii. Angulo 26.
iii.  Volumen de la celda unitaria.

iv. Longitud de onda A de la fuente de radiacion.

v. Volumen de carburos eutécticos.

La técnica se describe ampliamente en el Apéndice A.
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3.6 ENSAYO DE DUREZA

Los ensayos de dureza se realizaron en un durémetro Mitutoyo con la escala
Vickers con 10 kg de carga el cual se muestra en la figura 3.9, se realizaron
un total de 20 indentaciones por muestra en diferentes partes para obtener un
promedio para cada composicion y tiempo de austemperizado.

Figura 3.9 Durdmetro para la medicion de microdureza Vickers; escala
utilizada HV1o.

3.7 ENSAYO DE TENSION

Los ensayos de tensionse llevaron a cabo en una maquina universal Zwick
Roell, en probetas de tamafio reducido, ver figura 3.10, el ensayo se llevd a
cabo de acuerdo con la norma ASTM (E8)[93]. Se realizaron un total de 3
ensayos a temperatura ambiente (18 °C) para cada tiempo de austemperizado y
composicion quimica. En cada uno de los ensayos se midi6 el porcentaje de

elongacion, resistencia a la cedencia y resistencia maxima.
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Figura 3.11 Maquina universal para ensayos mecanicos Zwick Roell.
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3.8 ENSAYO DE DESGATE

El ensayo de desgaste se realizdé en una maquina de laboratorio con geometria
pin-on-ring, utilizando muestras cilindricas de 10 mm de diametro por 20 mm
de altura (Fig. 3.12) deslizandose sobre un anillo de acero M2 de 60 mm de
didmetro, el cual fue endurecido por medio de temple y revenido para obtener
una dureza de 65 HRC, el anillo se hizo girar a 255 rpm, para generar una

velocidad de deslizamiento de 0.8m/s.

Superficie
desgastada

20 mm
Seccion
Transversal

1<

A0 o

Figura 3.12. Dimensiones del pin utilizado para el ensayo de desgaste.

Para producir un contacto homogéneo para todas las muestras sin asperezas
que pudieran influir en el comportamiento al desgaste las muestras fueron
pulidas a espejo hasta 1 micra asi como el anillo de acero endurecido.

El ensayo de desgaste por deslizamiento se realizd por una distancia de 15 km
en cada muestra, utilizando cargas de 25 y 50 Newtons sin lubricacidn.

Los ensayos fueron realizados para las 3 diferentes composiciones y para cada

uno de los diferentes tiempos de austemperizado.
En cada ensayo se monitore6 la carga tangencial para determinar las

variaciones en el coeficiente de friccién. Se puede observar una fotografia de

la maquina utilizada asi como un esquema en la Figura 3.13.
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Figura 3.13. Maquina utilizada para el ensayo de desgaste.

Las muestras se pesaron antes del ensayo y cada 5 kiloémetros de
deslizamiento para monitorear las pérdidas en peso para lo cual se utilizé una

balanza analitica con una sensibilidad de 0.0001g.

Posteriormente se realiz6 el seccionamiento de las muestras y la preparacion
metalografica para analizar por medio de microscopia electrénica de barrido
la superficie desgastada, asi como una seccién del material por debajo de la
superficie desgastada, para lo cual se requiridé hacer cortes como se ilustra en
la Figura 3.11 para observar la seccidon transversal y medir la deformacidn

equivalente mediante la siguiente ecuacidn:
. V3
Def. Eqivalente = 0? 1.1

Donde 6 es el angulo en radianes entre la normal y la tangente a la curva
formada por la caracteristica microestructural deformada que originalmente

era perpendicular a la superficie.
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Figura 3.14. Micrografia donde se muestra la seccion transversal

superficie desgastada y el &ngulo 6 a diferentes profundidades.
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CAPITULO IV. RESULTADOS Y DISCUSION

En este capitulo se presentan los resultados obtenidos de la investigacion, se
comparados y discuten con resultados obtenidos en aleaciones similares por
otros investigadores.

4.1 COMPOSICION QUIMICA DEL HIERRO EXPERIMENTAL

Los resultados del andalisis quimico fueron efectuados por medio de
espectroscopia de chispa y se muestran en la Tabla 4.1.

Tabla 4.1 Resultados de analisis quimico. Los valores representan el porcentaje en peso de cada

elemento.

‘ Material C Si Mn Cu B Mg
A 3.22 3.13 0.513 0.122 0 0.089
B 3.14 3.22 0.565 0.134 60 ppm 0.092
C 3.27 3.35 0.543 0.129 | 120 ppm | 0.097

Como se puede apreciar los contenidos de carbono, silicio, manganeso, cobre
y magnesio tienen muy poca variacién y tales variaciones no tienen la
capacidad de producir cambios significativos en la miscroestructura final. EI
contenido de carbono promedio esta alrededor de 3.2%), al igual que el silicio,
el contenido de manganeso ligeramente superior al 0.5% y el cobre alrededor
de 0.13, a su vez el magnesio residual ronda el 0.09%. Por lo tanto, la
principal variacidén se presenta en el contenido de boro; el cual es de 0 en la
aleacion base, 60 ppm en la aleacion B y 120 ppm en la aleacion C. Por lo
anterior, se considera que las variaciones microestructurales y por ende en

propiedades se pueden atribuir al efecto del boro en la aleacion.
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4.2 ESTRUCTURA DEL HIERRO EN CONDICION DE COLADA
(As-Cast).

La estructura en condiciones de colada consiste en una matriz formada por
una mezcla de ferrita y perlita con el grafito distribuido en forma de nédulos.
La cuantificaciéon de cada una de estas fases se muestra en la tabla 4.2, asi

como el numero de nédulos y la nodularidad para los tres hierros.

Tabla 4.2. Cuantificacion de fases en condiciones de colada.

. Volumen Numero de ] Volumen Volumen

Material de Grafito nodulos/mm? Nodularidad de ferrita de Perlita
A Sin Boro 13% 265 100% 24% 63%
B 60ppm 16% 240 97% 50% 34%
C 120ppm 19% 225 93% 78% 3%

La microestructura de las tres aleaciones en condiciones de colada sin ataque

quimico se muestra en las fotomicrografias de la Figura4.1.
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e
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Figura 4.1. Estructura en condiciones de pulido de los hierros; a) base (sin

boro), b) 60 ppm de boro y ¢) 120 ppm de boro.

En la figura anterior se observa que existe un mayor volumen de grafito
conforme incrementa el contenido de boro en la aleacidon, de acuerdo con la
cuantificacion mostrada en la tabla 4.2 incrementa de un 13% en la aleacion
base a un 19% en la aleacién con 120 ppm de boro. Ademas, se aprecia un
cambio notable en la morfologia del grafito, ya que en la micrografia de la
aleacion con 120 ppm de boro se observa cierta degeneracién de los nédulos
de grafito, se puede observar la presencia de grafito tipo VI caracteristico de
un alto contenido de carbono.

La disminucién en la nodularidad producto de la adicion de boro ha sido
reportada por Cheng y colaboradores [21] en un hierro nodular carbitico con

alto contenido de manganeso y contenidos de boro no menores a 500 ppm, asi
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como por Tanaka y colaboradores [94] con adiciones de 700 ppm de boro

dando como resultado la presencia de grafito compacto.

Las micrografias de la Figura 4.2 muestran la microestructura del material en
condiciones de colada para los hierros (a) sin boro, (b) con 60 ppm y (c) con

120 ppm de boro atacadas quimicamente con Nital al 2%.

:L 100um

Figura 4.2 Estructura de colada para los hierros experimentales, (a) sin boro,

(b) 60 ppm boro y (c) 120 ppm boro, atacadas con Nital al 2%.

Como se puede observar en las figuras anteriores y como se muestra en la
tabla 4.2, conforme aumenta el contenido de boro se produce un incremento
en el volumen de ferrita de un 24% en la aleacion base a un 78% con 120 ppm

de boro, asi como una disminucién en el volumen de perlita de un 63 a un 3%,
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respectivamente. Esta disminucién en el volumen de carbono disuelto en la

matriz trae consigo el incremento en el volumen de grafito.

