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M2C, MsC, M7Cs,

M23Cs
MC
MCN
NbC
TiC
Ti(C,N)
TiN
(Tiw)C
(TiIW)CN
VvC

VN

Tipos de carburos

Carburo (tipo MC)

Carbonitruro (tipo MCN)

Carburo de niobio

Carburo de titanio

Carbonitruro de titanio

Nitruro de titanio

Carburo de titanio y tungsteno
Carbonitruro de titanio y tungsteno
Carburo de vanadio

Nitruro de vanadio
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4 RESUMEN

Este trabajo de investigacion analiza el efecto de afadir titanio (Ti), tungsteno (W),
manganeso (Mn) y nitrégeno (N) a un acero de alto carbono para mejorar su dureza, tenacidad
y resistencia al desgaste. Se fabricaron aleaciones base (1.5% C, 3%Ti, 6%W, 0.1% N) con
distintas proporciones de Mn (0.3% y 10%) mediante un horno de induccién al vacio. Las
aleaciones con bajo Mn se sometieron a temple, mientras que las de alto Mn se deformaron
por compresion para evaluar la respuesta a diferentes tratamientos.

La caracterizacion se realizé con técnicas como microscopia (Optica y electronica), difraccion
de rayos X y espectroscopia de energia dispersa, midiendo la dureza y la resistencia al
desgaste.

Los resultados clave indican que la adicién de Ti, W y N promueve la formacion de carburos
(TIW)C y carbonitruros (TiW)CN, mejorando las propiedades del acero. EI manganeso, al
estabilizar la austenita y aumentar la solubilidad del carbono, reduce la cantidad de carburos
formados. Por su parte, el nitrégeno, incorporado como ferrocromo nitrogenado (FeCrN),
mejora las propiedades mecanicas en el estado de colada.

Tanto el tratamiento térmico de temple como la deformacion en frio lograron incrementar la
dureza de las aleaciones en un 30%. Este aumento se debe a la transformacion de austenita
en martensita y a la generacion de precipitados y tensiones internas. Finalmente, se determin6
que el principal mecanismo de desgaste es la oxidacidn, que crea una capa protectora
lubricante en la superficie.

En conclusion, la manipulacién de la composicion quimica y los tratamientos térmicos y
mecanicos permite optimizar significativamente las propiedades de los aceros de alto
carbono.

Palabras clave: Acero, Manganeso, Nitrogeno, Compresion, Desgaste
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5 ABSTRACT

This research paper analyzes the effect of adding titanium (Ti), tungsten (W), manganese
(Mn), and nitrogen (N) to a high-carbon steel to improve its hardness, toughness, and wear
resistance. Base alloys (1.5% C, 3% Ti, 6% W, 0.1% N) with different proportions of Mn
(0.3% and 10%) were fabricated using a vacuum induction furnace. The low-Mn alloys were
subjected to quenching, while the high-Mn alloys were deformed by compression to evaluate
the response to different treatments.

Characterization was performed using techniques such as microscopy (optical and electron),
X-ray diffraction, and energy-dispersive spectroscopy, measuring hardness and wear
resistance.

The key results indicate that the addition of Ti, W, and N promotes the formation of (TiW)C
carbides and (TiW)CN carbonitrides, improving the steel's properties. Manganese, by
stabilizing the austenite and increasing carbon solubility, reduces the amount of carbides
formed. Meanwhile, nitrogen, incorporated as nitrided ferrochrome (FeCrN), improves the
mechanical properties in the as-cast state.

Both the quenching heat treatment and the cold deformation managed to increase the alloys'
hardness by 30%. This increase is due to the transformation of austenite into martensite and
the generation of precipitates and internal stresses. Finally, it was determined that the main
wear mechanism is oxidation, which creates a protective lubricating layer on the surface.

In conclusion, manipulating the chemical composition and the thermal and mechanical

treatments allows for the significant optimization of the properties of high-carbon steels.

Keywords: Steel, Manganese, Nitrogen, Compression, Wear
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6 CAPITULO I

6.1 Introduccion

Los aceros grado herramienta, caracterizados por su alto contenido de carbono y aleaciones,
ofrecen dureza, tenacidad y una resistencia al desgaste. Esto los hace particularmente adecuados
para aplicaciones que demandan una alta friccion y abrasion constantes, como en la produccion
de herramientas de corte, matrices para forja, moldes metalicos bajo alta presion y piezas de

desgaste en maquinaria industrial [1].

En condiciones de colada, la microestructura de estos aceros presenta una matriz austenitica con
formacion de carburos gruesos concentrados preferentemente en los limites de grano. Esta
disposicion continua de carburos duros rodeando los granos de austenita genera una red fragil
que facilita la propagacion de grietas, lo que explica la elevada fragilidad del material en este
estado inicial, por lo que una manera crucial para optimizar su resistencia al desgaste radica en
tener una mejora en la matriz en cuanto a las morfologia y distribucién de los carburos [2].

Tradicionalmente, los aceros de alto carbono requieren tratamiento térmico de solubilizacion y
normalizado para disolver parcialmente los carburos eutécticos y homogenizar la
microestructura, siendo este un factor crucial para optimizar su resistencia al desgaste radica en

modificar esta microestructura mediante dichos tratamientos [3, 4].

En condiciones de colada, por el alto contenido de carbono estos aceros pueden ser eutectoides
menores a (0.8 %C) o hipereutectoides mayores a (0.8%C), los hipereutectoides presentan un
gran cantidad de cementita en los limites de grano de la austenita [5]. Para mejorar su tenacidad,
se requiere un tratamiento térmico que implique la austenizacién a altas temperaturas. Este
proceso disuelve parte de los carburos y al enfriarse rapidamente, aumenta la templabilidad del
acero, esto debido a que se enriquece de carbono a la fase austenitica. Un enfriamiento rapido
posterior aprovecha esta alta concentracion de carbono en solucion para transformar la

estructura. [6, 7].
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Para tener una mejora en las propiedades del acero se han realizado adiciones de algunos
elementos, con el propdsito de mejorar alin mas las propiedades mecénicas, se han adicionado
elementos como Ti) y W, optimizando la microestructura en base a la distribucion de los

carburos, como lo han reportado algunos autores [8, 9].

La adicion de estos elementos debe considerarse con mucho cuidado para no exceder los
contenidos, debido a que un exceso de estos puede afectar la dureza en la matriz al consumir
carbono debido a su estequiometria, esto se debe a que durante la formacion de carburos
primarios MC, hay una relacién M1:C1, pero en general hay mas atomos de la especie metélica
que de carbono en la mayoria de los carburos[10, 11]. Por lo tanto, para optimizar el
comportamiento al desgaste, se debe buscar un equilibrio preciso en la composicion de Ti, W'y
C, asegurando asi un volumen y distribucién ideales de carburos.

Estudios recientes [12], han demostrado que se puede formar una pequefia cantidad de carburos
bien distribuidos durante las etapas iniciales de la solidificacion mediante la adicion de Tiy W,
evitando la necesidad de tratamiento térmico. Los carburos de refuerzo corresponden a (TiW)C,
gue muestran una morfologia globular incrustada en una matriz austenitica.

De manera similar, la adicion de Mn ha demostrado una mejora considerable en el
comportamiento de endurecimiento por deformacion pléastica de los aceros mediante
deslizamiento de dislocaciones, maclado o plasticidad inducida por microbandas por sus siglas
en inglés (MBIP) que se produce por deslizamiento de dislocaciones, la ocurrencia de estos
mecanismos dependen de un fenémeno llamado energia de falla de apilamiento, debido a que
el Mn aumenta la energia de falla de apilamiento, por sus sigla en inglés (SFE), el movimiento
de las dislocaciones se ve limitado, endureciendo el acero durante la deformacion plastica
mediante el mecanismo TWIP [13, 14]. Se ha reconocido que la adicion de N causa el
fortalecimiento de la solucion sélida y la disminucion de la energia de falla de apilamiento (SFE)
en aceros austeniticos [15]. Por lo tanto, la adicion de N puede promover una mayor solucién
solida y un mayor grado de endurecimiento por deformacion plastica y, al mismo tiempo,
promover un efecto de refinamiento, ya que se ha descubierto que la ferrita y otras fases se

nuclean en las particulas de TiN preexistentes [16].
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6.2 Justificacién

El acero alto carbono, gracias a su versatilidad y amplio espectro de propiedades mecanicas
como alta resistencia, tenacidad y dureza, se posiciona como un material fundamental en la
industria actual. Su produccion economica y facilidad de fabricacion lo convierten en una
opcion idonea para diversas aplicaciones.

Este acero alto carbono es facil de alear ya que presenta una alta solubilidad con otros elementos
metalicos en el estado liquido y es capaz de formar diferentes fases que modifican su
microestructura y a su vez sus propiedades mecanicas, las cuales pueden variar ampliamente
para diferentes aplicaciones. Esta adaptabilidad para uso herramental lo hace adecuado para la
fabricacién de piezas como bielas, palancas, ejes de transmision, tornillos y tuercas, asi como
para componentes de maquinaria pesada como martillos de demolicion, puntas de excavadoras
y molinos de laminacion. La dureza, propiedad crucial en estas aleaciones, se ve potenciada por
la adicion de manganeso, elemento que promueve el endurecimiento por deformacion, como se
observa en los aceros Hadfield.

La presencia de manganeso, un potente estabilizador de la austenita, influye significativamente
en la temperatura de inicio de la transformacion martensitica. La estructura austenitica de colada
puede ser sometida a tratamientos térmicos para obtener una microestructura bifasica de
martensita y austenita con precipitados de carburos, lo que incrementa ain mas su dureza. En
este contexto, la adicion de elementos como titanio (Ti), tungsteno (W) y nitrégeno (N) juega
un papel crucial en la microestructura y la resistencia al desgaste del acero con alto contenido
de carbono.

Este trabajo investigara el efecto de la adicion de Ti, W y N en la microestructura y la resistencia
al desgaste de un acero con alto contenido de carbono. Ademas, se analizara la influencia de
diferentes porcentajes de manganeso para inducir un endurecimiento secundario.

La fabricacion de este acero alto carbono para uso herramental de alta dureza, evita la formacion
de fases fragiles en los limites de grano, ofrece ventajas significativas en términos de reduccion

de costos y mejora del rendimiento.

La capacidad de endurecimiento por trabajo permite mantener un nucleo tenaz y prolongar la
vida dtil de la pieza al obtener valores de dureza superficial considerablemente altos, lo que
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aumenta la resistencia al desgaste. Esta caracteristica resulta muy atractiva desde un punto de

vista econdmico para aplicaciones industriales.

Tecnologicamente la principal ventaja de este estudio es la capacidad de disefiar y fabricar un
material capaz de formar diferentes fases (austenita, carburos, martensita), pudiendo asi
manipular la microestructura, mediante la adicion controlada de elementos de aleacion (Ti, W,
N y Mn) a traves de un tratamiento térmico, ademas de que el endurecimiento por deformacion
es muy relevante ya que mejora las propiedades del material durante su uso, siendo estas

caracteristicas avanzadas que optimizan el rendimiento del material en condiciones de trabajo.

La reduccion de desechos radica en la durabilidad de la materia, ya que propiedades como la
alta resistencia al desgaste, la alta dureza y la capacidad de prolongar la vida util de la pieza son
importantes, ademas de la facilidad de fabricacion, implicando méas control y menores rechazos,
siendo un proceso eficiente para generar menos piezas defectuosas.

El mayor gasto energético en la vida de un componente metélico es su fabricacion inicial
(mineria, refinado, fundicion, laminacion, etc.). Al prolongar la vida Util de la pieza, la cantidad
de energia invertida en su creacion se optimiza durante un periodo mucho mas largo. Fabricar
una pieza que dura el doble que otra equivale a reducir a la mitad el consumo energético total
para esa funcion a lo largo del tiempo, ya que se evita la energia necesaria para producir un

reemplazo.

El fendmeno de endurecimiento por deformacion es también una forma de eficiencia energética.
En lugar de requerir tratamientos térmicos adicionales altamente energéticos para alcanzar la
méaxima dureza en toda la pieza, el material utiliza la propia energia del trabajo mecanico
(impactos, friccion) para endurecerse superficialmente y asi aprovechar la energia de la
aplicacion para optimizar el material, reduciendo la energia que debe ser invertida previamente

en su tratamiento.
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6.3 Objetivos

6.3.1

6.3.2

Obijetivo general

Desarrollar un acero alto carbono mediante el proceso de fundicién, para asi obtener una
microestructura compuesta por carburos y carbonitruros, a través de la adicion
simultanea de titanio, tungsteno, nitrdgeno y manganeso durante la etapa de fusién, con
el fin de mejorar sus propiedades mecanicas, tales como la dureza, la tenacidad y la
resistencia al desgaste.

Obijetivos especificos

Fabricar dos aleaciones de acero alto carbono con diferentes contenidos de Mn
(0.3,10%).

Fabricar dos aleaciones de acero alto carbono con diferentes contenidos de Mn
(0.3,10%) y nitrogeno (0.1%).

Caracterizar mediante técnicas de microscopia optica (MO), microscopia electronica de
barrido (MEB) y difraccion de rayos-X las aleaciones fabricadas.

Analizar el efecto de las adiciones de titanio (0.3%), tungsteno (6%), Mn (0.3%, 10%)
y nitrégeno (0.1) en un acero con alto contenido de carbono sobre la microestructura.
Evaluar el efecto de la resistencia al desgaste por deslizamiento en seco (pin-on-ring) de
las aleaciones fabricadas, en condiciones de colada y tratadas térmicamente.
Caracterizar la superficie desgastada, asi como los fragmentos de desgaste generados
durante el ensayo de desgaste por deslizamiento.

Analizar mediante perfilometria Optica la superficie desgastada de las muestras
sometidas a desgaste.

Evaluar mediante tension y compresion la resistencia maxima de las aleaciones
fabricadas en condiciones de colada y tratadas termicamente.

Determinar la dureza de las aleaciones fabricadas, en condiciones de colada, con

endurecimiento secundario (tratamiento térmico y deformacion en frio).
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6.4 Hipotesis

Argumentos:

La adicidn de titanio, tungsteno, manganeso y nitrégeno en la aleacion produce la formacion de
carburos (TiW)C vy carbonitruros (TiW)CN, que se forman a temperaturas muy altas, por lo
tanto, se producira la formacion de estos compuestos primarios en la aleacion.