Recientemente ha sido reportado por Gagné y Labrec [39] que el boro se
acumula alrededor de los nédulos de grafito interrumpiendo la barrera de
cobre que se forma durante la solidificacion, el estudio fue realizado por
medio de espectroscopia de masas de iones secundarios (SIMS). Tal barrera
de cobre inhibe la difusion del carbono y es la responsable del efecto
perlitizante del cobre. Por lo tanto se incrementa la difusién de carbono hacia
los n6dulos reduciendo el volumen de perlita por lo que la presencia de boro
disminuye la dureza del hierro nodular.

Para su investigacion utilizaron un hierro nodular de composicion 3.5-3.6% C,
2.2%Si y 0.4% Cu, de acuerdo con estos investigadores la aleacion con 50-70
ppm de boro obtuvo un 74% de perlita, por su parte la aleacion con 100 ppm
de boro obtuvo un 44% de perita.

Otros investigadores como Zou y Nakae [38] han reportado el mismo efecto,
estos investigadores realizaron microandlisis por microsonda electronica
(EMPA) en su caso utilizaron contenidos de boro menores a 5, 5, 10, 15y 31
ppm obteniendo de igual manera una disminucién en el volumen de perlita y
un incremento en la fase ferrita de un 12% con 5 ppm de boro a un 23% con

31 ppm de boro.

En hierros con alto contenido de cromo ha sido observado que la presencia de
boro desplaza el eutéctico a la izquierda, lo cual modifica el contenido de
carbono en el carbono equivalente, tal y como lo hace el silicio [95]. Se cree
que el boro actta de la misma manera en el hierro nodular, reduciendo el
campo austenitico y desplazando el eutéctico a la izquierda, de ahi que se
tenga un mayor volumen de grafito y un empobrecimiento en el contenido de
carbono en la matriz que posteriormente transforma a ferrita.

En la Tabla 4.3 se muestra un concentrado de las propiedades mecéanicas en

condiciones de colada.
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Tabla 4.3. Propiedades mecanicas en condiciones de colada.

Resistencia| Limite de

Aleacion Du;sza Maxima Cedencia Elongacion%
MPa MPa
Base (sin Boro) 239 729 529 13
60 ppm 213 697 493 17
120 ppm 189 570 476 15

Como se observa en la tabla anterior, la dureza del las aleaciones disminuye
en funcion del contenido de boro, de 239 HV en la aleacidon base a 189 HV en
la aleacién con 120 ppm de boro, asi mismo la resistencia méaxima y el limite
de cedencia disminuyen con la adicion de este elemento, Por su parte la
elongacion incrementa ligeramente, siendo el maximo valor alcanzado de un
17% por la aleacién con 60 ppm de boro, disminuyendo ligeramente en la
aleacion con 120 ppm de boro lo cual es atribuido a la disminucion en la
nodularidad. De acuerdo con Chaengkham y colaboradores [96] la disminucidn
en la nodularidad en un hierro de composicion comercial produce una
disminucion en la resistencia a la tension y elongacion pero no tiene efecto
sobre la dureza. En este caso, la disminucidn en la dureza, resistencia maxima
y limite de cedencia estad relacionada con el incremento en volumen de ferrita

conforme incrementa el contenido de boro.
Desde este momento podemos resaltar que estamos comenzando con diferentes

materiales y propiedades desde condiciones de colada, lo que hara variar aun

mas las propiedades para los diferentes tiempos de tratamiento térmico.
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4.3 ESTRUCTURA DEL HIERRO DESPUES DEL
TRATAMIENTO TERMICO

Durante el tratamiento térmico de austemperizado se da lugar a la
transformacién de la austenita metaestable a la mezcla de ferrita acicular y
austenita estable conocida como ausferrita; sin embargo, el volumen de
transformacién depende del tiempo de permanencia, de la temperatura, del
espesor, de la composiciéon quimica y otras variables microestructurales como
namero de ndédulos y volumen de fases.

La Figura 4.3 muestra una secuencia de micrografias donde se observa la
evolucion de la microestructura en funcion del tiempo de austemperizado de
las aleaciones base (micrografias a-d) y con 60 ppm de boro (micrografias e-
h), austemperizadas por 1, 20, 60 y 180 minutos.
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Figura 4.3 Secuencia de micrografias de las aleaciones base (a-d) y 60 ppm

de boro (e-h) austemperizadas por; 1, 20, 60 y 180 minutos.
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Como se observa, para tiempos cortos el volumen de material transformado a
ausferrita es bajo y se observan grandes cantidades de martensita. Conforme
el tiempo incrementa se observa que existe un mayor volumen de
transformacién hasta llegar a 60 minutos donde se tiene una trasformacion
casi completa, en el caso de las aleaciones con adicion de boro se tiene una
transformacién casi completa desde 20 minutos de austemperizado, lo cual se
puede observar comparando las figuras 4.3 b y f. En la figura 4.3f no se
observan zonas blancas de gran volumen las cuales son zonas sin

transformacién.

Para tiempos de austemperizado cercanos a 180 minutos se esperaria la
transformacion bainitica, sin embargo, no se puede apreciar por microscopia
Optica, pero se supone que existe, ya que el comportamiento mecénico de la

siguiente seccion asi lo hace parecer, al menos en la aleacion base.

Se pueden observar diferencias notables en las microestructuras respecto al
contenido de boro, la aleaciobn con 60 ppm de boro presenta una
transformacion mas rapida, es decir, inicia desde tiempos mas cortos. Ademas,
se observa un menor volumen de martensita y/o austenita inestable, lo cual
esta asociado al incremento en la difusividad del carbono producto de la

adicion de boro como se discutira posteriormente.

De manera general, para tiempos cortos de austempering existe muy poca
transformacion de austenita a ausferrita, asi que durante el enfriamiento
posterior, gran parte de la austenita que no logra estabilizarse transforma a
martensita, tal como se observa en la Figura 4.4a la cual corresponde a la
aleacion base austemperizada por un minuto. En esta secuencia de
micrografias de microscopia electronica de barrido se observa claramente que
el volumen de martensita disminuye con el incremento en el tiempo de

austempering, asi como con el contenido de boro.
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Figura 4.4 Secuencia de micrografias de las aleaciones base (a-c),60 ppm de
boro (d-f) y 120 ppm de boro (g-i) austemperizadas por; 1, 60 y 120 minutos.

Se sabe que conforme incrementa el tiempo de austemperizado el volumen de
austenita aumenta ya que se da tiempo para que la austenita se enriquezca en
carbono y se estabilice. Por lo tanto, disminuye el volumen de martensita, asi
como las areas sin transformar o islas de austenita. Lo anterior se puede
observar comparando la secuencia de micrografias de la Figura 4.5. Para 60
minutos de austemperizado se observa practicamente una transformacidn

completa, a este tiempo se obtuvo un maximo de austenita retenida.
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Figura 4.5 Secuencia de fotomicrografias para el hierro sin boro a diferentes
tiempos de tratamiento: 5, 10,30 y 60 min. (Notar la completa transformacidn

a 60 minutos de austempering).

Para tiempos mayores a 120 minutos de austemperizado no se observaron
diferencias notables en la microestructura ya que desde este tiempo se observa
una transformacion practicamente completa y se alcanza un volumen méaximo
de austenita retenida estable como se mostrard posteriormente en la seccidn
4.5,

Posteriormente, Unicamente se observa un engrosamiento de |la
miscroestructura debido al crecimiento de las placas de ferrita como se

muestra en la Figura 4.6.

Se espera que a tiempos mayores, como 120 minutos, el volumen de austenita

retenida disminuya debido al inicio de la transformacion bainitica, lo que

DEPARTAMENTO DE FUNDICION 77



U.M.S.N.H. ..M

produce una disminuciéon en el volumen de austenita retenida, asi como un
ligero incremento en la dureza como se reporta en la bibliografia [5, 64]. Sin

embargo, metalograficamente no se observan diferencias notables.