La dureza de los carburos MC es (2800 HV) y la dureza de los carbonitruros MCN es (3200
HV), mucho mayor que otro tipo de carburos eutecticos M7Cz, que se forman como una red en
la matriz del material, a diferencia de los carburos y carbonitruros que se encuentran bien
distribuidos en la matriz, incrementando la dureza de la aleacién en funcion del volumen de
estos.

El endurecimiento secundario mediante tratamiento térmico y deformado en frio, resultara en
una mejora en las propiedades mecanicas, como la dureza y resistencia al desgaste, permitiendo
darle un uso al material tanto herramental, como para uso en la fabricacion de materiales de

carga pesada.

Proposiciones:

La adicion de elementos formadores de carburos y carbonitruros en proporciones adecuadas
permitird mejorar microestructuralmente y mecanicamente la capacidad de endurecimiento,
debido a la buena dispersién de estas particulas con un bajo grado de interconexion, ya que estas
particulas se forman a partir del liquido y se suprime en gran medida la formacion de carburos
eutécticos en los limites de grano. El bajo grado de interconexién resulta muy favorecedor para
no afectar notablemente a la tenacidad del material y poder suprimir la aplicacion de
tratamientos térmicos para disolver estos carburos como es tipicamente requerido en los aceros
de alto contenido de carbono. Se sabe que el carbono y nitrégeno tiene una alta afinidad con el
Ti para la formacion de carburos TiC y carbonitruros del tipo TiCN, actuando como nucleante
para la formacion de la fase austenitica, por lo que la adicion de N puede ser favorecedora para
lograr un mayor nimero y dispersion de los mismos ademas de reducir el contenido de carburos
del tipo MgC.
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Por altimo, se sabe que el N es un elemento estabilizador de la fase austenita y a su vez tiene la
capacidad de disminuir la energia de falla de apilamiento SFE por lo que se espera que la adicion

de este elemento produzca un mayor grado de endurecimiento por deformacion.

Ademas, se espera que la adicion de un elevado contenido de manganeso en la aleacion pueda
promover el endurecimiento por deformacion pléstica de la matriz como se ha observado en los
aceros Hadfield. Finalmente, se espera que las modificaciones microestructurales producto de
la modificacion de la composicién quimica (Ti, W, Mn y N) asi como la modificacién por medio
de endurecimientos secundarios (deformacion plastica y precipitacion de carburos debido a la
deformacion por compresion), se vean reflejadas en una mejora de las propiedades mecénicas y

al desgaste del acero objeto de estudio.
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7 CAPITULO Il REVISION BIBLIOGRAFICA

7.1  Aceros

El acero se define como una aleacion de hierro y carbono, cuya principal diferencia con respecto
al hierro y otras aleaciones ferrosas reside en el contenido de carbono. Especificamente, la
literatura menciona que, para ser clasificado como acero, el material debe contener una
diferencia en el contenido de carbono entre 0.02% y el 2.14%. Aquellas aleaciones ferrosas que
superan el contenido de carbono son denominadas fundiciones, las cuales constituyen una

familia de materiales con propiedades y aplicaciones distintas a las del acero [17].

Los aceros de bajo carbono (0.05% a 0.25% de carbono) presentan una microestructura ferritica
(fase blanda y ductil de hierro puro) con pequefias cantidades de perlita (laminas alternas de
ferrita y cementita). Los aceros de medio carbono (0.26% a 0.6% de carbono), la microestructura
muestra ferrita y perlita. A mayor contenido de carbono, aumenta la proporcion de perlita (mas
dura y resistente). Los aceros de alto carbono (0.61% hasta 1.5% de carbono) desarrollan
microestructuras ricas en perlita gruesa y cementita (carburo de hierro, FesC) en los limites de
grano. Estas estructuras pueden ser cambiadas mediante tratamiento térmico variando la

velocidad de enfriamiento.

El acero, partiendo de las propiedades metalicas del hierro puro, obtiene una mejora sustancial
en su desempefio a través de la aleacidén con carbono y otros elementos. Sin embargo, existe
cierto limite en esta composicién: cuando el contenido de carbono en la aleacion excede el 2 %
se les llama fundiciones. Estos materiales presentan una diferencia fundamental en su
comportamiento mecanico, caracterizandose por una fragilidad muy superior a la del acero, que

en consecuencia, impide que puedan ser forjadas [18].
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7.2 Clasificacion de los aceros

Los aceros se clasifican de acuerdo a distintas propiedades quimicas y fisicas [19].

1. Aceros al Carbono
Basados principalmente en hierro-carbono (< 2.1% C), con elementos residuales
minimos (Mn, Si < 1.65%). Sus propiedades mecanicas dependen del carbono: bajos
niveles ofrecen ductilidad y soldabilidad; altos niveles maximizan dureza, pero reducen
tenacidad. Ideales para estructuras, piezas mecanicas y componentes no expuestos a

corrosion.

2. Aceros Aleados
Contienen elementos de aleacion como (Cr, Ni, Mo, V, etc.) en proporciones > 1.65%.
Mejoran templabilidad, resistencia al desgaste o tenacidad sin sacrificar ductilidad.

Usados en ejes, engranajes y entornos exigentes (ej. industria automotriz o petrolera).

3. Aceros Inoxidables
Definidos por > 10.5% Cr para resistencia a oxidacion/corrosion. Se subdividen por
microestructura: Austeniticos (alto Ni, no magnéticos), Ferriticos (bajo C, magnéticos),
Martensiticos (templables) y Duplex (mezcla de fases). Dominan en alimentacion,

quimica y médica.

4. Aceros Grado Herramienta
Aleaciones con alto carbono (0.6-2.5%) y formadores de carburos (Cr, W, Mo, V).
Logran dureza extrema (> 60 HRC), resistencia térmica y al desgaste. Clasificados por
AlSI en series (W, O, A, D, H, M/T, S) segiin su composicion y uso (corte, estampacion

0 trabajo en caliente).
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7.2.1 Acero alto carbono

El Instituto Americano del Hierro y el Acero (AISI) define el acero al carbono como aquel que
no tiene un contenido minimo especificado o requisitos para cromo, cobalto, niobio, molibdeno,
niquel, titanio, tungsteno, vanadio o zirconio, ni requisitos especificos para que se afada
cualquier otro elemento con el fin de obtener un efecto de aleacion deseado; en este tipo de
acero, el cobre especificado debe estar entre el 0.40% y el 0.60%, y el limite maximo para el
manganeso no debe exceder el 1.65% y el silicio el 0.60% [19].

Los aceros alto carbono tiene un porcentaje de C (0.66% al 2.14%), lo que resulta en una alta
dureza y resistencia al desgaste [20]. El porcentaje de carbono en el acero tiene un efecto
significativo en sus propiedades mecénicas. Por un lado, a mayor contenido de carbono, mayor
es el endurecimiento y aumento de resistencia que se puede lograr con tratamiento térmico, sin

embargo, también se ve afectada la ductilidad del material [21].

7.2.2  Acero bajo carbono

El acero bajo carbono, contiene hasta un 0.30% de C en peso. La mayoria de esta clase de aceros
son laminados en frio como laminas; generalmente se encuentran en condiciones de laminado
en frio y recocido. Estos aceros tienen alta ductilidad ya que contienen muy bajo carbono,
usualmente menos del 0.10% de C, con hasta un 0.4% de Mn [22]. Sin embargo, el acero bajo
carbono carece esencialmente de la calidad de superficie dura que se considera clave para

muchas aplicaciones estructurales e industriales [23].

El bajo contenido de carbono en el acero esta fuertemente influenciado por las variaciones del
tamafo de grano, la corrosion intergranular, que se produce a lo largo de los limites de grano,
puede ser mas severa en materiales con granos mas gruesos debido a la mayor exposicion de los

limites de grano [24].
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7.2.3 Aceros aleados

Los aceros aleados o de alta aleacion representan una categoria de materiales de gran

importancia industrial, cuya versatilidad deriva de la adicion de elementos distintos al carbono.

A diferencia del acero alto carbono, estos aceros incorporan en su composicion elementos como

cromo, niquel, molibdeno, manganeso, vanadio o silicio, entre otros. La funciéon de estos

elementos de aleacion es mejorar significativamente las propiedades del acero base, permitiendo

obtener mejora en sus propiedades mecanicas, como, resistencia a la tension, dureza, tenacidad

y resistencia a la corrosion, disefiados para ser utilizados en una amplia gama de aplicaciones

[25].

Tabla 1. Clasificacion de los aceros aleados en base a sus propiedades y elementos de

aleacion [26].

Clasificacion Descripcion
Aceros de baja | Se caracteriza por contener pequefias cantidades de elementos de aleacién,
aleacion conocidos por mejorar propiedades como resistencia y tenacidad. Un ejemplo
de esta categoria son los aceros carbono-manganeso.
Aceros Uno de sus principales elementos de aleacion es el cromo, generalmente arriba
inoxidables del 10%, dandole una alta resistencia a la corrosion. Clasificandose en varias

series, (serie 300, compuesto por austenitica y la serie 400 compuesto por
ferrita y martensita).

Aceros grado
herramienta

Caracterizados por su alta dureza y resistencia al desgaste a altas temperaturas.
Los aceros grado herramienta contienen elementos de aleaciéon como el
molibdeno, el vanadio y el tungsteno, proporcionando buenas propiedades
mecénicas.

Aceros especiales

Fabricados para aplicaciones especificas, como la industria aeroespacial, la
automotriz y la construccion.

Aceros para
construccion

Disefiados para la industria de la construccion, estos aceros tienen buenas
propiedades resistencia a la tension y tenacidad para soportar altas cargas
estructurales.
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Tabla 2. Efecto de los elementos de aleacion en las propiedades mecanicas [26].

Elemento de Efecto en las propiedades mecénicas
Aleacion
(Cn) Mejora la resistencia a la corrosion.
(Ni) Incrementa tanto la tenacidad como la resistencia al impacto. Mejora la
resistencia a la corrosion y la fragilidad en caliente.
(Mn) Incrementa la resistencia a la tension, la dureza y confortabilidad.
(Mo) Mejora la resistencia a la corrosion y fragilidad en caliente.
V) incrementa la resistencia a la tension, la dureza y la tenacidad. Utilizado
en aceros grado herramienta.
(W) Mejora la resistencia al desgaste, especialmente a altas temperaturas.
Utilizado en aceros grado herramienta.
(Si) Ayuda a la desoxidacion del acero y mejorando la resistencia a la
corrosion.
(Cu) Incrementa la conductividad eléctrica y conductividad térmica.
(A Aumenta la resistencia a la corrosion y confortabilidad.
(Ti) Mejora la resistencia a la corrosion y la resistencia en caliente.

7.2.4 Aceros alto Manganeso

El manganeso (Mn) es uno de los elementos de aleacion mas utilizados en la fabricacion de
aceros alto Mn, ya que tiene la capacidad de estabilizar de manera eficiente la fase austenitica
[27]. Ademaés, este elemento puede alterar la energia de falla de apilamiento (SFE), lo que
permite regular los mecanismos de deformacion plastica y en ultima instancia, influir en las
propiedades mecanicas del material [28]. Por otra parte se ha demostrado que al incrementar el
contenido de Mn en aceros Fe-Mn-C durante la deformacion inducida por maclado (TWIP),

experimenta un aumento significativo en la resistencia [29].

Un mayor porcentaje de manganeso también favorece la formacion de maclas durante la
deformacion, incluso en un rango mas amplio de tensiones. Por su parte, algunos otros trabajos
han encontrado, que la resistencia a la traccion, como el limite elastico disminuyen al elevarse

la concentracion de manganeso, sin afectar la ductilidad.
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La explicacion que hay debido a este comportamiento segun algunos autores indica que es
debido a la transformacién martensitica como la formacion de maclas [30]. Estudios previos
[31] han resaltado que variaciones en el contenido de Mn pueden guiar a distintas rutas de
evolucion microestructural, lo que a su vez modifica las propiedades mecéanicas de los aceros.
Ademas, la presencia de otros elementos en la aleacion también influye en el comportamiento
especifico del Mn. Sin embargo, en aceros con altos niveles de Manganeso y carbono, existen
pocos informes sobre el impacto del contenido de Mn en la evolucion microestructural durante

la deformacion plastica y en las propiedades mecanicas resultantes [32].

La velocidad de deformacion es otro factor critico que afecta el comportamiento de deformacion
y las propiedades mecanicas de los aceros con alto contenido de Mn. En el caso del acero Fe—
12Mn-1.2C con una microestructura de tamafio de grano grande, se ha observado que altas
velocidades de deformacion favorecen la formacion de maclas y mejoran tanto la resistencia
como la ductilidad [33-36]. No obstante, cuando se afiaden elementos como cromo (Cr) y
nitrégeno (N) a la aleacion, este efecto promotor de la alta velocidad de deformacién se ve
reducido. En tales casos, una combinacién optima de resistencia, ductilidad y endurecimiento

por deformacion puede lograrse incluso a bajas velocidades de deformacion [37].

La adicién de Cr y N altera tanto la SFE como el efecto de envejecimiento dindmico por
deformacion (DSA). Por otro lado, se ha reportado que altas velocidades de deformacion pueden
inhibir la formacion de dislocaciones y maclas en algunos aceros TWIP de alto Mn, reduciendo
ademas la tasa de endurecimiento por deformacion [38].

Este fendmeno esta asociado al calentamiento adiabatico que ocurre en las muestras sometidas
a traccion a altas velocidades. La literatura cientifica sugiere que la respuesta tension-
deformacion de los aceros con alto contenido de Mn varia segin su composicion quimica y la
velocidad de deformacion aplicada. Sin embargo, en el caso especifico de aceros con alto
contenido de Mn y C, ain no esté claro como el contenido de Mn influye en la respuesta tension-

deformacion bajo diferentes velocidades de deformacion.
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7.2.5 Aceros inoxidables

El acero inoxidable es una aleacion de hierro, cromo y otros elementos que se caracteriza por su
excepcional resistencia a la corrosion y sus propiedades mecanicas favorables. Esta aleacion es
ampliamente reconocida y utilizada en diversas aplicaciones debido a su versatilidad y

beneficios Unicos.