Figura 4.6 Microestructura del hierro nodular sin adicion de boro

austemperizado por 60 min (a) y por 120 minutos (b).

Respecto a las diferencias en funcién del contenido de boro, es dificil separar
el efecto del boro durante el tratamiento térmico, ya que se parte de
materiales con diferentes contenidos de carbono en la matriz. Por lo tanto, se
dificulta definir si el efecto del boro es unicamente durante el proceso de
solidificacion o si este tiene un efecto durante el austemperizado.

Sin embargo, se puede destacar que aumentando el contenido de boro en la
aleacion se tendra una austenita de menor contenido de carbono a una misma
temperatura de austenizacion, ya que el boro afecta el carbono equivalente.
Evidencia de lo anterior es la presencia de zonas con grafito tipo VI 0
explotado de acuerdo con la clasificacion de la ASTM [16], el cual se
presenta cuando el material tiene un elevado contenido de carbono
equivalente. Lo anterior se puede observar en la Figura 4.7, la cual
corresponde al material con 120ppm de boro. Ademas se observan zonas de
ferrita alrededor de los nodulos, por lo que se cree que la adicion de boro

tiene un efecto notable sobre las temperaturas de transformaciéon Az, Acm vy
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A1, de hecho, se sabe que con la adicién de silicio se produce en el diagrama
hierro-carbono una =zona intercritica donde coexisten las fases a, vy vy
grafito[41-43, 97-104]. Ha sido reportado por Galarreta y colaboradores[105]
que elementos como el cobre, manganeso, silicio y carbono tienen influencia
sobre estas temperaturas en hierros nodulares, sin embargo no se tiene

informacion sobre el efecto del boro .

Figura 4.7 Microestructura del hierro nodular austemperizado por 20 minutos
con 120ppm de boro.

Como se menciono anteriormente, el efecto del boro sobre el carbono
equivalente ha sido reportado en hierros blancos [95]. Sin embargo, en el caso
de los hierros blancos el proceso de solidificacién es distinto al del hierro
nodular, debido a la formacién de un eutéctico que crece de forma cooperativa
formado por austenita y carburos eutécticos, en el caso del hierro nodular se
tiene la formacidon de un eutéctico divorciado [16] formado por austenita y

grafito sin la presencia de carburos.
Las aleaciones con adicion de boro mostraron una velocidad de

transformaciéon mas rapida a ausferrita como se observd en las figuras 4.3 y
4.4,
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El efecto del boro en la aleacion pude ser comparable con el efecto de
disminuir la temperatura de austenizacidn; sin embargo, cuando se austeniza a

temperaturas menores se requiere de tiempos de permanencia méas largos.

De acuerdo con diversos autores[9, 10, 21, 47] al disminuir la temperatura de
austenizaciéon se acelera la etapa 1 de la reaccion de austemperizado, ya que
al disminuir el contenido de carbono disuelto en la austenita se incrementa la
nucleacién de ferrita y la velocidad de la transformacién inicial. Este
incremento en la nucleacién da como resultado productos de la transformacién
mas finos y distribuidos de forma mé&s homogénea, lo cual concuerda con los
resultados obtenidos al incrementar el contenido de boro en la aleacion, sin
embargo, en este caso, tal efecto es atribuido al incremento en la difusividad
del carbono. Como ha sido reportado por Widanka y colaboradores [106] la
adicion de boro incrementa la difusividad del carbono en la austenita, tal
como lo hace el silicio, en su caso ellos realizaron el proceso de cementacion
en aceros con 1% se silicio, y adiciones de boro de 50, 100 y 150 ppm, el
incremento en contenido de boro produjo un incremento en la difusividad del

carbono y por ende en el espesor de la capa cementada.

En la Figura 4.8 se muestran las microestructuras del hierro nodular
austemperizado por un minuto; a) sin boro y b) con 60 ppm de boro. En estas
figuras se observa que el producto de la transformacion en la aleacion con
60ppm de boro es mas fino y homogéneo, ademas de tener un menor volumen

de areas sin transformacion.

DEPARTAMENTO DE FUNDICION 80



U.M.S.N.H. ..M

Figura 4.8 Microestructura del hierro nodular austemperizado por 1 minuto a)
Sin boro, b) 60 ppm de Boro.

Se sabe que el exceso de boro promueve la nucleacion de la ferrita, pero en
pequefias cantidades incrementa la templabilidad [17], por lo que se cree que
la presencia de boro acelera la transformacién en las zonas de mayor
segregacién esto a su vez produce una microestructura mas homogénea. Lo
anterior da como resultado un efecto opuesto al que presenta la adicion de
manganeso, el cual reduce la ventana dptima de procesamiento [10, 60, 107,
108].
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4.4 CUANTIFICACION DEL VOLUMEN DE AUSTENITA
RETENIDA

La Figura 4.9 muestra dos difractogramas utilizados para la cuantificacion del

volumen de austenita retenida despues del tratamiento de austemperizado.
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Figura 4.9. Difractogramas del hierro nodular con 60ppm de boro

austemperizado por 1 minuto y 60 minutos, respectivamente.

De estos difractrogramas se puede observar que la variacion de las
intensidades de los picos de difraccion de los planos de la austenita y ferrita
en la aleacion con 60 ppm de boro a diferentes tiempos de austemperizado. Se
puede observar que el incremento en el tiempo de austemperizado de 1 a 60
minutos produce un notable aumento en la intensidad de los picos de la

austenita, asi como una disminucién en la intensidad de los picos de ferrita.

En este caso la intensidad del pico maximo de ferrita localizado entre 44 y 45
grados disminuye de 85 a 67 conteos. Por otra parte el pico maximo de

austenita situado entre 43 y 44 grados incrementa de 4 a 33 conteos.
Las intensidades integradas de los picos de estas fases estan directamente

relacionadas con el volumen de cada una de ellas en la aleacion; por lo que

por medio del método descrito anteriormente en el desarrollo experimental se
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logré6 la cuantificacion en volumen. EI método también se describe

ampliamente en el Apéndice A.

Los resultados de la cuantificacién de austenita retenida se muestran en la
Figura 4.10 donde se grafica el volumen de austenita retenida en funcién del

tiempo de austemperizado.
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Figura 4.10 Volumen de austenita retenida en funcion del tiempo de

austemperizado.

En la grafica anterior se observa que con tiempos cortos de austemperizado el
volumen de austenita retenida es bajo, entre un 10 y 15% en las aleaciones
con adicion de boro y alrededor de un 29% en la aleacion base. De acuerdo
con la bibliografia [3, 5, 8] con tiempos cortos de austemperizado no se da
suficiente tiempo para la estabilizacién de la austenita, es decir, no se permite
que esta se enriquezca en carbono a partir de las placas crecientes de ferrita

para ser estable a temperatura ambiente.

Gran parte de la austenita que no se estabiliza transforma a martensita durante
el posterior enfriamiento, este fendmeno ha sido reportado ampliamente [3, 9,
68, 69]. Esto concuerda con las micrografias de las Figuras 4.4, 4.5y 4.8

donde se observan grandes cantidades de martensita.
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Conforme aumenta el tiempo de austemperizado, el volumen de austenita
incrementa ya que se da tiempo para que la austenita se enriquezca en carbono
y se estabilice. Por lo tanto, disminuye el volumen de martensita, asi como las
areas sin transformar o islas de austenita, tal como se muestra en las

micrografias de la figura 4.6.

El volumen de austenita retenida estable alcanza un maximo entre 60 y 120

minutos para las 3 aleaciones.

Para tiempos mayores a 120 minutos, el volumen de austenita retenida
disminuye para todas las aleaciones debido a que para este tiempo se espera
que haya dado inicio el inicio de la transformacidn bainitica.