La composicion basica del acero inoxidable incluye un minimo de 10.5% de Cr en peso, lo que
le confiere su principal caracteristica: la formacion de una capa pasiva de éxido de cromo en la
superficie que actla como una barrera protectora contra la corrosion. Esta capa auto-reparadora
es lo que hace que el acero inoxidable sea altamente resistente a la oxidacion y la corrosion en

una variedad de entornos.

Ademas del cromo, el acero inoxidable puede contener otros elementos como niquel,
molibdeno, manganeso, silicio y carbono, entre otros. El niquel se usa cominmente para mejorar
la resistencia a la corrosion y la ductilidad del material, mientras que el molibdeno se agrega
para aumentar su resistencia a la corrosion en entornos agresivos, como los que contienen

cloruros [39].

La estructura metaldrgica, la resistencia a la corrosion de los aceros inoxidables dependen de
las concentraciones de Ni y Cr. Los aceros inoxidables se clasifican basicamente en ferriticos
(sistema Fe-Cr), martensiticos (sistema Fe-Cr) y austeniticos (sistema Fe-Cr-Ni), segun la fase

cristalina que se presente.

Los aceros inoxidables austeniticos presentan una microestructura de matriz austenitica, con
buenas propiedades como la resistencia a la corrosion, sin embargo, una baja resistencia al
desgaste. En la Figura 1 se presenta la microestructura de un acero duplex, con fases austenita

(tono claro) y ferrita (tono oscuro).
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Los aceros inoxidables austeniticos presentan una microestructura de matriz austenitica, con
contenidos de ferrita, tienen una resistencia a la corrosion excepcional, pero no tienen una gran

resistencia a la tension.

Por lo tanto, los aceros inoxidables austeniticos se refuerzan mediante el trabajo y el tratamiento
térmico y se endurecen con la adicion de N. La adicion de Mo mejora su resistencia a la

corrosion, porque su pelicula pasiva se vuelve mas estable [40].

Figura 1. Microestructura de una acero con ataque electrolitico, ( 40 % de solucién acuosa de

hidroxido de sodio), se muestra austenita (tono claro) y ferrita (tono oscuro) [41].

En la numeracion AISI, la serie 200 representa el sistema de aleacion Fe-Cr-Ni-manganeso
(Mn), la serie 300 representa el sistema de aleacidn Fe-Cr-Ni, la serie 400 representa el sistema

Fe-Cr y la serie 600 representa el tipo de endurecimiento por precipitacion.

Muchos de los aceros inoxidables que se usaban cominmente como implantes, han sido siendo
sustituidos por aleaciones de Ti, siendo este mas ligero, mas biocompatible, ademas de que la
mayoria de los aceros inoxidables contienen Ni, lo cual puede causar alergia durante la
biocompatibilidad. Sin embargo, el acero inoxidable todavia se utiliza para los fijadores 0seos

debido a su buena resistencia mecanica [42].
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7.2.6 Aceros grado herramienta

Los aceros para herramientas constituyen una clase especializada de materiales ferrosos
disefiados para operaciones de conformacion, corte y mecanizado de una amplia gama de

metales y materiales no metalicos en condiciones de trabajo exigentes [43].

La microestructura de los aceros grado herramienta presenta dendritas de ferrita, carburos
primarios gruesos (tipicamente de tipo M+C3, VC 0 MeC, con tamafios de 1-20 um) segregados
en bordes de grano o zonas interdendriticas, fases eutécticas fragiles (mezcla de austenita y
carburos que forma redes continuas), y austenita residual no transformada. Los aceros grado
herramienta se utiliza para la fabricacion de aleaciones utilizadas principalmente para
herramientas de corte. Su denominacidn es una sintesis de las dos siguientes caracteristicas: (a)
las aleaciones pertenecen al sistema multicomponente Fe-C-X, donde X representa un grupo de
elementos de aleacion en el que Cr, W, Mo, V, Nb, y Ti son los principales; (b) las aleaciones
se caracterizan por un alto nivel de dureza incluso cuando se someten a temperaturas elevadas

resultantes del corte de metales a alta velocidad [44, 45].

Este acero presenta una gran ventaja sobre los aceros con alto contenido de carbono, que se han
utilizado ampliamente en las herramientas de corte, ya que se endurecia al enfriarse al aire desde
una temperatura desde la cual la mayoria de los aceros requerian enfriamiento en agua para su

endurecimiento [46, 47].

Las fases responsables para una buena resistencia al desgaste para este tipo de aceros, son los
carburos que se obtendran en la microestructura, por lo que es muy importante conocer en
funcién de la composicion los diferentes tipos de carburos que se pueden formar y su

distribucion.
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7.3 Tipos de carburo en aceros grado herramienta

Los aceros de alta velocidad deben sus propiedades mecéanicas y buena resistencia al desgaste
principalmente a la formacion de carburos. Estos carburos, compuestos de carbono con
elementos metalicos como tungsteno, molibdeno, vanadio y cromo, se clasifican en diferentes
tipos (MC, M2C, MeC, M7C3 y M23Cs) seglin su estructura cristalina y composicion quimica.
Cada tipo de carburo aporta caracteristicas especificas al material, influyendo directamente en
su dureza, tenacidad y comportamiento a altas temperaturas. A continuacion, se describen en
detalle los principales carburos presentes en estos aceros, sus estructuras caracteristicas y los

elementos que los forman [48-52].

1. Carburo MC

El carburo MC presenta una estructura cristalina cubica centrada en las caras (FCC), como
muestra la Figura 2. Su composicion quimica varia entre MC y MsCs, donde el elemento
metalico "M" es principalmente vanadio (V). Otros elementos como titanio (Ti), niobio (Nb) y
circonio (Zr) también lo forman, mientras que tungsteno (W), molibdeno (Mo) y cromo (Cr) se
disuelven en pequefas cantidades. Destaca por su alta estabilidad termodinamica, especialmente
como VC (carburo de vanadio), que absorbe carbono e inhibe la formacién de carburos como
MeC. Es fundamental en aceros como el M2 y M42, donde actiia como carburo primario [53,
54].

Figura 2. Micrografia SEM de la morfologia de MC vy la estructura cristalina de MC. (a)

Morfologia; (b) Estructura cristalina centrado en la cara (FCC) [55].
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2. Carburo M2C

Con estructura cristalina hexagonal compacta (HCP) como muestra la Figura 3, su morfologia
tipica son ldminas delgadas de bordes irregulares, que adoptan formas de plumas o abanicos
ramificados. Esto limita el crecimiento de la austenita. Se forma principalmente por molibdeno
(Mo), tungsteno (W), vanadio (V), cromo (Cr) y hierro (Fe). Es metaestable: se descompone a
altas temperaturas y su formacién depende de la composicién quimica, velocidad de

enfriamiento y microaleantes como aluminio/nitrégeno [56].

Figura 3. Morfologia tipica del carburo eutéctico M2C en condiciones de colada de un acero
M2,y estructura cristalina, A, B, ¢ representan la estructura compacta hexagonal del metal y el

atomo de carbono [57].

3. Carburo MgC

Este carburo se caracteriza por tener una estructura cubica y morfologia de espina de pescado
como se muestra en la Figura 4, forma "paredes™ con plagquetas gruesas que rodean colonias
eutécticas, entre la fase austenitica. Predomina en aceros con tungsteno (W) y molibdeno (Mo),
especialmente en series W y W-Mo. Su forma es estable ante cambios composicionales o de
enfriamiento, excepto en enfriamientos rapidos. En sistemas Fe-W-C solo se forma MeC,
mientras en Fe-Mo-C prevalece Mo2C (M2C), revelando diferencias practicas entre ambos

elementos[56].
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Figura 4. Morfologia tipica del carburo eutéctico MeC en condiciones de colada de un acero
alto carbono [58].

La Figura 5 muestra la morfologia tipica del carburo eutéctico MsC, la morfologia del carburo
eutéctico no se encuentra influenciada por la composicién quimica ni por la velocidad de

enfriamiento, con excepcion de que a velocidades de enfriamiento mas rapidas la distancia entre

plaquetas disminuye [57, 59, 60].

a) b)

Figura 5. Micrografia SEM de la morfologia de MeC y la estructura cristalina de MeC. (a)
Morfologia; (b) Estructura cristalina [56].
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4. Carburo M-Cs

Tiene una estructura ortorrombica, su morfologia en forma de bandas alargadas. Es comun en
aceros con alto carbono y cromo (Cr), donde el cromo es el elemento principal. También abunda
en aceros con niobio (Nb) o alto tungsteno (W), como en aceros de alta velocidad con tungsteno.
Su presencia indica alta resistencia al desgaste[61, 62].

5. Carburo M23Cs

Este carburo tiene una estructura FCC compleja, el cromo (Cr) y hierro (Fe) son componentes
dominantes (el hierro puede superar al cromo). Ademas, los elementos W, Mo y V pueden
participar en la estructura de este carburo. Es crucial en aceros como el M42, donde es carburo
primario. Su estabilidad a altas temperaturas lo hace ideal para herramientas de corte, aunque
exceso de hierro puede reducir su dureza [63-66]. Cabe sefialar que los carburos en los aceros
grado herramienta tienen una amplia gama de composiciones como se observa en la Tabla 3.
Estos aceros pueden tener diferentes composiciones del mismo tipo de carburos. Incluso con el
mismo acero, la aplicacion de diferentes condiciones y técnicas de fabricacion puede variar la

morfologia de la formacion de carburo.

Tabla 3. Composicion nominal mas comun mente usada de los aceros grado herramienta.

Aleacion  Elementos  Procesamiento C Cr W Mo \Y/ Co
T1 Tungsteno C 0-7 4 18 1
M1 Molibdeno C 0-8 4 1-5 8 1
M2 Tungsteno C; PM 1.0 4 6 5 2
M35 Molibdeno C;PM 0-8(1-0) 4 6 5 2 5
ASP 60* PM 2:3 4 6-5 7 6-5 105

Los elementos de aleacién en los aceros grado herramienta modifican significativamente sus
caracteristicas microestructurales al influir en la formacion y morfologia de los carburos en su
estructura. Estos elementos, interactian con el carbono durante los procesos de fabricacion,

determinando la dureza, resistencia al desgaste y estabilidad térmica de la fase carburo.
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7.4 Efecto de los elementos de aleacion sobre los carburos en los aceros grado

herramienta

7.4.1 Carbon

El papel fundamental del carbono es combinarse con elementos formadores de carburos para
generar esta fase, que es la principal responsable de la resistencia al desgaste. Sin embargo,
también es necesario que parte del carbono quede disuelto en la austenita para mejorar la
templabilidad, elevando las temperaturas de transformacion martensitica (Ms).

En los aceros de alta velocidad con alto contenido de carbono, los carburos son
predominantemente granulares y se distribuyen uniformemente. La capacidad del carbono para
formar carburos con elementos como W, Mo y V mejora drasticamente a medida que aumenta
su concentracion. Estos carburos poseen una microdureza menor que los de Cr, pero al mismo

tiempo, un mayor contenido de carbono aumenta la fraccion volumétrica de carburos [67].

No obstante, un aumento excesivo en el contenido de carbono puede promover la formacion de
la fase carburo hasta el punto de alterar su distribucién uniforme, lo que reduce la plasticidad
del acero y puede comprometer la resistencia al desgaste. Durante la solidificacion, el efecto
principal del carbono es determinar la secuencia de precipitacion de las fases primarias. De
acuerdo a algunas investigaciones , la adicion de contenidos de carbono entre 1,64% y 2,09% y
adiciones de vanadio, las primeras fases en precipitar son la ferrita y el carburo primario VC[68-
70].

Investigaciones como la de Wu y col. [69], determinaron que aumentos del carbono (por
ejemplo, al 1,5%, 2,5% y 3%) favorecen la formacion de carburos de forma alargada, lo que
resulta en su precipitacion en los limites de grano. Como componente principal de los carburos,
el carbono influye principalmente en el volumen de la fase carburo y en su estequiometria. Por
lo tanto, en diferentes tipos de acero de alta velocidad, el contenido de carburos especificos
puede controlarse ajustando el contenido de carbono.
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El carbono desempefia un papel central en la formacion de carburos al combinarse con
elementos formadores de carburos. Su concentracion determina criticamente el tipo, la
estequiometria, el volumen, la morfologia y la distribucion de estos carburos. Ademas, parte del
carbono debe disolverse en la matriz durante la solidificacién, por lo que ajustar el contenido de

carbono es fundamental para la precipitacion de fases en los diferentes aceros grado herramienta.

7.4.2 Tungsteno y Molibdeno

El Molibdeno y el tungsteno presentan caracteristicas similares y tienen un comportamiento
muy parecido, cuando se adicionan simultdneamente, ambos tienen una fuerte afinidad con el
carbono teniendo la misma estequiometria en los aceros grado herramienta, lo que les permite
no solo crear carburos sino también modificar la estructura del carburo, estos presentan durezas
de 1700 HV hasta 2400 HV, lo que aumenta la capacidad de la resistencia al desgaste. En la
mayoria de los casos, el 1% de Mo es capaz de sustituir al 2% de W, teniendo una relacion
donde W = W + 2Mo, se ha demostrado que la adicién de W y Mo forman el carburo M2C,
siendo M el equivalente a tungsteno W y a Mo en la aleacion y C al carbono [71].

La variacion en concentracion de tungsteno 0.6 % y de Molibdeno 2 %, ha demostrado que
forma carburos del tipo M2C y MC. Cuando el contenido de tungsteno es del 4 % y de Mo 6 %,
los carburos son del tipo WsC. La formacion del carburo WsC se ve favorecida por un aumento

en el contenido de W, mientras que la precipitacion del carburo MC se limitada.