Respecto a las diferencias producto de la adicién de boro, se observa que el
volumen de austenita retenida disminuye ligeramente conforme incrementa el
contenido de boro, tal como se observa en la Figura 4.10. Lo anterior es
atribuido al menor contenido de carbono disuelto en la austenita, ya que se
sabe que el boro reduce el campo austenitico lo que da como resultado una
austenita de menor contenido de carbono. Este elemento es expulsado de la
matriz formando un mayor volumen de grafito, como se mostr6 en las
micrografias de la figura 4.1 y en los resultados de la tabla 4.2. Por otra
parte, se sabe que un menor contenido de carbono disuelto en la austenita
reduce su estabilidad; sin embargo, como se observa en la Figura 4.10, los
volimenes de austenita retenida se encuentran en un rango aceptable, lo cual
se atribuye a la capacidad del boro sustituir al carbono en la austenita y
mejorar la templabilidad. En trabajos como el de Putatunda y colaboradores
[109] en hierros nodulares sin adicién de boro, ademas de un bajo contenido
de manganeso y matrices altamente ferriticas comparables a la obtenida con
120 ppm de boro, se reportan volimenes de austenita retenida notablemente

menores, alrededor de 13% austenizadas por 2 horas a 900°C y sometidas a
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tempering por 120 minutos a una temperatura de 300°C, la cual es unicamente
50°C menor a la utilizada en el presente trabajo, por lo que la adicion de boro
tiene la capacidad de retener la austenita. Sin embargo, como se mencionoé
anteriormente la adiciéon de boro acelera la transformacion en zonas de mayor
segregacién (lo cual puede traducirse como una reduccién en la templabilidad
en estas zonas), lo cual es benéfico ya que se produce una microestructura
mas homogénea.

El efecto negativo del boro se presenta en este caso en la aleacion con 120
ppm debido al notable incremento en el carbono equivalente, produciendo la
degeneracidn del grafito y afectando sus propiedades mecanicas

La eficiencia del boro en el presente trabajo seguramente causara polémica ya
que la eficiencia del boro como un elemento que mejora la templabilidad en
aceros, se reduce a aleaciones con bajo contenido de carbono, hipoeutectoides
para ser especificos, ya que como es bien sabido no tiene efecto en aceros
eutectoides y reduce la templabilidad en aceros hipereutectoides, pero como
podemos observar en la Figura 4.2 la matriz del hierro corresponderia a la de
un acero de muy bajo contenido de carbono, ya que solo contiene un 3% de

perlita.
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4.5 DUREZA DESPUES DEL TRATAMIENTO

La Figura 4.11 muestra los valores de dureza obtenidos para las 3 aleaciones
bajo estudio en funcion de tiempo de austemperizado.
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Figura 4.11 Dureza Vickers en funcion del tiempo de austempering.

En la Figura 4.11 se observa de manera general que la dureza del material
para tiempos cortos es elevada, alcanzando un méaximo de 525 HV en la
aleacion base austemperizada por 1 minuto. La elevada dureza a tiempos
cortos de austemperizado esta relacionada con los resultados descritos en la
seccion anterior, donde se observo la presencia de grandes voliumenes de

martensita.

A tiempos cortos de austempering no se da el suficiente tiempo para que la
austenita se enriquezca del carbono proveniente de las placas de ferrita
crecientes, por lo que esta austenita transforma a martensita durante el

posterior enfriamiento.
La dureza disminuye con la adicion de boro, ya que como se menciond

anteriormente el boro reduce el campo austenitico, por lo que el volumen de

austenita que se forma a una misma temperatura es menor, comparado con una
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aleacion sin boro, como se observé en la Figura 4.10. Ademads, la austenita
resultante ser4 de menor contenido de carbono, por lo que la martensita que se
forma en estas aleaciones a tiempos cortos es de menor dureza. Takahashi y
colaboradores [110] demostraron que el contenido de carbono presente en la
matriz concuerda con el contenido de carbono disuelto en la matriz después
del austempering en aceros austemperizados con grafito esferoidal. Ademas
ha sido reportado por Altamirano y colaboradores [111] que la adicién de boro
tiene la capacidad de disminuir la temperatura de inicio de la transformacion
martensitica Ms en aceros, contrario a lo que ocurre normalmente sin la
adicidon de boro, ya que normalmente al reducir el contenido de carbono en la
austenita, la temperatura de transformacion martensitica Ms incrementa[47].

Para tiempos de austempering mayores a un minuto la dureza disminuye
notablemente debido al incremento en volumen de austenita estable, asi como

la disminucién del volumen de martensita conforme avanza la transformacion.

A 180 minutos de austempering en la aleacion base se observa un ligero
incremento en la dureza, el cual estd relacionado con el inicio de la
transformacion bainitica de la austenita rica en carbono [5, 64]. Asi mismo en
la figura 4.10 se observa una ligera disminucién en el volumen de austenita
retenida a este mismo tiempo, lo cual representa el final de la ventana 6ptima

de procesamiento.

Por otra parte en el caso de las aleaciones con adicion de boro se observa una
ligera disminucidén en la dureza, de acuerdo con Widanka [106], la adicidon de
boro incrementa la difusividad del carbono en la austenita, por lo que es
posible que la adicion de boro en presencia de silicio promueva la difusion de
carbono hacia los nédulos de grafito, inhibiendo la reaccion bainitica. Esto a
su vez, evita la formacion de carburos, lo cual también es favorecido por el
hecho de tener un menor contenido de carbono disuelto en la matriz de las

aleaciones con boro.
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4.6 RESISTENCIA MECANICA Y DUCTILIDAD

La Figura 4.12 muestra la resistencia a la tension y a la cedencia en funcion
del tiempo de austemperizado. Como se puede observar, para el hierro sin la
adicion de boro la resistencia a la tensién incrementa con el tiempo de
austemperizado. ElI aumento llega hasta un maximo de 1104 MPa para un
tiempo de 60 minutos de tratamiento. Para el hierro sin boro austemperizado
por 1 minuto, el cual presenta la madxima dureza, se tiene una resistencia a la
tension baja y a su vez, el limite de cedencia es muy cercano a la resistencia
maxima. Lo anterior concuerda con los resultados obtenidos por Krishnaraj y
colaboradores [107], quienes argumentan que a tiempos cortos de
austemperizado la presencia de martensita, la cual es una fase fragil, produce
una fractura intergranular, pero a tiempos de austemperizado mayores el tipo

de fractura cambia a transgranular, lo que disminuye su fragilidad.
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Figura4.12 a) Resistencia a la tension y b) Resistencia a la cedencia en

funcidén del tiempo de austemperizado.

Por otra parte, para los materiales con adicion de boro el comportamiento de
la curva es distinto, se observa que a tiempos cortos de austemperizado en las
aleaciones con adicion de boro la resistencia es alta y disminuye conforme
incrementa el tiempo de austemperizado, esto estd relacionado con la

presencia de martensita de bajo contenido de carbono y por ende de baja
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dureza, ademds de que en estas aleaciones la transformacion ausferritica
inicia desde tiempos mas cortos de austemperizado, lo cual disminuye su
fragilidad.

En el caso de la aleacion sin boro la martensita presente es de mayor
contenido de carbono, estos resultados concuerdan con los valores de dureza
presentados anteriormente en la Figura 4.11.

Para tiempos mayores de 60 minutos de austemperizado se observa que la
resistencia a la tension, a la cedencia y la dureza disminuyen, lo cual es
atribuido al engrosamiento de la microestructura, este fendmeno también ha
sido reportado por otros investigadores [109].

El fendmeno anterior se observé metalograficamente en la Figura 4.6, donde
es evidente el engrosamiento de la microestructuta ademas de un ligero
incremento en el volumen de austenita.

Como se mencioné anteriormente, para 180 minutos de austemperizado ya se
ha dado

boro. Esto representa el final de la ventana 6ptima de procesamiento ya que el

inicio a la transformacion bainitica en la aleacion sin adicion de
inicio de la transformacion bainitica produce un ligero incremento en la
dureza, resistencia a la tension y limite de cedencia (Figuras 4.11y 4.12).