El aumento en el contenido de Mo entre 1 y 2 % da lugar a la formacion del carburo MC, sin
embargo, este se reduce a medida que aumento la concentracion de W. Los aceros grado
herramienta aleados con Mo, forman principalmente carburos eutécticos metaestables M2C, sin
embargo, al adicionar W estos carburos se pueden disolver y formar MsC y MC mediante
tratamiento térmico. Por lo tanto se puede obtener acero con calidades integrales superiores

cuando los contenidos agregados de W y Mo cuando se combinan correctamente [71].
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7.4.3 Cromo

El cromo (Cr) se encuentra en algunos aceros grado herramienta en una concentracion
aproximada del 4%, y su funcion principal es mejorar la resistencia a la corrosion y dureza del
material. EI Cromo es un elemento que trabaja bien con otros elementos de aleacién, conjunto
con el Carbono genera la formacion de carburos. En este tipo de aceros grado herramienta, los
principales carburos que puede formar este elemento son los carburos MeC, M7C3z y M23Cs
presentando una dureza de 1700 HV y 2000 HV. Estos carburos son generalmente solubles en
la matriz mediante algin tratamiento térmico, lo que mejora la estabilidad de la matriz. Los
carburos secundarios MC y MC precipitados durante el templado contienen mas Cromo. El
elemento Cromo puede reducir los parametros de red de cada carburo, disminuir el desajuste
entre el carburo y la matriz. Sin embargo, si el contenido de Cromo es demasiado alto, se forman

carburos inestables.

En este tipo de aceros grado herramienta, los principales carburos que puede formar el cromo
son M7Csy M23Cs, un aumento en el contenido de Cr promueve la precipitacion del carburo
M23Cs , alterando la estequiometria general del carburo M7Csz, se ha encontrado que el aceros
grado herramienta con presencia de Mo y W, la adicién de Cr da lugar preferentemente a la
formacion del carburo M>C en lugar de los carburos de cromo[72].

Normalmente, se afiade una cierta cantidad de Cr al acero grado herramienta, para favorecer la

precipitacion de carburos M7Cs y M23Cs, mejorando asi su capacidad de resistencia al desgaste.

7.4.4 Vanadio

El vanadio (V) es un elemento que es muy afin con el carbono (C), entre ellos forman enlaces
mas fuertes, lo cual genera la formacion de carburos que son sumamente estables. El carburo de
vanadio (VC) es muy duro 2800 HV y 3800 HV, con carburos microscépicos dificiles de
fracturar. Se precipita inicialmente durante la solidificacion y se dispersa en la matriz como

particulas esféricas o semi esfericas como se observa en la Figura 6 [73].
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La resistencia al impacto, dureza y resistencia al desgaste del acero de alta velocidad pueden
mejorarse utilizando VC. Hao y col. [74], encontraron que el aumento en el volumen de VC
mejora las propiedades mecanicas. La maxima resistencia por tension que alcanzo fue de 2597
MPa, con una dureza entre 52 HRC. Por otro lado, se ha estudiado que diferentes contenidos de
Vanadio en acero 2, 3 y 5%, el vanadio refina los granos y los carburos en los limites de grano.
Estudios en acero bajo carbono, con altos contenidos de V, la morfologia del carburo MC se da
de forma alargada, en los limites de grano. El vanadio no solo favorece la formacion del carburo
MC, sino que también promueve la formacién del carburo M2C e inhibe la formacion del carburo
MeC. un contenido del 3% de V, se ve favorecida la formacion del carburo MC primario,

incrementando la dureza y resistencia al desgaste.
Con el avance cientifico, es posible calcular el impacto del contenido de elementos en carburos
mediante diversos métodos, permitiendo controlar los carburos a nivel macro y micro. El

contenido de V, como componente clave el carburo MC, afecta significativamente la dureza de

estos carburos, desde su precipitacion y distribucién hasta su nucleacion y crecimiento[75].

a) b) c)

d) e) f)

Figura 6. Micrografia SEM de la microestructura de acero de alta velocidad con diferentes
contenidos de vanadio. a) 0% V; b) 1% V;c)2% V;d) 3% V;e) 4% V;yT) 5%V [74].
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7.45 Cobalto

El cobalto (Co) no genera carburos de manera directa, pero su papel principal es aumentar la
nucleacion de los carburos MC y MC, actuando este como agente nucleante. La concentracion
de Co influye en la forma y tamafo de los carburos en los aceros grado herramienta. Aunque el
elemento Co puede refinar el carburo MC, este efecto es limitado y los carburos MC aumentan
de tamario si se supera el 5% de su contenido en peso [76].

Estos cambios también afectan las propiedades mecanicas. Contenidos de Co entre 0.5 y 1.5%,
la resistencia a la flexion sube de 4424 MPa a 5251 MPa [77]. Moon y col. [78, 79] demostraron
que la adicién de Co en presencia de W y Mo propicia la formacién del carburo M-C,
reduciendo la formacion del carburo MsC y MeC los cuales son ricos en W'y Mo, aumentando
las propiedades como la resistencia a la flexion y la deformacion en caliente del acero. Por lo
tanto, el Co debe afiadirse con cuidado considerando su efecto en la microestructura y sobre

todo durante los procesamientos secundarios de tratamiento térmico.

7.4.6 Aluminio y Silicio

El aluminio y el silicio no forman carburos, su funcién principal es el refinamiento de carburos.
De acuerdo a Pan y col. [80], el silicio aumenta la solubilidad del carbono en la fase carburo,
favoreciendo la nucleacién de estas particulas. Se sabe que la adicion del silicio actia como un
agente nucleante para el refinamiento del carburo M>C en aceros aleados con W-Mo, generando

particulas de carburo mas finas como se observa en la Figura 7.

Por otra parte, se ha demostrado que la adicion de silicio promueve la descomposicion del
carburo eutéctico M>C mediante tratamiento a bajas temperaturas, mejorando las propiedades
mecanicas como la resistencia a la flexion (400 Mpa) y dureza (66 HV).
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a) b)

Figura 7. Micrografia SEM de la microestructura de acero rapido recocido con diferente
contenido de silicio. (a) M2-0,3Si; (b ) M2-0,8Si; (¢ ) M2-1,6Si; (d) M2-2,4Si [80].

Numerosos estudios han investigado la incorporacion de aluminio en el acero de alta velocidad.
La adicion de aluminio puro en el acero M2, hace que este elemento incrementara la proporcion
de ferrita y acelera el crecimiento de dendritas columnares. Por lo que el aluminio ayuda en la
formacion de carburos eutécticos M»C, ademas la adicion de aluminio en el acero reduce la
temperatura de descomposicion del carburo eutéctico M2C a carburos intergranulares MC Y

MsC mediante tratamiento térmico [80, 81].

7.5 Efecto de los microelementos de aleacion sobre los carburos en los aceros grado

herramienta

Los microelementos de aleacion en los aceros grado herramienta es menor al 0.2 %, estos
elementos interactian con elementos formadores de carburos, los cuales pueden influir en la
morfologia de precipitacion y tamafio de los carburos , alterando asi las propiedades del acero
[82-88]. Al igual que en hierros fundidos se pueden incorporar distintas cantidades de
microaleantes al grafito, de manera que influye en la formacidon de particulas como morfologias

esféricas, el tamafio y la distribucion de las mismas [89-93].
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Dado que los elementos de microaleacion pueden modificar la morfologia y distribucion de las
fases, se ha investigado que la adicion de elementos como N, B, Mg, Nb, y Ti a los aceros grado
herramienta se ha convertido en un enfoque convencional para mejorar la distribucion y

morfologia del carburo.

7.5.1 Nitrogeno

El elemento nitrégeno (N) comparte caracteristicas similares de solidificacion con el carbono

(C), ambos solidifican de mediante solucion solida intersticial.

Cuando se combina con otros elementos como es el caso del Vanadio, el Nitrogeno puede formar
nitruros estables como VN, asi como una solucion solida intersticial en algunos carburos
complejos. Una cantidad moderada de Nitrégeno puede refinar la red eutéctica y los carburos
primarios en la estructura de fundicion del acero grado herramienta. Ademas, al afiadir N, este
elemento puede cambiar la morfologia de los carburos, como en el caso del carburo M.C en este
tipo de acero, su morfologia puede cambiar de laminar a particulas dispersas, como se muestra
en la Figura 8 [94].

Figura 8. Micrografia SEM de la morfologia de carburos en acero de alta velocidad con
diferente contenido de N. (a) 0,006%; (b) 0,011% [94].
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Algunos estudios como el de Hara y col. [95], encontraron que con adiciones de N en presencia
de Cr se forman carbonitruros del tipo M2C (C, N) y disminuye la cantidad de carburos
eutécticos MC. Las adiciones de N entre 0.006 y 0.01% han demostrado que en aceros grado
herramienta se forman carbonitruros M (C, N). Dado que las propiedades de N y C son similares,
el N en el acero de alta velocidad reemplaza principalmente parte del C en los carburos,
convirtiéndolos en carbonitruros y alterando la estructura cristalina a nivel de microestructura

como se observa en la Figura 9 [96].

Figura 9. Micrografia SEM de la morfologia tridimensional tipica de carburos en acero de alta
velocidad con diferente contenido de N. (a, b) 0,006%; (c, d) 0,011% [94].

Como se ha mencionado, el carburo es una fase cuyo tamafio y forma estan influenciados por la
estructura cristalina. Los cambios en la energia superficial, de formacion y otras energias
permiten que el N regule y controle significativamente los carburos en el acero grado
herramienta. Mediante la adicion y control de N, es posible modificar el carburo, especialmente
el de tipo MC.
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7.5.2 Boro

El elemento (B) tiene la caracteristica de formar compuestos intersticiales al reaccionar con
otros elementos formando boruros caracterizados por su alta dureza y resistencia a altas
temperaturas. Ademas, la adicion de B hasta un 0.04% en los aceros grado herramienta, al
disolverse en la matriz, reemplaza parcialmente al carbono y otros elementos de aleacion
mejorando la dureza.

En los aceros grado herramienta, el boro se concentra principalmente en los carburos eutécticos
en los limites de grano, favoreciendo su segregacion, aumentando la cantidad de carburos y
reduciendo su aglomeracion durante la solidificacion. Se ha investigado que la adicion de boro
en aceros M2 incrementa la formacidn de carburos laminares M>C. A medida que se afiadia mas
boro, los carburos evolucionaron de forma laminar a forma acicular [97]. Por otro lado, Yuan y
col. [98] confirmaron que el acero grado herramienta las adiciones de B, constituia compuestos
de B-C se distribuian principalmente a lo largo de los limites de grano, y la dureza de la fase de
carburo de boro aumentaba significativamente con el contenido de boro.

En general las adiciones de B en el acero grado herramienta, tiene gran influencia en sus cambios
microestructurales refinando el tamafio de grano, aumentando la fraccion de volumen de

carburo, elevando la dureza del acero y la resistencia a la flexion [99].

7.5.3 Magnesio

El elemento (Mg), no es un elemento formador de carburos, sin embargo, este tiene un efecto
en cuanto al cambio microestructural. En los hierros el Mg provoca que el grafito crezca en
maultiples direcciones, transformando el grafito laminar a grafito esferoidal.

Por lo que de manera similar la influencia del Mg en los aceros grado herramienta, actua en los
carburos modificando su morfologia. Durante la solidificacion, el Mg tiende a segregarse en el

acero, altera la energia del limite de fase del carburo y fomenta su nucleacion.
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Ademas, las inclusiones de Mg pueden actuar como centros de nucleacidn heterogéneos para
los carburos, mejorando su formacion y limitando su desarrollo. Al afiadir Mg al acero grado
herramienta, se reduce el tamafio de los carburos primarios, sus bordes se redondean y las
estructuras masivas de carburo se fragmentan [100].

Aunque el tipo de carburos en el acero de alta velocidad permanece igual, el Mg facilita la
transformacion de carburos MC a M2C. Algunos estudios demuestran que el Mg en el acero M2
refina los carburos eutécticos de tipo M2C, originalmente laminares, se transformaron en
particulas fragmentadas al introducir la cantidad adecuada de Mg como se observa en la Figura
10.

Figura 10. Micrografia SEM de la morfologia de carburos en acero de alta velocidad con
diferentes contenidos de Mg. (a) 0; (b ) 0,008 % en peso; (¢ ) 0,015 % en peso; (d) 0,022
% en peso [101].

El efecto refinador del Mg varia segun su cantidad, a medida que aumenté el contenido de Mg,
su influencia sobre el tamafo del carburo desaparece. A diferencia del nitrégeno y el boro, el
magnesio impacta el crecimiento de los carburos en la interfaz entre estos y otras fases durante

la solidificacion, mejorando su morfologia al modificar la energia de la interfaz [101, 102].
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7.5.4 Niobio

El niobio (Nb) es un elemento que tiene un efecto similar al vanadio (V) en la formacion de
carburos. La afinidad quimica del Nb por el carbono (C) es mayor que la del V. En los aceros
grado herramienta, la adicion de Nb lleva a la formacion de la fase carburo (NbC), que suele ser
un carburo pequefio y compacto.

Se ha demostrado que el Nb mejora la forma, tamafio y distribucion de los carburos precipitados

en el acero grado herramienta.

El efecto de la adicion de Nb, acelera la transformacion de M2C en MC y MeC, y se restringe la
forma de los carburos eutécticos. Las particulas de carburo NbC actian como sitios de
nucleacion heterogéneos, reduciendo el tamafio de los granos y uniformizando la
microestructura del acero con adiciones de Nb. Se ha encontrado que la adicién de Nb en
pequefias cantidades forma carburos M>C de forma de alargada y carburos MeC de forma
fragmentada como se observa en la Figura 11.

Figura 11. Micrografia SEM de la microestructura de acero de alta velocidad con diferentes
contenidos de Nb. (a) y (d) 0,0847%, (b)y (e)0,213%,y (c)y (f) 0,645% Nb [96].
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La incorporacion de niobio (Nb) en el acero promueve la formacién de carburos con durezas de
hasta 2000 HV. Dado que la energia de enlace Nb-C es mayor que la de otros elementos de
aleacion, los carburos de NbC precipitan tempranamente durante la solidificacion. Este proceso
inhibe el crecimiento de granos y otros carburos, mejorando las propiedades de resistencia a la

tension y dureza en aceros grado herramientas [96, 103].

7.5.5 Titanio

El titanio (Ti) que un elemento que se caracteriza por tener buena afinidad con el carbono (C) y
el nitrogeno (N). Cuando se afiade al acero como microaleacion, forma compuestos muy estables
como TiC, TiN y Ti(C, N) con C y/o N en la aleacién. La combinacion entre carburos de Ti y
el hierro (Fe) permite que estos actlien como sitios de nucleacion heterogénea para la austenita,
mejorando significativamente la microestructura. La adicion de Ti en aceros grado herramienta
que, forma una cantidad considerable de TiC en condiciones de colada a altas temperaturas. La
dispersion y precipitacion de particulas finas de carburo MC fueron favorecidas por la
nucleacion heterogénea de carburos MC y austenita, mejorando asi propiedades como la
tenacidad al impacto [103-105].

Algunos investigadores como Dobrzanski y col. [106], encontraron que la adicion de Ti
producia un cambio quimico en los carburos primarios tipo MC. Durante la nucleacion de
carburos, se formaron fases precipitadas a altas temperatura que sirvieron como nucleos para la

nucleacién heterogénea, refinando el tamario del carburo.

El titanio es un elemento que favorece la formacion de la fase carburo durante la solidificacion,
la formacion de carburos se ve favorecida por una nucleacion no uniforme, lo que refina los
carburos, mejora el efecto de endurecimiento secundario y aumenta su dureza y rendimiento a
altas temperaturas.

En general, el efecto de la microaleacion en la formacion de carburos difiere del impacto de los
elementos de aleacion. El nitrégeno (N), magnesio (Mg) y niobio (Nb) mejoran la dispersion de

los carburos, fomentan la formacion de laminas fragmentadas que refinan las fases carburo.
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Este cambio reduce la estabilidad térmica de algunos carburos y acelera su descomposicion
mediante tratamiento térmico. El nitrégeno también inhibe la precipitacion de carburos y
disminuye su contenido. El boro (B) incrementa el tamafio del carburo M2C, y su dureza. La
nucleacion heterogénea de carburos, promovida por el niobio (Nb), y titanio (Ti).

Los mecanismos de plasticidad TWIP (Plasticidad inducida por maclaje) son cruciales en aceros
grado herramientas porque generan una combinacion de resistencia y ductilidad. Durante la
deformacion plastica, el maclado inducido por tension absorbe energia sin propagar grietas,
mejorando la tenacidad al impacto y la capacidad de absorcidén de cargas dinamicas. Esto
permite que las herramientas sometidas a altos esfuerzos resistan fracturas fragiles y fatiga,

prolongando su vida til en condiciones severas de servicio.

7.6  Mecanismos de plasticidad en los aceros TWIP

Los mecanismos de deformacion en estos aceros son complejos y dependen de factores como la
composicion quimica y la temperatura de deformacion. Entre los mecanismos principales se
encuentran el maclaje mecanico y la transformacion martensitica, los cuales compiten con el
deslizamiento de dislocaciones. Estos procesos estan relacionados con la energia de falla de
apilamiento (SFE), que juega un papel crucial en la deformacion de estos materiales.

El maclaje mecéanico y la transformacién martensitica son mecanismos similares en términos de

nucleacion y morfologia, pero ocurren bajo diferentes condiciones.

El maclaje mecanico es el resultado del deslizamiento de dislocaciones parciales en planos
paralelos, mientras que la transformacion martensitica ocurre cuando las dislocaciones se
deslizan en planos alternados. Ambos mecanismos pueden coexistir en las mismas bandas de
deformacion, lo que sugiere una relacién estrecha entre ellos. La (SFE) controla la estructura
final y el espesor de las maclas. A bajas temperaturas, las dislocaciones tienden a deslizarse de
manera mas plana, lo que favorece el maclaje como un mecanismo competitivo al deslizamiento
de dislocaciones. La estabilidad de la fase austenitica también estd influenciada por la
temperatura y la (SFE), lo que afecta directamente el comportamiento de deformacién del
material [29, 107].
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7.6.1 Mecanismos de deformacion

Los principales mecanismos de deformacion en los aceros grado herramienta identificados

durante la deformacion son el maclaje mecanico y mediante transformacion de fase.

El maclaje mecénico y la transformacion martensitica son mecanismos de deformacion que
compiten entre si en el proceso de deslizamiento de dislocaciones. Ambos presentan similitudes
en cuanto a la nucleacion (reaccion de dislocaciones) y en la morfologia resultante, que se
manifiesta en forma de placas con un grosor de varias decenas de nandmetros. La Figura 12
ilustra micrografias obtenidas por TEM de la microestructura deformada de una aleacion Fe-
22Mn-0.6C (mostrando placas de martensita) y a temperatura ambiente (donde se observa el

maclaje mecanico) [108].

a) b)

Figura 12. Micrografias de campo claro en TEM de estructuras deformadas de un acero Fe-
22Mn- 0.6C a) 77K (placas de martensita ) y b) temperatura ambiente (maclaje mecanico)
[108].

Es ampliamente reconocido que en aleaciones FCC con baja energia de falla de apilamiento, el
maclaje mecénico surge del deslizamiento de dislocaciones parciales intrinsecas del tipo

Shockley, las cuales establecen el plano del maclaje.
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Algunas investigaciones indican que los &tomos de carbono que se encuentran atrapados en
sitios intersticiales octaédricos de estructuras FCC y migran hacia sitios tetraédricos en la region
maclada, este fendmeno introduce un mecanismo adicional de endurecimiento, que contribuye
a la notable velocidad de endurecimiento por deformacion observada en estos aceros. Sin
embargo, este enfoque no explica adecuadamente el comportamiento de ciertas aleaciones
carentes de carbono, como Fe-Mn-Al-Si, en donde la transformacion martensitica es anéloga al
mecanismo de maclaje y se produce cuando las dislocaciones se deslizan sobre cada segundo
plano o de manera similar, cuando dislocaciones parciales extrinsecas del tipo Shockley se
mueven en planos paralelos [109, 110].

El mecanismo de deformacion por maclaje y transformacion pueden ser detectados dentro de
las mismas bandas de corte. Por lo que es importante destacar que no existe un vinculo directo
desde un enfoque termodindmico ni una correlacion entre la energia de falla de apilamiento
(SFE) vy la transformacion martensitica, que también puede ocurrir en estas aleaciones [111-
114].

La SFE también influye en la estructura final y el espesor del maclaje mecanico, como fue
establecido mediante una relacion lineal entre la SFE y el espesor del maclaje; sin embargo,

ninguno de estos planteamientos ha sido validado con datos experimentales [114, 115].

7.6.2 Energia de falla de apilamiento (SFE)

La energia de falla de apilamiento es un parametro fundamental que gobierna la capacidad de
deformacion de los aceros grado herramientas. Determina si el material responde al esfuerzo
mediante mecanismos ductiles (como el maclado) o fragiles. Controlar este valor permite

optimizar la sinergia entre resistencia y tenacidad.

Las mediciones directas de la energia de falla de apilamiento (SFE) a traves de microscopia
electronica de transmision (TEM) son particularmente complicadas, ya que estan sujetas a
diversas fuentes de error, lo que resulta en la escasez de datos en la literatura y en la frecuente

controversia entre distintas fuentes.
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Para una composicion especifica de acero y una temperatura determinada, los valores reportados
pueden variar significativamente entre diferentes autores. Por ejemplo, Karaman y col. [116]
reportan un valor de 23 mJ/m2, mientras que Bayraktar y col. [117] informan un valor de 50
mJ/m2 para aceros de alto manganeso tipo Hadfield a temperatura ambiente.

Existe una correlacion de los calculos de SFE en un contexto termodindmico con las
observaciones directas de los mecanismos de deformacidn, en donde se ha indicado que estas
dependen de la medicién de la temperatura de inicio de formacion martensitica (Ms) y de la
temperatura de inicio de la austenita (As). Los estudios recientes sobre la SFE y su influencia
en el estado magnético (ya sea paramagnético o ferromagnético) de estas aleaciones tienen como
objetivo determinar la estabilidad relativa de las fases [29, 118].

7.6.3 Efecto de la composicion quimica en la energia de falla de apilamiento (SFE)

La energia de falla de apilamiento (SFE) en aceros grado herramientas esta gobernada
criticamente por su composicion quimica. Los elementos de aleacién modifican este parametro
al alterar la estabilidad de la estructura cristalina y las interacciones atdbmicas. Elementos como
el manganeso, aluminio y silicio disminuyen la SFE, mientras que otros como el niquel o el
cobre tienden a incrementarla. Esta regulacion composicional define fundamentalmente los
mecanismos de deformacion predominantes en el material.

Investigaciones recientes han evidenciado que la energia de falla de apilamiento no es el Gnico
factor que influye en el endurecimiento por deformacion de los aceros grado herramienta, a
pesar de que estos presentan energias de falla de apilamiento similares. Se ha demostrado que
el endurecimiento por deformacidn esta fuertemente relacionado con el contenido de carbono.
Este fendmeno podria estar vinculado a las propiedades intrinsecas de las maclas, tal como se
planted en un estudio reciente realizado con TEM, que revela que en aceros alto Mn, a pesar de
tener fracciones volumétricas de maclas equivalentes, presentan diferencias significativas en su
endurecimiento por deformacién. Las observaciones de este estudio sugieren que el contenido
de carbono tiene un papel crucial en la acumulacién de dislocaciones en los planos durante la
deformacion [119, 120].
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Aunque diversas instituciones de investigacion han reportado las propiedades mecénicas de los
aceros de alto manganeso, el comportamiento de los aceros grado herramienta ante el desgaste
aun no ha sido suficientemente explorado. Por otro lado, se ha sefialado que las aleaciones de
acero Hadfield de alto manganeso poseen una buena resistencia al desgaste abrasivo, aunque
experimentan transformacion martensitica bajo deformacion pléstica [121].

Esto genera un interés particular en entender el comportamiento al desgaste de los aceros grado
herramienta.

Los tratamientos térmicos modifican decisivamente las propiedades mecéanicas de los aceros
grado herramienta mediante la transformacion controlada de sus microestructuras. Tratamientos
térmicos como el temple y revenido, tienen un efecto significativo en la dureza, tenacidad y
resistencia al desgaste, transformando fases metastables y favoreciendo la precipitacion de
carburos secundarios. Este control microestructural permite equilibrar propiedades, como

resistencia y ductilidad.

7.7 Tratamientos térmicos y Propiedades mecénicas

El tratamiento térmico en los aceros grado herramienta es un proceso de endurecimiento
secundario, de acuerdo a la velocidad de enfriamiento. Es muy comdn que en aceros grado
herramienta estos estén sometidos a tratamiento térmico de temple, ocurriendo una
transformacion de fase Austenita-Martensita, para posteriormente ser revenido y asi aliviar
esfuerzos residuales en el acero.

Algunas investigaciones, han realizado procesos secundarios de endurecimiento para aceros
grado herramienta M2, elevando a temperaturas de austenizacion para posteriormente ser
templados, durante tratamiento térmico de temple, se produce la precipitacion de carburos
secundarios, especificamente del tipo M2C. Este carburo es fundamental para el fendmeno de
endurecimiento secundario, que contribuye significativamente a la resistencia y a la dureza del
acero.

Algunos autores informan que, en condiciones optimas, la fraccidén de volumen de carburos de

endurecimiento secundario puede alcanzar aproximadamente el 20%[122].
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Ademaés, se destaca que la resistencia medida de los aceros de alta velocidad es inferior a la
resistencia teodrica calculada debido a la precipitacion no homogénea de estos carburos
secundarios. Por lo tanto, el fortalecimiento de los aceros en la regién de méaxima dureza
depende principalmente de la precipitacion de los carburos secundarios [123].

El tratamiento térmico en aceros de alta velocidad, especificamente el M2, que se utiliza en
herramientas de trabajo en frio. La dureza de estos materiales se limita debido a las tensiones
mecanicas que enfrentan, siendo un rango de 60 a 62 HRC [124].

Los tratamientos térmicos para aceros grado herramienta a baja temperatura mejora la
resistencia a la flexion, la deformacion pléstica y la energia de fractura, llevando a un aumento
significativo en la tenacidad. Se han realizado investigaciones en donde la microestructura es
diferente: a altas temperaturas, el tamafio de grano es mayor y se observan limites de grano, lo
que puede afectar negativamente la estabilidad dimensional y la resistencia del material.

La adicién del silicio tiene un efecto significativo en las propiedades mecanicas y la
microestructura de aceros grado herramienta. La adicion de silicio, hasta un 3.5% en peso, puede
aumentar la dureza al temple. Se identificé la existencia de una temperatura critica de templado
que influye en la resistencia a la flexion de los aceros de alta velocidad que contienen silicio; a
temperaturas de templadas inferiores a esta, la adicion de silicio mejora la resistencia a la
flexion, mientras que, a temperaturas superiores, la disminuye. Algunos elementos de aleacion
tienen gran influencia en los tratamientos térmicos, en donde elementos como el silicio, refinan
los carburos de endurecimiento secundario, inhibiendo la formacion de la fase carburo MsC a
temperaturas altas. Sin embargo, también se sabe que el silicio disminuye la formacién de la
martensita y la formacién de precipitados de M3C gruesos durante el temple, en detalle el
mecanismo mediante el cual las adiciones de silicio afectan la dureza secundaria de los aceros
de alta velocidad, sugiere tipos especificos de aceros grado herramienta en los que estas
adiciones pueden ser beneficiosas [125].

De acuerdo a S.Z. Qamar y col. [126], se estudio el efecto del tratamiento térmico en las
propiedades mecanicas del acero herramienta H11, un acero aleado especial clasificado como
acero herramienta alto cromo, conocido por su alta tenacidad y dureza, lo que lo hace apto para
aplicaciones de trabajo en caliente bajo cargas extremas. Este estudio se centra en la mejora de
las propiedades del acero H11 mediante diversos tratamientos térmicos (recocido, temple y

revenido), con el fin de optimizar su uso en aplicaciones industriales como matrices de forja 'y
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extrusion. El andlisis del acero grado herramienta indica que las propiedades mecénicas del
acero, como la dureza, la tenacidad al impacto y las propiedades de traccion, varian
significativamente con las temperaturas de temple, en donde la dureza aumenta hasta un maximo
de 50 HRC, mientras que la tenacidad al impacto y la ductilidad presentan un comportamiento
no lineal en funcion de la temperatura de temple.

La resistencia al desgaste es una propiedad fundamental en los aceros para herramientas, ya que
define su capacidad para mantener la integridad superficial bajo condiciones de esfuerzo
mecanico severo. Esta caracteristica depende criticamente de la sinergia entre la dureza de la
matriz metalica y la estabilidad microestructural, donde la presencia de fases duras como

carburos y una cohesion interfacial eficiente minimizan la pérdida de material.