En la Figura 4.13 se muestran los porcentajes de elongacion en funcion del

tiempo de austemperizado.
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Figura 4.13 Porcentaje de elongacion en funcion del tiempo de

austemperizado.
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A tiempos cortos de tratamiento se observa que el porcentaje de elongacion es
practicamente nulo, lo cual estd relacionado con los resultados anteriores. En
el caso de la aleacidn sin boro, a tiempos cortos la presencia de martensita
con alto contenido de carbono induce la fragilidad en el material y una alta
dureza. En el caso de las aleaciones con la adicién de boro, también presentan
valores altos de dureza a tiempos cortos de tratamiento, pero en menor grado,

debido al menor contenido de carbono disuelto en la matriz.

Conforme incrementa el tiempo de tratamiento la fragilidad disminuye debido

a que disminuye el volumen de martensita y la matriz se va transformando.

Se observa claramente que la elongacién maxima se alcanza a 60 minutos de
tratamiento para las 3 aleaciones, en este tiempo se tienen altos porcentaje de
transformacidn sin la presencia de martensita, altos volumenes de austenita
retenida, la menor dureza, ademéas de valores altos en resistencia.

Para tiempos mayores el porcentaje de elongacién disminuye debido al
engrosamiento de la microestructura. Para 180 minutos de austemperizado, en
el caso de la aleacion sin boro, el incremento en la resistencia, limite de
cedencia, dureza, disminucion del volumen de austenita retenida y porcentaje
de elongacion claramente reflejan el final de la ventana O&ptima de
procesamiento y el inicio de la transformacion bainitica. En el caso de las
aleaciones con boro, el porcentaje de elongaciéon también disminuye; sin
embargo, no se observa claramente el inicio de la transformacidén bainitica ya
que tanto la dureza, resistencia a la tension y limite de cedencia se ven
disminuidos, estos resultados concuerdan con el fend6meno de engrosamiento

descrito anteriormente.

Se sabe que la presencia de boro incrementa la difusividad del carbono [26],
por lo que se cree que el carbono, en el caso de las aleaciones con boro,
difunde hacia los no6dulos los cuales actdan como bancos de grafito evitando

la precipitacion del carburo de hierro (transformacidon bainitica).
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4.6 ENSAYO DE DESGASTE

Durante los ensayos de desgaste se observd que las pérdidas de material se
dan por el mecanismo de oxidacion por reaccion triboquimica y en menor
medida delaminacién, ya que en los residuos de desgaste se observaron
pequefias particulas metéalicas. De la misma manera, en algunas de las
micrografias de la seccidn transversal a la superficie desgastada de algunas
muestras se observd agrietamiento y desprendimiento de hojuelas.

En la Figura 4.14 se muestra una serie de imdagenes de la superficie
desgastada de la aleacion base a diferentes magnificaciones donde se observa

la formacion de una capa de 6xido en la superficie desgastada.

Figura 4.14. Imagenes de microscopia electronica de barrido (MEB) de la

superficie desgastada a diferentes magnificaciones del material base.

Como se observa en la figura anterior, la superficie desgastada estd cubierta

por una capa de Oxido. De acuerdo con Haseeb y colaboradores [22], estos
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6xidos son FeO y Fe,O3 en un hierro nodular austemperizado (HNA) con bajo
contenido de elementos de aleacion y cargas entre 7.5y 30 N bajo condiciones
de deslizamiento.

PourAsiabi y colaboradores [112] reportan la presencia de Fe,O3 ademés de
particulas metalicas en un HNA aleado con Cu, Ni y Mo y una carga de 75 N.
Zimba y colaboradores [23] Unicamente reportan la presencia de Fe3zO4en un
HNA si elementos de alecion y cargas entre 40 y 140 N. Por otra parte,
Straffelini y cololaboradores [14] reportan una mezcla de Fe,O3 y FesO4 en un
hierro nodular austemperizado aleado con niquel y molibdeno, en este caso
bajo condiciones de rodamiento-deslizamiento y cargas entre 50 y 500 N.
Todos estos investigadores concuerdan en que bajo estas condiciones el
principal mecanismo operante bajo estas condiciones es por oxidacién,
ademas de la presencia de Fe,O3 en todos los casos. La presencia de una capa

de oxido inhibe el contacto metal-metal y modifica el coeficiente de friccion.

En la Figuras 4.15 y 4.16 se muestra el coeficiente de friccion en funcion del

tiempo de austemperizado para los ensayos con 25y 50 N, respectivamente.

- _ | —m— Base
] —@— 60 ppm de Boro
084 .~ A— 120 ppm de Boro
0.7 4 ///.‘“"_ “:::
A e
06 a—" ./ \l

0.54

034

Coeficiente de Friccion p

024

20 +—————r——————————————
0 20 40 60 8 100 120 140 160 180 200

Tiempo de austemperizado en minutos

Figura 4.15. Coeficiente de friccion en funcidén de tiempo de austempering

con una carga de 25 N.”
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Figura 4.16.Coeficiente de friccién en funcidn de tiempo de austempering con
una carga de 50 N.

Se observa que el coeficiente de friccion oscila entre 0.7 y 0.8 con una carga
de 25 N y entre 0.3 y 0.4 para el ensayo con 50 N, por lo que el coeficiente de
friccion disminuye con el incremento de la carga aplicada, lo cual concuerda
con los resultados de diferentes autores [14, 113, 114]. De acuerdo con estos
autores, la disminucion del coeficiente de friccion con el incremento en la
carga aplicada en ensayos de desgaste por deslizamiento, donde el desgaste
por oxidacion es el mecanismo predominante, se debe a que la carga aplicada
determina el grosor de la capa de 6xido, a mayor espesor de la capa de oxido,
existe una mayor lubricacion.

En ambos casos, el coeficiente de friccion incrementa ligeramente con el
contenido de boro y esta directamente relacionado con la dureza del material.
Sin embargo, se esperaba que el coeficiente de friccion disminuyera con el
incremento en la adicion de boro, ya que fue observado metalograficamente
este incrementa considerablemente el volumen de grafito.

En el caso del ensayo realizado con 25 N no se observan grandes diferencias
en cuanto al coeficiente de friccion en funcién del tiempo de austemperizado,
Gnicamente se observa un ligero incremento para 120 minutos de
austempering. Por otra parte, con 50 N de carga se observa un maximo en el
valor del coeficiente de friccion para 60 minutos de austemperizado, cabe

sefialar que a este tiempo se obtienen los mayores valores de elongacidn.
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Para 120 y 180 minutos de austemperizado Yy para ambas cargas, el valor del

coeficiente de friccién es muy similar para las tres diferentes aleaciones.

Las pérdidas en peso en funcidén del tiempo de austemperizado para las
diferentes aleaciones se muestran en las Figuras 4.17 y 4.18 ensayadas con
cargas de 25 y 50 N, respectivamente. En el eje vertical derecho también se

encuentra graficada la dureza Vickers medida previamente al ensayo de

desgaste.
05 550
L] —w—Base 25N
E —o— 60 ppm de Boro 25N 500
04 —A— 120 ppm de Boro 25 N
' 4 450
------- Dureza
) — Pérdida en Peso J40 o
§oa{ 1 |2
% - , | | | 1%z
@ % B aaeimeennt 3
2 T Y L 8
o L I EETEETRY H30 35
T 024 g 3
QD
o {250
0.1 4 A A a A ~ 200
. o ==
‘/l [ ] 'Y 4
‘—F/,/....I.,..,..T...,.ﬁo
0 20 40 80 B0 100 120 140 180 180 200

Tiempo de Austemperizado en minutos

Figura 4.17. Pérdidas en peso en funcidon del tiempo de austempering, 25 N

de carga.
05 ~ 550
- —m— Base 50 N
| —~®— 60 ppm de Boro 50 N 500
04 —A— 120 ppm de Boro 50 N
- 450
Dureza
o ——— Pérdida en Peso 400
2034 2 2
[&]
* i . 13
@ . . ©
=t o - D '} N
b ol A 4300 5
° 0.2+ 2 e}
Q
y /». A - 250
——A
S <
0.1+ A/ m—— A - 200
o/ \\.// |
-
1 T rroherfgrgerrriIiemntoe3 150
0

. S
20 40 60 80 100 120 140 160 180 200
Tiempo de Austemperizado en minutos

Figura 4.18. Pérdidas en peso en funcidon del tiempo de austempering, 50 N

de carga.

DEPARTAMENTO DE FUNDICION 94



U.M.S.N.H. ..M

Comparando ambas graficas y como era de esperarse, las pérdidas en peso
incrementan en funcion de la carga, se observa préacticamente el mismo
comportamiento respecto al contenido de boro, de manera general las pérdidas
en peso incrementan debido a la disminucion de la dureza y disminuyen
ligeramente durante el periodo de tiempo conocido como ventana Optima de
procesamiento. Estos resultados concuerdan con los resportados por Uma y
colaboradores [83], quienes concluyen que la resistencia al desgaste esta
directamente relacionada con la dureza del material. Sin embargo, contrastan
con los obtenidos por Velez y colaboradores [115] ya que ellos encontraron
una disminucién en la resistencia al desgaste con el incremento en el volumen
de austenita retenida, en este caso la adicién de boro disminuye, tanto el
volumen de austenita retenida, asi como la resistencia al desgaste del HNA,
ya que disminuye la dureza de la aleacion.

Se observa de forma general, que para 1 minuto de austempering que las
pérdidas en peso son bajas, alrededor de 0.05 gramos después de 15
kilémetros, lo cual es debido a la elevada dureza, producto del alto contenido
de martensita, tal como se observa en la Figura 4.19 donde se muestran las
micrografias de microscopia electrénica de barrido de cortes transversales a la
superficie desgastada.

Figura 4.19. Cortes transversales a la superficie desgastada del hierro nodular
austemperizado por 1 minuto ensayado con 25 N de carga a) Aleacidén Base.

b) 60ppm de Boro, ¢) 120 ppm de Boro.
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En estas mismas micrografias, se observa que conforme incrementa el
contenido de boro en las aleaciones, incrementa también la velocidad de
transformacién a ausferrita. Esto se atribuye a una mayor difusividad del
carbono. Asi mismo, el grado de deformacidon por debajo de la superficie
incrementa, el cual es practicamente imperceptible en la aleacidén base.

En la Figura 4.20 se muestran las micrografias comparativas para el ensayo
con 50 N de carga.

Figura 4.20. Cortes transversales a la superficie desgastada del hierro nodular
austemperizado por 1 minuto ensayado con 50 N de carga a) Aleacion Base,
b) 60ppm de Boro, ¢) 120 ppm de Boro.

Como se observa, la deformacion por debajo de la superficie es notablemente
mayor respecto a lo observado en el ensayo con 25 N, respecto al contenido
de boro, de igual manera la deformacion incrementa con la adicion de boro
debido a la menor dureza.

Una propiedad importante del hierro nodular, es precisamente su ductilidad;
en el caso del hierro nodular austemperizado, el valor maximo se alcanza
durante el periodo de tiempo conocido como ventana Optima de
procesamiento.

Tiempos mas cortos favorecen la presencia de martensita, la cual incrementa
la dureza y mejora la resistencia al desgaste pero afecta a la ductilidad [3, 9,
10, 68, 116]. Ademas, como ha sido reportado por Krishnaraj y colaboradores
[107], la presencia de un alto volumen de martensita disminuye la resistencia
a la tension contrario a lo que comunmente se reporta. Estos investigadores

argumentan que la presencia de altos volimenes de martensita promueven que
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la fractura sea intergranular, debido a su naturaleza fragil, menores
volimenes de martensita promueven que el tipo de fractura cambie a
transgranular.

Para tiempos de austempering mayores a 1 minuto y conforme incrementa el
tiempo de austemperizado aumenta el volumen de transformacion a ausferrita,
lo cual ha sido ampliamente reportado [1, 9, 64, 116]. Por lo que el volumen
de martensita disminuye notablemente y por lo tanto la dureza.

Como ha sido reportado por Luo y colaboradores [117], un HNA con una
microestructura bainitica presenta una menor resistencia al desgate que una
microestructura altamente martensitica. La disminucion el volumen de
martensita y como consecuencia en la dureza produce un incremento en las
pérdidas en peso como se observa en las Figuras 4.17 y 4.18; las pérdidas en
peso alcanzan un maximo en este tiempo.

Para 60 minutos de austemperizado las pérdidas en peso disminuyen
ligeramente en las aleaciones con adicion de boro; en el caso de la aleacion
base permanece practicamente constante. La microestructura de las aleaciones
con la adicion de boro es casi por completo ausferritica, lo cual se puede
observar en las Figuras 4.21 y 4.22.

Se sabe que esta estructura responde muy bien bajo condiciones de desgaste
severo, ya que cuando el material es sometido a desgaste la austenita retenida
puede transformar a martensita por deformacion. Esta transformacion se da de
manera muy localizada manteniendo la ductilidad en su interior [7, 11, 12, 22-
24].

Por otra parte, en el caso de la aleacidén sin la adicion de boro, para este
tiempo, aln se observa la presencia de martensita, asi como islas de austenita

retenida.
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Figura 4.21. Cortes transversales a la superficie desgastada del hierro nodular
austemperizado por 60 minutos ensayado con 25 N de carga a) Aleacidén Base,
b) 60ppm de Boro, ¢) 120 ppm de Boro.

austemperizado por 60 minutos ensayado con 50N de carga a) Aleacidn Base,

b) 60 ppm de Boro, ¢) 120 ppm de Boro.

Como se observa en las Figuras 4.21 y 4.22, la profundidad de deformacidn es
notablemente mayor, alrededor de 10 um comparada con la observada a 1
minuto de austemperizado, ademas la diferencia en cuanto a la deformacidn
respecto del contenido de boro no es tan marcada a 60 minutos de
austemperizado, comparando con las imagenes de las Figuras 4.19 y 4.20 para
1 minuto de austempering.

En el caso de la aleacidon sin la adicion de boro se observd una gran cantidad
de grietas, motivo por el cual el mayor grado de deformacién no se observa en
la superficie. Esto puede ser observado en la Figura 4.23a, la cual es una
micrografia tomada a menores magnificaciones que la observada en la Figura
4.21a.
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Figura 4.23. Microestructura de la aleacidén base austemperizada por 60 min.
a) Agrietamiento por debajo de la superficie después del ensayo de desgaste
con 25 N. b) Presencia de islas de martensita.

Tales grietas son originadas por fatiga y al llegar a la superficie producen el
desprendimiento de hojuelas, este efecto es puede ser atribuido a la mezcla de
una fase relativamente suave y otra de alta dureza como es el caso de la
ausferrita y la martensita. Ademas la elevada dureza de esta aleacidn, debido
a la presencia de islas de austenita inestable que transforman a martensita
durante el enfriamiento incrementa la fragilidad, estas islas se forman debido
al enriquecimiento de la austenita del carbono proveniente de las placas
crecientes de ferrita, pero debido a la baja difusion y segregacion, esta no
logra estabilizarse por completo y se observan como zonas blancas. En la
Figura 4.23b se observa la formacion de estas islas de austenita metaestable

las cuales transforman a martensita durante el enfriamiento subsecuente.

En el caso de las aleaciones con adicion de boro, en las cuales la
transformacion inicia desde tiempos mas cortos, se observdo un ligero
agrietamiento en la muestra con 60 ppm de boro pero con un tiempo de
austemperizado de 1 minuto. En la aleacion con 120 ppm de boro no se
presentd agrietamiento por debajo de la superficie, ya que los volumenes de
martensita son notablemente menores, ademas la martensita que se forma en
las aleaciones con adicion de boro puede tener un menor contenido de carbono

ya que existe una menor cantidad de carbono disuelto en la matriz. Ademas la
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reduccion del campo austenitico produce que la austenita a partir de la cual se
forma tal martensita tenga un menor contenido de carbono, lo que reduce su

fragilidad.

Cabe sefialar que el agrietamiento se presentd Unicamente en las muestras
mencionadas y en los ensayos realizados con una carga de 25 newton, esto
puede ser atribuido a los esfuerzos que se generan por debajo de la superficie
debido al alto coeficiente de friccidén, ya que como se observéd previamente, el

coeficiente de friccion incrementa con la disminucion de la carga.