7.8 Tribologia y desgaste

Los aceros grado herramienta tienen una resistencia alta al desgaste por deslizamiento, atribuible
principalmente a su microestructura de matriz martensitica revenida (dureza tipica: 58-65 HRC).
Estudios confirman que esta matriz limita la formacion de microsurcos durante el contacto
mecénico, reduciendo la pérdida de material en condiciones de friccion continua. La presencia
de austenita retenida disminuye la dureza superficial, favoreciendo la deformacién plastica y
aumentando el desgaste adhesivo. Esto se observa en ensayos de desgaste prolongado, donde
superficies con austenita muestran mayor deterioro comparadas con matrices martensiticas

homogéneas como se observa en la Figura 13 [127].

a) b)

Figura 13. Microestructura SEM a) microestructura 95% austenita, b) microestructura 100%
martensita [127].
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La composicion quimica es determinante para optimizar el comportamiento tribologico. La
adicion de tungsteno (W) en aceros grado herramienta, especialmente en grados de alta
velocidad como T1 (18% W) y M7 (8.75% W), forma carburos compuestos (W3C o MeC) que
incrementan la resistencia al desgaste adhesivo y la dureza en caliente. Estos carburos actan
como barreras contra la abrasion en condiciones de alta friccion y cambios en temperatura. Por
su parte, el titanio (Ti) genera carburos TiC con durezas superiores a 3000 HV. Estudios
demuestran que aceros modificados con Ti entre (0.5 a 3 %) logran hasta un 30% mas de
resistencia al desgaste abrasivo, gracias a la estabilidad térmica y cohesion del TiC con la matriz
[128, 129].

La efectividad de la adicion de elementos formadores de carburos depende criticamente de
la distribucion y tamafio de los carburos. En aceros con alto tungsteno como el T1, carburos
gruesos pueden generar puntos de tension que promueven microfisuras bajo cargas ciclicas,
mientras que, en aleaciones con titanio, una precipitacion fina y uniforme optimiza la resistencia
al desgaste. Ademas, la sinergia con elementos como cromo o vanadio en aceros D2 o M42
estabiliza la microestructura, mejorando el rendimiento en ensayos de desgaste por
deslizamiento (block-on-disc) [130].

En condiciones de desgaste por deslizamiento, el Mn promueve el endurecimiento por
deformacion en matrices austeniticas. Aceros con contenidos entre (12-18% Mn) expuestos a
friccion en seco desarrollan peliculas de 6xido minimizando el desgaste.

Este fendmeno, verificado en ensayos pin-on-disc, reduce la tasa de desgaste un 15-20%, por
otro lado, durante la deformacion el movimiento de las dislocaciones aumenta, endureciendo el
material, disminuyendo el desgaste. La adicion de nitrégeno (N) sinérgicamente mejora este
efecto al disminuir la energia de falla de apilamiento (SFE), facilitando la nucleacién de maclas

y dislocaciones[131].

En cada uno de estos escenarios, las causas del desgaste son diversas y la solucion especifica
para cada sistema. Por lo tanto, es esencial realizar un analisis detallado del sistema para
determinar los parametros del sistema tribologico. Dependiendo de estos pardmetros, pueden

surgir diferentes mecanismos de desgaste.
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7.8.1 Mecanismos de desgaste

El desgaste por deslizamiento en aceros grado herramienta involucra maltiples mecanismos
interrelacionados, donde la microestructura y composicion quimica desempefian roles
determinantes.

Estudios demuestran que, en condiciones de deslizamiento seco, la friccion genera aumentos
locales de temperatura que activan reacciones quimicas entre el oxigeno atmosférico y los

elementos metéalicos de la superficie, principalmente hierro, cromo y molibdeno.

Esta interaccion produce capas de 6xido como se observa en, cuya formacién sigue una
secuencia caracteristica: nucleacién inicial en asperezas superficiales, crecimiento lateral de
capas de 6xido y coalescencia en capas continuas. La termodinamica de estos procesos indica
que la energia de activacion para la oxidacion triboldgica es aproximadamente la mitad que, en
oxidacidn estatica, facilitando la formacion de dxidos incluso a temperaturas moderadas (300 a
400 °C). La composicion de estas capas varia segun la temperatura: mientras debajo de 570 °C
predominan oxidos protectores como FesOsy Fe20s, arriba de esa temperatura se forma oxido
de hierro, menos estable y méas propenso a la desintegrarse. La presencia de elementos aleantes
como cromo (>12%) promueve 6xidos mas densos (Cr.Oz) que actlian como barreras contra la

difusion de oxigeno, reduciendo tasas de desgaste hasta en un 60% [132-134].

Figura 14.Superficie de desgaste por deslizamiento a) formacion de éxido y surcamiento, b)

formacion de 6xido y desgaste por adhesion [133].
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La estabilidad de la capa de éxido esta directamente vinculada a la morfologia de los carburos
secundarios: carburos pequefios (<5 pm) y no interconectados, los cuales distribuyen tensiones
térmicas uniformemente, reduciendo la concentracion de esfuerzos y mejorando la resistencia

al agrietamiento en comparacién con carburos interconectados [135].

Adiciones de titanio (1 a 3%) en aceros grado herramienta, promueven la formacion de carburos
TiC nanométricos (<500 nm) que actian como anclajes mecanicos para las capas de éxido,

mejorando su adhesion y reduciendo tasas de desgaste en un 30% [136].

El mecanismo de desgaste entre temperaturas 250 a 450 °C mediante el calentamiento friccional
por deslizamiento, domina el mecanismo oxidativo. En aceros como el H13 utilizado para
moldes, la baja tasa de desgaste ocurre a los 200 °C, atribuido a la proteccion superficial de la
formacion de déxidos (FesO4/Fe203), mientras que a 400 °C aumenta el desgaste por pérdida de
estabilidad en la capa de 6xido [137].

Estudios en aceros grado herramienta (O1 y D2). El acero O1, con Mn como principal elemento
de aleacion, presenta una microestructura martensitica con pequefios carburos MsC, lo que
favorece la delaminacién como mecanismo de desgaste adhesivo. Por otro lado, el acero D2,
rico en Cr, exhibe carburos primarios M;Cs en una matriz martensitica.

La delaminacion predomina en el acero D2 a bajas velocidades de deslizamiento, a velocidades
mas altas la oxidacion se convierte en el mecanismo principal, revirtiendo su rendimiento de

desgaste en comparacion con el acero O1, como se observa en la Figura 15 [138].

Figura 15. Micrografia del acero D2 de la superficie de desgaste a) 0.15m/s, b) 0.75 m/s.

Departamento de Fundicion 42



Instituto de Investigacidon en Metalurgia y Materiales — UMSNH

La evaluacion de la resistencia al desgaste por ralladura de aceros grado herramienta (HV400,
HV500 y HV700), con durezas entre 400 y 750 HV y cargas entre 20 y 80 N, demostr6 que
durante la deformacion pléstica al incrementar la carga la deformacion plastica aumentaba el

coeficiente de friccion, esto debido a la descohesion entre la matriz y los carburos [139].

El efecto de la microestructura en la resistencia al desgaste tiene un papel fundamental en la
resistencia al desgaste por abrasion entre dos cuerpos, estudios en un acero M42 en condiciones
de colada con una microestructura austenitica con un bajo volumen de carburos comparado
con el mismo acero tratado térmicamente por temple , obteniendo una microestructura
martensitica, mostro un mayor resistencia al desgaste, esto por su dureza que aumento de 600
a 900 HV, demostrando una disminucion en la tasa de desgaste de 5 x10**m?Na 1.5 x10-

12 m?/N, como se observa en la Figura 16, [140].

Figura 16. Micrografias del acero M42, a) Microestructura martensitica con una
tasa de desgaste de 1.5 x10-12 m?/N, b) Microestructura austenitica con una tasa
de desgaste de 5 x10* m?/N.

El desgaste por deslizamiento entre dos superficies generalmente muestra mecanismos de
desgaste por oxidacion sobre la superficie, estudios en un acero grado herramienta AISI H11,
demostraron que al interactuar dos superficies a bajas temperatura 15 y 20°C, el mecanismo
dominante es el abrasivo, sin embargo, durante el contacto friccionaste continuo, el calor activa

la sinterizacion de los residuos de 6xido, formando una capa compacta y densa sobre la
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superficie, actia como un lubricante solido que se vuelve més protectora a medida que aumenta
la temperatura. Como resultado, esta capa reduce significativamente el coeficiente de friccién y
la tasa de desgaste al prevenir el contacto directo metal-metal como se muestra en la Figura 17,
[141].

Spot Magn  Del WD i 200 yim

VE0 123 BSE 10.0 X38CiMoV5

Figura 17. Micrografia de la superficie del acero AISI H11, a) Formacion de la capa de 6xido
a 200°C, b) Formacion de la capa de 6xido a 500°C.

Existen diferentes mecanismos que explican el comportamiento al desgaste de los aceros,
investigaciones en el acero D2 mediante desgaste por deslizamiento y abrasivo con arena, han
demostrado que el mecanismo central que explica el comportamiento del acero D2 no reside en
un cambio en el propio acero, sino en la degradacion del agente abrasivo. A bajas cargas y
velocidades, el acero D2 sufre un desgaste abrasivo convencional, donde las particulas de arena
de silice (SiO2) rayan y remueven material de su superficie. A altas cargas (superiores a 50 N)
y altas velocidades, la tasa de desgaste del D2 disminuye inesperadamente EI mecanismo detras

de este fendmeno no fue un cambio en el propio acero, sino la falla del medio abrasivo.

El acero D2 es tan duro (HRC 54.7) que, bajo altas cargas y velocidades, causaba un dafio severo
en la superficie de la arena de silice (SiO2) utilizada como abrasivo. La arena perdia sus bordes
afilados, volviéndose menos efectiva y reduciendo asi la tasa de desgaste del acero como se

observa en la Figura 18, [142].
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(b)

Figura 18. Micrografia de la superficie desgastada por abrasion, con una
carga de, a) 25N, b) 150N.

El estudio del mecanismo de desgaste por deslizamiento en aceros A2 bajo condiciones de baja
carga y velocidad reveld un desgaste predominantemente oxidativo. Este proceso se caracterizo
por la formacién de capas de 6xido sobre la superficie de contacto. EI material base presentaba
una microestructura martensitica de alta dureza (60 HRC), con una notable fraccion de volumen

de carburos de cromo, lo que explica la baja tasa de desgaste observada.

Un aspecto importante del estudio fue el analisis de la influencia del acabado superficial,
introduciendo diferentes estados de tension residual. Sin embargo, se determind que estas
tensiones tuvieron un efecto insignificante en la tasa de desgaste.

Aunque el proceso de rectificado generd tensiones residuales de compresién, estas
disminuyeron durante el ensayo a medida que el desgaste oxidativo removia progresivamente

la capa superficial [143].

En el analisis de los fendmenos de desgaste en superficies metalicas, se observa que, si bien
pueden coexistir multiples mecanismos como la abrasion, la adhesion y la fatiga superficial, el
desgaste oxidativo se establece como el mecanismo predominante bajo condiciones especificas.
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Esta predominancia ocurre particularmente con baja carga y baja velocidad de deslizamiento.
En estas circunstancias, la temperatura generada por la friccion en los puntos de contacto es
suficiente para provocar la oxidacion de la superficie, pero no tan elevada como para causar un

ablandamiento severo del material.

La formacion de una capa de 6xido en la interfaz de contacto es el factor que controla el proceso.
Esta capa, aunque puede ser fragil, actia como una barrera que previene el contacto directo
metal-metal, limitando asi la aparicién de mecanismos mas severos como el desgaste adhesivo.
Por lo tanto, la tasa de desgaste es dependiente de la velocidad de formacion de esta capa de
Oxido y su posterior remocion en forma de particulas. Por lo tanto, bajo condiciones de estudio,
el comportamiento del material estad fundamentalmente gobernado por un proceso triboquimico

de oxidacion.
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8 CAPITULO Il DESARROLLO EXPERIMENTAL

El presente trabajo se dividio en distintas etapas, las cuales se muestran a continuacion en el

diagrama de flujo de la Figura 19, las cuales se describen posteriormente en este capitulo.

Fabricacion del material
Acero 0.3, 5y 10 %Wt Mn
Acero 03,10 %Wt Mn con 0.1 %Wt N

__—1 Seccionamiento de material -

T

.

Tratamiento térmico de temple
en salmuera

'

metalografica

I

Caracterizacion microestructural
(MO, MEB, EDS) y Difraccion de
Rayos X (XRD)

.

Ensavo de dureza

Vickers (HVyy)

;

Ensayo de desgaste block-on-disc
* Velocidad: 0.8 m/s
* Carganormal: 52Ny 1035N

)

Ensayo de perfilometria
* Medicion del volumen de desgaste
* Analisis del coeficiente de friccion

:

Ensayo de tension
Velocidad: Imm/min

S

i ¥

Deformacion en frio por compresion
* Acero 10 %Wt Mn con v sin %Wt N

*~., Preparacion e

Figura 19. Diagrama de flujo de la metodologia experimental del proyecto de

investigacion.
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8.1 Fabricacion del material y analisis de composicion quimica

Las aleaciones fueron fabricadas en el laboratorio de fundicion del Instituto de Investigacion

en Metalurgia y Materiales (IIMM) de la Universidad Michoacana de San Nicolas de

Hidalgo.

Las aleaciones fueron fabricadas en un horno de fusion al vacio, de la marca Cosarc®, Figura

20, en un crisol de alumina, fundiendo de 3 a 5 kg de cada aleacidn; utilizando una atmosfera

inerte de argdn de alta pureza, con el fin de evitar pérdidas de material por oxidacion y asi

tener un mejor control de los elementos, como el contenido de nitrogeno (N).

Figura 20. Horno de fundicién al vacio marca Cosarc®.

La composicion nominal de las aleaciones se muestra a continuacién en la Tabla 4.

Tabla 4. Composicion quimica nominal de las aleaciones a fabricar.

Aleacion  %C  %Mn %Mo %Ni %Cr %N %Co %Si %Ti %W %Fe
0.3Mn 15 03 1 6 1 0 1 0.3 3 6 Bal
10Mn 1.5 10 1 6 1 0 1 0.3 3 6 Bal

0.3Mn0.IN 15 03 1 6 1 0.1 1 0.3 3 6 Bal
10Mn0.IN 1.5 10 1 6 1 0.1 1 0.2 3 6 Bal
48
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Para la fabricacion de cada una de las aleaciones la composicién nominal fue 1.5% C, 0.3%
Si, 1%Cr, 1%Co, 1%Mo, 3%Ti, 6%W y 0.1% N, incorporando Mn en diferentes
proporciones (0.3% y 10% en peso). Para la adicion de N se utilizo ferro cromo nitrogenado,
tomando en consideracidn cada una de las ferroaleaciones, de acuerdo a los balances de carga
correspondientes y el analisis de composicién quimica de cada aleacién, se muestran los
resultados del analisis de composicidén quimica de cada una de las aleaciones por medio de
la técnica de espectroscopia de emision dptica.

8.2 Predicciones termodinamicas de las aleaciones a fabricar

Las predicciones termodinamicas se realizaron con el software JmatPro®, con el fin se tener
una referencia de las fases que se podrian formar durante el enfriamiento en cada una de las
aleaciones, por lo consiguiente se permitié conocer las condiciones de las fases presentes y
los componentes en equilibrio, como carburos y carbonitruros en distintos intervalos de

temperatura 600 a 1600 °C para la composicion quimica final.

8.3 Seccionamiento y maquinado del material

Una vez que se fabricaron las aleaciones, se procedi6 a seccionarlas utilizando una cortadora

metalogréafica de la marca AbrasiMet® Figura 21.

Figura 21. Cortadora metalogréafica, marca AbrasiMet®.
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Este equipo incluye un sistema de refrigeracion que previene alteraciones térmicas en las
muestras, las muestras fueron cortadas en cubos de 1x1x1 cm?® para su posterior
caracterizacion microestructural, tratamiento térmico y ensayos de desgaste.

En el caso de las probetas deformadas en frio, se empled una maquina electroerosionadora
de la marca McLane®, Figura 22, utilizando hilo de molibdeno para el seccionamiento de

las muestras.

Figura 22. Maquina electroerosionadora McLane®.

Esta técnica fue seleccionada porque no perjudica las propiedades micro estructurales debido
al calentamiento que ocurre durante el corte, ademas de que, al tener una alta precision en
materiales de alta dureza, sin introducir esfuerzos residuales. La muestra las probetas fueron
fabricadas con un didmetro de 5 mm y una altura de 10 mm, y estan destinadas a ensayos de
compresion conforme a la norma ASTM E9, asi como a ensayos de tension segln la norma
ASTM E8, Figura 23.

El total de muestras maquinadas fueron:
1) 4 probetas para ser analizadas en condiciones de colada, 1 (0.3Mn), 1 (0.3Mn0.1N),
1 (10Mn) y 1 (10Mn0.1N).
2) 6 probetas para ser tratadas térmicamente 3 (0.3Mn) y 3 (0.3Mn0.1N).
3) 14 probetas para ser ensayadas en desgaste por deslizamiento, 4 (0.3Mn-0.3MnTT),
4 (0.3Mn0.1N-0.3Mn0.INTT), 3 (10Mn) y 3 (10MnO0.1N).
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4) 6 probetas para ser deformadas en frio por compresion, 3 (10Mn) y 3 (10Mn0.1N).
5) 14 Probetas para ser deformadas por tension, 4 (0.3Mn-0.3MnTT), 4 (0.3Mn0.1N-
0.3Mn0.INTT), 3 (10Mn) y 3 (10Mn0.1N).

a) R=5mm

L=10 mm

R=5mm

b)

150 mm

40 mm

g

5 mm

e
R6 mm

Figura 23. Probetas para a) Ensayo de compresion y b) Ensayo de traccién [144, 145].

8.4 Tratamiento térmico de temple en salmuera

El tratamiento térmico se llevo a cabo en un horno de mufla marca Carbolite™, Figura 24.
Las aleaciones 0.3Mn y 0.3Mn0.1N se sometieron a un proceso de temple en salmuera. El
calentamiento se realiz6 a una velocidad de 10°C/min, seguido de un tiempo de permanencia

de 30 minutos a temperaturas de austenizacion de 700, 750 y 950 °C (ver Figura 25).

3 mm
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Estas temperaturas se seleccionaron para variar la solubilidad del carbono en la austenita,
con el objetivo de mejorar la templabilidad del acero y asi maximizar la fraccion de volumen
de martensita obtenida.

Figura 24. Horno eléctrico marca Carbolite™,

Inicialmente, el tratamiento térmico se realiz6 en probetas rectangulares para observar el
cambio microestructural y, posteriormente, evaluar bajo las mismas condiciones en muestras

para los ensayos de desgaste y tension.
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Figura 25. Ciclo de tratamiento térmico de temple en salmuera.
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8.5 Ensayos de desgaste

Los ensayos de desgaste se llevaron a cabo utilizando una maquina especializada en
deslizamiento en seco. En este proceso, se colocaron las probetas sobre un anillo rotatorio de
acero M2, conocido por su dureza de 62 HRC. Se establecid una velocidad de deslizamiento
constante de 0.8 m/s. Para evaluar el comportamiento bajo diferentes condiciones, se
aplicaron dos niveles de carga: 52.6 y 103.5 N. Este enfoque experimental permitio probar

cada muestra bajo dos cargas distintas.

Las muestras sometidas a ensayo incluian aquellas en condiciones de colada y otras que
habian sido tratadas térmicamente mediante temple. En total, se realizaron 14 ensayos,
proporcionando un conjunto de datos que nos dicen el coeficiente de friccion. La maquina
utilizada, del tipo block-on-disc, esta equipada con un computador que registra los datos que
durante cada uno de los ensayos, una celda de carga que registra el peso ejercido sobre la
muestra y lo mas importante el disco M2 deslizante el cual se coloca sobre la superficie de

la muestra a desgastar, como se pueden observar en la Figura 26.

Figura 26. Maquina de desgaste por deslizamiento (block- on- disc).
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8.6 Deformacion en frio, ensayo de compresion y tension

El ensayo de compresion se llevo a cabo a temperatura ambiente para las aleaciones 10Mn y
10Mn0.1N, utilizando una méaquina universal de ensayos de la marca Zwick/Roell®, Figura
27.

Este procedimiento siguid los estandares establecidos por la norma ASTM E9, lo que
garantiza que los resultados obtenidos sean precisos y comparables con otros estudios
similares. Las probetas utilizadas en el ensayo tenian dimensiones precisas de 5 mm de
diametro y 10 mm de longitud, lo que asegura una representacion adecuada del material bajo

estudio.

Figura 27. Maqguina de ensayos universales Zwick/Roel®.

Durante el ensayo, se aplicé una reduccion del 50% a las probetas, aplicando una carga
constante de 100 kN, un proceso que permite evaluar la capacidad del material para soportar
deformaciones significativas sin fallar. Esta reduccién se llevd a cabo a una velocidad de
deformacion constante de 1 mm/min, lo que facilita el control del proceso y la obtencion de
datos precisos sobre el comportamiento del material bajo condiciones de compresion.

El ensayo de tension se realizé en una maquina Instron 1195®, Figura 28, con una capacidad

de 10 toneladas.
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Figura 28. Maquina de ensayos universales Instron 1195®.

Las probetas planas de seccién reducida fueron sometidas a una carga uniaxial de 100 kN a
una velocidad constante de 3 mm/min, hasta llegar a la fractura, cada uno de los ensayos fue
apegado a la norma ASTM ES8 para ensayos de traccion. Posteriormente los datos obtenidos

fueron analizados y procesados con el software Origin®, los cuales fueron ajustados.

8.7 Preparacion metalogréafica

El andlisis de las microestructuras de las diferentes etapas de la investigacion se realizo

mediante microscopia optica (MO), Figura 29.

Figura 29. Microscopio Optico ZEISS®.
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En cada una de las aleaciones, ya sea en condiciones de colada, tratadas térmicamente o
deformadas en frio por compresion, se llevé a cabo la preparacion metalogréfica. En todos
los casos, se realizo el desbaste con lijas de SiC de diferentes granulometrias (180, 320, 400,
600, 1200 y 2500 pm).

Posteriormente, se efectud el pulido en la pulidora de la marca Buehler, modelo MetaServ
250, Figura 30, con un pafio, utilizando pastas de diamante de 6 y 1 um, aplicando una presion

suave sobre la muestra para evitar el rayado.

Figura 30. Pulidora de la marca Buehler, modelo MetaServ 250.

Para revelar la microestructura, se emple6 una solucion de Nital al 2% de concentracién, con
tiempos de inmersion de 5 a 10 segundos, seguida de un enjuague inmediato en agua,

inmersion en alcohol y secado con aire caliente.

8.8  Analisis microestructural, mediante microscopia electrénica de barrido

El andlisis microestructural se realiz6 en el microscopio electrénico de barrido marca Jeol
modelo 7600, en donde se analizé microanalisis por espectroscopia de energia dispersa
(EDS), en el cual se realizaron mapeos y analisis de composicion quimica, ademas se realizo

analisis con electrones retrodispersados para obtener un mejor contraste, Figura 31.
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Figura 31. Microscopio electronico de barrido (MEB) marca Jeol modelo 7600.

Las muestras de las diferentes aleaciones fueron analizadas, en condiciones de colada,
tratadas térmicamente, en condiciones de desgaste y las deformadas en frio. Las muestras
desgastadas por deslizamiento fueron analizadas en dos partes una sobre la huella de desgaste
y otra sobre el perfil de desgate de cada huella, ademas de que los fragmentos desprendidos
durante el desgaste también fueron analizados mediante técnicas de electrones secundarios,
con el objetivo de tener observar si se encontraba una relacién de mecanismo de desgaste
predominante, en las diferentes condiciones de carga, a una velocidad de deslizamiento
constante.

De igual manera se realizd microanalisis de energia dispersa (EDS) en las diferentes zonas
le los fragmentos, analizar una posible transferencia de elementos de aleacion de la contra

cara del acero a contracara M2, hacia la superficie de nuestra aleacion.

8.9 Medicidon de volumen de carburos

La medicion de la fraccion de volumen de carburos se realizo con el Software Sigma Scan
Pro®, en condiciones de colada, mediante el analisis de imé&genes obtenidas del Microscopio
Electrénico de Barrido (MEB) a 250x de la aleaciones 0.3Mn, 0.3Mn0.1N, 10Mn y
10MnO0.1N, estas imagenes fueron digitalizadas para llevar acabo la cuantificacion, como se

observa en la Figura 32.
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Figura 32. Procesamiento de imagen en el Software Sigma Scan Pro®.

8.10 Difraccion de rayos-X (DRX)

El ensayo por difraccion de Rayos-X se realizd con el difractometro de la Figura 33, con el
fin de tener una identificacion y cuantificacion de las fases presentes en la aleacion por medio
del software TOPAS®, de acuerdo con los picos caracteristicos de difraccion de cada una de
las fases presentes en la aleacion, El ensayo se realizd para cada una de las aleaciones
fabricadas en condiciones de colada, alto y bajo Mn con y sin N, utilizando parametros de
radiacion Cu-Ka en un rango de 26 de 30 a 90°.

Figura 33. Difractometro de Rayos-X marca Bruker® modelo D8 Advance Davinci.
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8.11 Ensayo de dureza Vickers (HV)

El ensayo de dureza vickers (HV) se realizé en un durémetro marca Nanovea® Figura 34,
en donde se realizaron 5 identaciones por aleacion fabricada, al igual que las aleaciones
tratadas térmicamente (aleaciones con 0.3% Mn) y deformadas en frio (aleaciones con 10%

Mn), se utilizd una carga de 10 kg por 15s, por la norma ASTM E384[146].

Figura 34. Durémetro Vickers marca Nanovea®.

A continuacién, se muestran los resultados de analisis de composicion quimica de las
aleaciones fabricadas en condiciones de colada, para posteriormente correlacionarlo con sus

fases microestructurales.
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9 CAPITULO IV RESULTADOS Y DISCUSION

9.1 Analisis de composicion quimica de las aleaciones fabricadas

La Tabla 5, muestra los resultados de los andlisis quimicos realizados por medio de
espectroscroscopia de chispa para cada una de las aleaciones fabricadas. Con letras negritas se
resalta el contenido de los elementos manganeso y nitrogeno que fueron intencionalmente
variados para el estudio. 0.3 y 10% de manganeso y 0.001 y 0.1% de nitrégeno. Los demas
elementos, aunque con variaciones minimas, se consideran constantes. De esta manera se puede
considerar que las variaciones micro estructurales que se observen pueden ser atribuidas los
diferentes contenidos de estos dos elementos. El papel fundamental de ambos elementos es la

estabilizacion de la fase austenita.

Por otro lado, la adicion de Ti y W, tuvo una relacion 1:2 con respecto del radio atémico,
considerando las diferencias en densidad y peso molecular, con el fin de formar carburos MC y
carbonitruros M (C, N), la fase carburo y carbonitruro de acuerdo a los diagramas de las
predicciones termodinamicas llega a tener un 1.6 % en peso de C, por lo tanto, este tipo de

carburo consume una cantidad significante de C debido a su estequiometria.

Tabla 5. Analisis de composicion quimica de las aleaciones fabricadas.

Aleacion %C %Mn %Mo %Ni %Cr %N %Co %Si %Ti %W %Fe

0.3Mn 158 031 126 630 107 0.001 108 043 318 6.2 Bal

10Mn 162 997 103 6.53 1 0.001 103 036 336 6.13 Bal

0.3Mn0.IN 155 033 118 6.15 114 0.112 115 031 298 6.19 Bal

10Mn0.1IN 154 10.04 106 6.04 128 0.103 123 029 321 6.22 Bal

Con los resultados de los analisis quimicos de las aleaciones experimentales se realizaron predicciones
termodinamicas de las posibles fases presentes y la secuencia de su formacion durante el proceso de

solidificacion mediante el software JMatPro®.
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9.2 Predicciones termodinamicas

En la Figura 35, muestra la secuencia de solidificacion y formacién de fases en equilibrio para
las cuatro aleaciones experimentales; en las cuatro aleaciones se observa claramente que la
primera fase en solidificar es MC (carburos de titanio) o bien M(CN) carbonitruros de titanio en
las aleaciones que contienen nitrégeno. Los carburos o carbonitruros primarios contienen
tungsteno, como se demostrard mas adelante con una prediccion termodinamica, asi como con
microanalisis por microscopia electronica de barrido. La siguiente fase en solidificar es
austenita en todos los aceros, en el caso de las aleaciones que contienen 0.3%Mn la precipitacion
de austenita ocurre a alrededor de 1400°C y en las aleaciones con 10%Mn, esta fase inicia su
formacion a unos 1360°C. En el caso de los aceros con nitrogeno, antes de concluir la
solidificacion precipitan pequefiisimas cantidades de nitruros MN que seran caracterizados mas
adelante. Asi que basicamente al concluir el proceso de solidificacion la estructura de estas

aleaciones consiste en una matriz de austenita y carburos o carbonitruros de titanio.