Para 120 minutos de austemperizado las pérdidas en peso disminuyen de
manera general para las 3 composiciones; de trabajos anteriores se sabe que
para este tiempo se alcanzan los valores maximos de austenita retenida rica en
carbono, la cual tiene un excelente comportamiento al desgaste producto de la
transformacion muy localizada de la austenita rica en carbono a martensita
por deformacidn.

Para 180 minutos de austemperizado las pérdidas en peso para ambos ensayos

y todas las composiciones incrementan ligeramente.

Para 180 minutos de austemperizado, en la aleacidn base se observd una
disminucion del volumen de austenita retenida asi como un ligero incremento
en la dureza lo que estd directamente relacionado con el inicio de la
transformacidén bainitica.

Se sabe que si el material es mantenido a la temperatura de austemperizado
por un tiempo muy prolongado se da lugar a la segunda etapa de la reaccion
de austemperizado, durante la cual la austenita rica en carbono se descompone

en ferrita y carburos[5-8].
De acuerdo con diferentes autores [22, 112] la disminucion en el volumen de

austenita retenida rica en carbono disminuye la resistencia al desgaste, aln

cuando se incrementa ligeramente la dureza.
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En las Figuras 4.24 y 4.25 se muestran las micrografias de cortes
transversales a la superficie desgastada de los ensayos realizados con 25 y 50

N respectivamente de las muestras austemperizadas por 180 minutos.

Figura 4.24. Cortes transversales a la superficie desgastada del hierro nodular
austemperizado por 180 minutos ensayado con 25N de carga a) Aleacidn
Base, b) 60ppm de Boro, ¢) 120 ppm de Boro.
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Figura 4.25. Cortes transversales a la superficie desgastada del hierro nodular
austemperizado por 180 minuto ensayado con 50N de carga. a) Aleacion

Base. b) 60ppm de Boro, ¢) 120 ppm de Boro.

En el caso de las aleaciones con adicién de boro, las pérdidas en peso
también incrementan ligeramente, lo cual estad relacionado con la disminucion
de la dureza. Esta disminucion en la dureza es debida a la disminucion en el
volumen de austenita y al incremento de la fase ferritica, ademas se cree que
en este caso se inhibe la formacion de la bainita ya que se incrementa la
difusividad del carbono en la austenita, lo cual promueve la grafitizacion

secundaria en lugar de la transformacion bainitica.
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Este fendmeno de grafitizacion secundaria ha sido reportado por diferentes
investigadores [118, 119]. De acuerdo con estos investigadores, este
fendmeno se produce con largos periodos de tratamiento térmico a partir de la
disolucién de carburos y no directamente de la austenita. Ademas, de acuerdo
con Zou y Nakae [38] el fenomeno de grafitizacién secundaria también se
presenta durante el proceso de solidificacion en un hierro nodular con la
adicidon de boro ya que interrumpe la capa de cobre en la superficie del nédulo
de grafito, la cual actia como barrera para la difusion, lo cual no ocurre en el
hierro sin adicién de boro.

Se sabe que en el hierro nodular los nédulos de grafito actian como bancos de
carbono por lo que el contenido de carbono disuelto en la matriz puede ser
variable, por lo que durante el proceso de austemperizado la austenita se
enriquece en carbono a partir de las placas de ferrita bainitica crecientes; sin
embargo, si el tiempo de austempering se prolonga demasiado la austenita rica

en carbono remanente transforma a bainita.

En este caso debido al incremento en la difusividad del carbono por la
presencia del boro, se espera que esta austenita rica en carbono pueda
transformar a ferrita y grafito tal como lo hace durante el proceso de
solidificacion, dando Ilugar a |la grafitizaci6 secundaria durante el
austemperizado.

En fendmeno puede estarse presentando cuando el material se somete a largos
periodos de austemperizado no solo en la superficie del nodulo sino en los
limites de celda lo cual disminuye la dureza, resistencia a la tensién y
elongacion.

Para 180 minutos de austemperizado la profundidad de deformacion por
debajo de la superficie al igual que en los casos anteriores incrementa en
funcién de la carga aplicada. Asi mismo, se observa un mayor grado de
deformacién en la aleaciéon con 60 ppm de boro, la cual se sabe que presenta
un mayor grado de elongacion, esto le permite al material alcanzar un mayor

grado de deformacidn antes de desprenderse. Lo anterior se puede observar
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figuras 4.26 y 4.27, a 60 y 180 minutos de austempering y 10 micras de

profundidad debajo de la superficie desgastada donde se observa un mayor

grado de deformacion equivalente.

La deformacién equivalente maxima se alcanza en el hierro aleado con 60 ppm

de boro. Ademés, se debe tener en cuenta que la deformacidén equivalente

disminuye de 60 a 180 minutos de austemperizado en la aleacion base, ya que

a este tiempo, se espera haya dado comienzo la transformacion bainitica, la

cual implica un aumento de la dureza y la reduccion en el alargamiento, lo

cual reduce el grado de deformacion equivalente por debajo de la superficie.
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Figura 4.26 Deformacion equivalente por debajo de la superficie desgastada

para las muestras ensayadas con 25 newton de carga y austemperizadas por; a)

1 minuto, b) 60 minutos, ¢) 180 minutos.

DEPARTAMENTO DE FUNDICION

103



Deformacién Equivalente %

U.M.S.N.H.

..M

20 20
184 - 184
a _:wggsesoqu 50N —=—Bas SN
16 7‘7120"9'“ : g"’ i o161 A —e— 60 ppm de Boro 50N
PRIn S0 Dofe ¢ —4&— 120 ppm de Boro SON
144 g 144
) .
124 S 124
2
104 w 104
c
h=4
08 S 084
E
06 S 064
® .
044 ® O 044
-
02 \ 024
1 o\. -
W+ 177771 W+ 7T T T
0 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 1" 0 1 2 3 Kl 5 6 7 8 9 10 1
Distancia desde la superficie, micras. Distancia desde la superficie, micras.
20
A
184 —m— Base SON
—&~— 60 ppm de Boro 50N
e 161 —A— 120 ppm de Boro 50N
Q
b = 1.4 4 .
2
S 12
=
w 104
c
=3
S 084
2 -
3
O 044 .
02 2
00 ———————

0 1 2 3

4 5

6 7

8 9 10 1

Distancia desde la superficie, micras.
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para las muestras ensayadas con 50 newton de carga y austemperizadas por; a)
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CAPITULO V. CONCLUSIONES

De la microestructura en condiciones de colada:

e Los resultados muestran que la adicion de boro tiene un fuerte efecto
sobre el carbono equivalente lo que resulta en un incremento en el
volumen de nédulos de grafito de un 13% en la aleacién sin boro a un
19% con 120ppm de boro.

e La presencia de boro también repercute en el contenido de carbono en la
matriz del hierro incrementando el volumen de ferrita conforme
incrementa el contenido de boro en la aleacion, de un 24% en la aleacidn
sin boro a un 78% en la aleacion con 120ppm de boro.

e En la adicion de 120 ppm de boro produjo una disminucion en la
nodularidad, debido a la formacidén de grafito tipo VI el cual se presenta

cuando se excede el contenido de carbono.

Del tratamiento de austemperizado y la ventana 6ptima de procesamiento:

e Se observé que la transformacién durante el austemperizado fue mas
rapida conforme incrementa el contenido de boro en la aleacion, asi
mismo, los productos de la transformacién fueron méas finos, por lo que la
adicion de boro incrementa la difusividad del carbono.

e La adicion de boro dio como resultado microestructura mas homogénea
después del austemperizado, reduciendo las zonas sin transformacién o
islas de austenita arreactiva que se forman debido a la segragacion.

e EI volumen de austenita retenida vy la dureza disminuyen con el
incremento en el contenido de boro, lo cual se atribuye a la menor
cantidad de carbono disuelto en la matriz de la aleacion.

e Los valores maximos de resistencia y ductilidad se obtienen a 60 minutos
de tratamiento ya que a este tiempo se alcanzan los valores maximos de

austenita retenida sin la presencia de martensita 6 bainita.
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Los valores maximos de elongacion se obtienen en la aleacion con 60ppm
de boro ya que esta aleacion presenta una microestructura mas homogeénea,
menores volumenes de martensita comparada con la aleacion base y la
disminucion en la nodularidad no es tan notable comparada con la aleacion
con 120 ppm de boro.

La ventana 6ptima de procesamiento se recorre hacia tiempos menores en
el caso de las aleaciones con adicion de boro y no se observa claramente

el inicio de la transformacién bainitica.

Del comportamiento al desgaste del material:

El coeficiente de friccién disminuyo con el incremento en la carga lo cual
es atribuido al engrosamiento de la capa de oxido.

De manera general, el coeficiente de friccion es mayor para los materiales
con adicion de boro, sin embargo, no existen grandes diferencias sobre
todo para tiempos largos de austemperizado.

Las menores pérdidas en peso para ambas cargas se presentan en las
muestras austemperizadas por un minuto debido a la elevada dureza
producto de la presencia de grandes cantidades de martensita, sin embargo
se sabe que estas muestras presentan los mayores valores de dureza y
menor ductilidad.

Las pérdidas en peso incrementan para 20 minutos de austemperizado
debido a la disminucién en el volumen de martensita y disminuyen
ligeramente durante la ventana Optima de procesamiento debido a la
presencia de una microestructura ausferritica de la cual se sabe tiene un
excelente comportamiento al desgaste.

De manera general, las pérdidas en peso incrementaron en funcion de la
carga e incrementan ligeramente con el contenido de boro debido a la
menor dureza.

El grado de deformacion por debajo de la superficie desgastada incremento

con el tiempo de austemperizado, ya que para tiempos cortos existe la
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presencia de grandes voliumenes de martensita con elevada dureza y
fragilidad, para tiempos mayores predomina una microestructura
ausferritica con mayor ductilidad.

e EI grado de deformacion debajo de la superficie increment6 con el
contenido de boro, ya que la adicién de este elemento disminuye la dureza
del material.

e EI grado de deformacion incrementa ligeramente en funcion de la carga,
sin embargo, no se observaron grandes diferencias en cuanto a la

profundidad la cual es alrededor de 10 um para ambas cargas.

DEPARTAMENTO DE FUNDICION 107



U.M.S.N.H. LILM

RECOMENDACIONES Y SUGERENCIAS PARA EL TRABAJO
FUTURO

Realizar un estudio mediante microscopia electrénica de transmisidn
para determinar el inicio de la transformacién a bainita de la
austenita rica en carbono de la ausferrita al final de la ventana
optima de procesamiento en la aleacion base y descartar su presencia

de bainita y/o precipitados en las aleaciones con adicion de boro.
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ANEXOS
Apéndice A

Procedimiento para la medicién de austenita residual

La intensidad de una linea particular de difraccion, de una fase, de una muestra plana enun

difractémetro, esta expresada como:

K(FF*)(LPF yme™™ A(O)W.
Im=( ) ;me (AW, (A1)

I

Donde;

K = Constante de proporcionalidad;

FF*= Factor de estructura de la celda unitaria de la fase de interés, igual a 4fy 16fpara las lineas
de difraccion de o (martensita/ferrita) y y (austenita), respectivamente, donde fes el factor de
dispersion atomica de la especie que compone la celda unitaria;

LPF = Factor de polarizacion de Lorentz, (1 + C0s*20)/Sin?0 Cos®

m = Multiplicidad, el nimero de planos {hkl} en una celda unitaria;

e M= Factor de temperatura de Debye-Waller;

A(0) = Factor de absorcion, independiente de 6 si la muestra es plana;

Vi= Fraccion de volumen de la fase; y

vi= Volumen de la celda unitaria.

Si se define un nuevo término como Ruw

FF *{LPF Yme "
R, = 2 [A.2]

i

La ecuacion de intensidad (ec. [A.1]) se hace

Ink= K * Rnwi VilA.3]
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donde,
K*¥=K-A(0) [A4]
Si se utiliza mas de un solo pico para el analisis, la expresion [A.3] se convierte en;

Zlh= K * (ZRp) VilA.5]

Escribiendo las ecuaciones anteriores para ferrita/martensita, o, y para austenita, vy, utilizando o y

v como sub-indices y omitiendo hkl,

Zla: K* (zRa )V(x [A.6]
Zly: K *(ZRy )Vy [A.7]

Mas aln,
Vg + Vo+Vy =1 [A.8]
donde Vges la fraccion de volumen total de otras fases en la microestructura, tal comografito en

este caso. Entonces, hay tres ecuaciones ([A.6], [A.7], y [A.8]) para tres incognitas

Va, Vy, y K*. Resolviendo las ecuaciones anteriores para eliminar Vo y K*, finalmente se obtiene

1—V.
V, = ‘ [A.9]

1.\ =R,
1+ —= | —=
37, ) 3R,

Vepuede ser determinado metalograficamente, Inapara las fases o y y esta dado por el patrén de

difraccion y Ruapara o y v es calculado de acuerdo a la ecuacion [A.2]. Observe que Rua €S una

funcién de varios factores como FF*, LPF, m, e*™, y vi.
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FF*, el factor de estructura, como se menciond anteriormente es, 4f2para oy 16fparay. £, el
factor de dispersion atomica para el hierro es tabulado como una funcién del Sin / A en un
incremento de 0.05 desde 0.00 hasta 0.40 y en incrementos de 0.1 desde 0.4 hasta 1.5 en
International Tables for X-Ray Crystallography. Esos datos fueron ajustados a una curva y la

mejor aproximacion fue la siguiente ecuacion

SingY Sing 1’ Sing™
f=—T.{H[ ’: J+29.68|{ ’: ] —43.507{ ‘:‘ J+271 [A.10]

con R*=0.9967esta ecuacion fué utilizada para calcular fpara cualquier valor de SinB/A obtenido
para cada pico del patron de difraccion.

LPF, el Factor de Polarizacion de Lorenz, que es una funcion de 6 es calculado de los datos de
difraccion.

m, la multiplicidad, tiene los valores mostrados en la Tabla A-I.

eM el factor de temperatura de Debye-Waller, es una funcién de M, la cual a su vez es,

Sin’s

M =B

[A.11]

donde B es una constante del material relacionada a la temperatura del sélido de Debye. El factor
de temperatura de Debye reportada para el hierro en la literatura varia considerablemente, por lo
tanto, B también varia. Se han reportado valores de B para el hierro a temperatura ambiente entre
0.29 y 0.49. Adoptar diferentes valores de B causaria diferencias significantes en los valores
calculados de R. Sin embargo, afortunadamente puede ser demostrado que las relaciones de R no
cambian significativamente con los cambios en B.

Cuando hay elementos aleantes presentes en la estructura de manera sustitucional, entonces la
temperatura de Debye B, cambia. Aungue los valores de B para la mayoria de los elementos,
sustitucionales tales como el molibdeno, cromo, manganeso y niquel son mas grandes 0 mas
pequefios que para el hierro, son razonablemente similares; entonces la adopcién de un valor de B

para el hierro para la mayoria de las aleaciones es justificada. Kim adopt6 un valor de 0.37, el
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cual es utilizado también en los calculos del presente trabajo. vi, el volumen de la celda unitaria,
es una funcion del pardmetro de red ao para cada fase; de los datos de difraccion de rayos-X, ao
para o es 2.866A y para y es 3.602A.

De los patrones de difraccion, los picos utilizados para el calculo de la fraccién de volumen de
austenita fueron o110, 200, 0211, y 0220, y y111, y200, y220, y311, y y222. La Tabla A-I

muestra los valores de Rua cCOmputarizados para los diferentes planos de o y y.

Tabla A-I. Valores de Ruude ferrita/martensita y austenita computarizados para el calculo

de la fraccion de volumen de austenita retenida en las muestras de hierro tratado

térmicamente.

Fase (hkl 28 i FF =4 m L.PF e R

110 12

200 6

a 24
Fase thkh 28 f FF#=16f m LLPF e R

111 b

200 6

Y 220 12
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