Las graficas (Figura 35) también muestran que pueden ocurrir una serie de transformaciones en
el estado sdlido durante el enfriamiento, como la formacion de carburos con diferentes
estequiometrias MsC, M7C3 y M23Cs, incluso la transformacion de austenita a ferrita en los
aceros con 0.3%Mn. Este tipo de transformaciones pueden o no ocurrir dependiendo de varias
condiciones ya que las predicciones de la formacién de fases son en condiciones de equilibrio.
En un enfriamiento normal la formacion de las fases que en equilibrio se desarrollan a bajas
temperaturas es menos probable que ocurran. De acuerdo a la experiencia entonces con el uso
de estas predicciones termodinamicas, es de esperar que la estructura esté formada por carburos
o0 carbonitruros de titanio en una matriz de austenita, con la presencia de pequefias cantidades
de carburos der tungsteno WeC que precipitan ya en el estado soélido.

La formacion de carburos de cromo M23Cs Y M7C3 es muy poco probable que se desarrollen ya

en el estado so6lido en estas aleaciones.
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Durante la solidificacién, en el rango de temperatura entre 700 - 1000 °C, para las aleaciones
con 0.3Mn y 0.3Mn0.1N (Figura 35 ay b, respectivamente), se da la formacion de la austenita,
la cual se transforma en ferrita y carburo del tipo M23Cs en un rango de temperaturas de 600 a
700 °C, es decir ocurre la transformacion eutectoide. Esta transformacion también es muy poco
probable que ocurra. La estructura real obtenida se mostrard& méas adelante mediante la

caracterizacion apropiada.

Figura 35. Predicciones termodinamicas de las aleaciones a) 0.3Mn, b) 0.3Mn0.1N, c) 10Mn,
d) 10Mn0.1N.
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Las aleaciones que contienen los més altos valores de manganeso (10Mn y 10Mn0.1N) tendrén
una austenita mucho maés estable que las otras aleaciones. Esto se puede observar en las Figura
35 cy 35b, que indican que incluso a bajas temperaturas la fase austenita no transforma a ferrita.
Esto es un fendmeno bien conocido, ya que elementos como Mn, Ni, y el N, son elementos
estabilizadores de esta fase. Esto se ha reportado ampliamente en aceros inoxidables en donde
estos elementos se utilizan como elementos adicionales que estabilizan la fase austenitica de las

aleaciones de Fe-Cr a temperatura ambiente [147, 148].

Por otra parte, la Figura 36 muestra el porcentaje en peso de la fase carburo primario indicando
que es un carburo o bien carbonitruro de titanio y tungsteno: (TiW)C y TiW(C,N). Esto
claramente indica que es un carburo o carbonitruro complejo que al parecer inicia su formacién
como un carburo de titanio y posteriormente incorpora al tungsteno, de manera que a medida
que decrece la temperatura el tungsteno se va incorporando en mucho mayor medida a la
particula. Este fendmeno se explicara un poco mas adelante en la microestructura real del

material.

Con respecto al contenido de carbono y nitrégeno en el carburo/carbonitruro, se muestra
también que el contenido de estos dos elementos es mayor en la particula a altas temperaturas,
es decir cuando la particula estda formada principalmente por TiC o TIiCN donde la
estequiometria es en una relacion de 1:1. A temperaturas mas bajas, cuando el tungsteno domina
la particula, el tipo de carburo debe ser WsC donde la relacion estequiometria es de 6 &tomos de
tungsteno por uno de carbono o de nitrégeno. Esto hace pensar que la secuencia de formacion
es primero la formacion de TiC o TiCN vy alrededor de él empieza a precipitar WsC 0 WeCN

que va creciendo a medida que el material enfria.

El manganeso introduce un segundo efecto al alterar la actividad de los elementos intersticiales
en la matriz. En las aleaciones con 10 % Mn la ausentita se estabiliza y disuelve mas carbono,
lo que rebaja su actividad quimica y facilita que el tungsteno pase antes al precipitado; por eso
la pendiente ascendente de la curva de W se ve incrementada respecto a las aleaciones con 0.3
% Mn.
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Figura 36. Predicciones termodinamicas de la fase carburo y carbonitruro de las aleaciones a)
0.3Mn, b) 0.3Mn0.1N, c) 10Mn, d) 10Mn0.1N.
Este mismo aumento de la actividad del carbono retrasa levemente la saturacion de nitrogeno

en los carbonitruros, dado que el equilibrio Ti-N requiere un aumento parcial de carbono para
ajustarse a la nueva estequiometria.

Este fendbmeno se debe a que tanto el nitrégeno como el manganeso actllan como elementos
estabilizadores de la austenita, expandiendo su campo de estabilidad en el diagrama de fases
como ha sido reportado [149, 150], en donde se hizo el estudio en aceros Fe-Mn-Al-C
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observando el efecto de los elementos que estabilizan la austenita al modificar la energia de las
fases en el diagrama, lo que causa una expansion de su campo de estabilidad y permitiendo que
la austenita permanezca en condiciones a menor temperatura y con mayor contenido de estos
elementos en la composicion del acero.

Otros estudios [151, 152], han demostrado que la incorporacion de N y Mn incrementa de forma
significativa la solubilidad del carbono en la austenita a temperatura ambiente. Se ha reportado
este efecto en un acero Fe-Cr-Mn-N y en un acero inoxidable convencional donde la adicion de
N y Mn expandio la red austenitica. Al ocupar los sitios intersticiales de la estructura cristalina
cUbica centrada en las caras (FCC), el nitrégeno provoca dicha expansion, lo que aumenta el
volumen disponible para la disolucion de otros atomos intersticiales como el carbono. Por otro
lado, se observd que el Mn aumenta la solubilidad del carbono en la austenita al alterar la
interaccion entre los &tomos de hierro y carbono, debilitando los enlaces Fe-C y permitiendo
que mas atomos de carbono se disuelvan en la red.

Por otra parte, se ha reportado [153] que la presencia explicita de nitrégeno modifica no sélo la
composicion sino también la densidad de centros de nucleacion. Al incorporarse al precipitado
a temperaturas intermedias, el nitrégeno reduce la energia entre la fase M (C, N) y la matriz;
esto incrementa el nimero de particulas finas y acelera la difusién del tungsteno. Lo que a su
vez provoca la formacion de carburos mas homogéneos y ricos en Ti en la fase final de

enfriamiento, mientras que la fraccion de tungsteno queda considerablemente disminuida.

9.3 Caracterizacion microestructural en condiciones de colada

En la Figura 37, se muestra las microestructuras de las aleaciones fabricadas en condiciones de
colada en donde se pueden observar las fases presentes, como la formacién de carburo primario
MC, carbonitruro M(C, N) y WeC; en las aleaciones estos carburos y carbonitruros se encuentran
embebidos en una matriz austenitica ya que la formacion de estos carburos (TiW)C y
carbonitruros TiW(C, N) se dio a partir del liquido a una alta temperatura antes que solidificara

la fase austenita.
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Figura 37. Microestructuras de las aleaciones fabricadas en condiciones de colada, a) 0.3Mn,
b) 10Mn, ¢) 0.3Mn 0.1N, d) 10Mn 0.1N.

Las microestructuras de las aleaciones 0.3Mn y 10Mn, se encuentran reforzadas con carburos
(TIW)C vy las aleaciones 0.3Mn0.1N y 10Mn0.1N que se encuentran conformadas por
carbonitruros TiW (C, N) obviamente por efecto de la adicion de nitrogeno. La composicién
quimica de las aleaciones, favorece la formacion primaria de carburos MC y carbonitruros M
(C, N), mientras que los carburos MeC ricos en tungsteno precipitan ya en el estado sélido a
temperaturas de alrededor de 1000°C de acuerdo a las predicciones termodinamicas de la Figura
35. Esta es una transformacion en el estado sélido que se desarrolla cuando la austenita que
durante el enfriamiento empieza a expulsar carbono y este reacciona con el propio tungsteno
disuelto en ella.
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Los carburos WeC, han sido previamente identificados en otras aleaciones ferrosas, con
contenidos de W mayores al 3% en peso, mostrando una morfologia tipica de espina de pescado,
como fue el caso de la investigacion de Heidary y col. en donde en un hierro blanco, con

variaciones del 10-12 % de W, encontrando distintas morfologias del carburo [154].

Las microestructuras obtenidas no revelaron la presencia de ferrita, a pesar de que los calculos
termodinamicos en equilibrio la predicen como fase estable. Este resultado se explica por las
condiciones de enfriamiento dadas en el material que es una condicion de no-equilibrio.
Alcantara y col. [155], demostraron que elementos de aleacion como el manganeso y el niquel
contribuyen notablemente a la estabilizacién de la fase austenita. En consecuencia, ellos indican
que se requeririan enfriamientos extremadamente lentos para que la ferrita se forme. Debido a
esto la importancia de considerar los efectos cinéticos y las condiciones fuera de equilibrio al

comparar predicciones termodinamicas.

La Figura 38a), muestra a detalle el carburo (TiW)C, y los resultados del analisis de composicion
quimica EDS puntuales, realizadas en dos zonas del carburo y en la matriz. La fase carburo
(TiW)C, est4 formada por variaciones en composicion, donde el contenido de Ti se encuentra
preferencialmente en el centro, el cual va disminuyendo, mientras que el W incrementa desde
el centro a la periferia. Esto evidencia claramente que la primera particula que solidifica es TiC,
a medida que esta va creciendo, va incorporando tungsteno a la molécula para terminar como
(TiW)C pero la estequiometria del carburo sigue siendo MC. Este fendbmeno de formacion de
carburos ha sido reportado ya por Reyna y col. [156], en un hierro blanco con 12% de Cr-3%C
con diferentes contenidos de titanio. Ellos encontraron que el TiC es la primera fase en
solidificar y que a medida que va creciendo va incorporando tungsteno, pero manteniendo la
misma estructura cristalina. Esta caracteristica contribuye a incrementar la densidad del carburo
por la incorporacion de tungsteno; esto a su vez en ese tipo de hierros contribuye a una mejor
distribucion ya que la ligereza de los carburos de titanio puros hace que estos se aglomeren en

zonas eutécticas y se pierda su eficacia para contribuir a la resistencia al desgaste.
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Por otra parte, en un estudio realizado en un acero austenitico, Srivastava y col. [157],
encontraron que con adiciones de Ti , W y la consecuente formacion de carburos (TiW)C,
contribuye a mejorar la resistencia al desgaste de las aleaciones comparadas cuando solo se tiene

la formacién de TiC.

a) b)
Elemento Zonal Zona2 Zona3

C 6.45 5.99 2.96
Cr 0.15 0 1.04
Mn 0.28 14 9.28
Fe 2.62 8.26 68.55
Ni 0 0 6

Mo 0.74 1.85 0.57
W 9.37 33.93 5.53
Ti 79.98 48,54 5.94

Figura 38. a) Microestructura MEB a alta magnificacion del carburo (TiW) C y b) Anélisis de
composicion quimica EDS.

Al comparar las particulas de carburos y carbonitruros primarios de resultados de mapeo
elemental de ambas fases (Figura 39), se puede observar lo siguiente: cuando solo se adiciond
titanio (sin nitr6geno) solo se observan trazas de nitrégeno indicando, quien es un carburo de
titanio desde el inicio en donde el tungsteno se incorpora de manera paulatina a dicho carburo
(Figura 39a). Por otra parte, con la presencia intencional de nitrogeno, desde un inicio se forma
un carbonitruro de titanio y posteriormente es rodeado por el carbonitruro complejo (TiW)C
(Figura 39b). El nitrégeno tiene una baja afinidad por el tungsteno, lo que explica la preferencia

por el Ti para la formacion de TiN.
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Figura 39. Mapeo microestructural EDS de la fase carburo a) (TiW) C y carbonitruro b) Tiw
(C,N).

La identificacion de las fases presentes en condiciones de colada se cumplimentd con estudios
de difraccidn de rayos-X. La Figura 40, muestra los patrones de difraccion de rayos-X obtenidos
para el acero con 0.3%Mn, sin nitrogeno (Figura 40a ) y con (Figura 40b).

Acorde a la indexacion de los picos, se observa claramente la presencia dominante de la fase
austenita en ambas aleaciones, lo cual indica que la matriz de los aceros corresponde a esta fase.
Ademas, se observa la presencia de carburos del tipo (TiW)C y WsC, y para la aleacion sin
nitrégeno y carburos y carbonitruros del tipo TiW (C, N) y WsC para la aleacion con adiciones

de nitrogeno.

Con respecto al contenido general de carburos (Figura 41), la aleacion 0.3Mn, a comparacion
de la aleacion 0.3Mn0.1N, presento un menor volumen de dichos carburos en la estructura; esto
debido a que el N como elemento de aleacion incremento la solubilidad del C en la austenita
dando lugar a un menor volumen de carburos y carbonitruros. mas adn, la aleacion 0.3N presento
un mayor volumen de carburos en la matriz, como se ve reflejado en las microestructuras en
condiciones de colada. Esto se puede observar en las fotomicrografias de la Figura 41 donde los

carburos estan pintados de rojo.
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Figura 40. Difraccién de rayos-X, para las aleaciones a) 0.3Mn y b) 0.3Mn0.1N.

La diferencia en el contenido de carburos es visualmente notable particularmente en las
aleaciones sin nitrdgeno. Para el acero con 0.3Mn el volumen de carburos es de 9.93% mientras
gue con 10Mn el volumen de carburos disminuye a 6.56%. Por otra parte, en los aceros con
adiciones de nitrogeno, para bajo contenido de manganeso el contenido de carburos es de 8.76%
y se reduce a 5.91% cuando el contenido de manganeso sube a 10%. Los valores de los
contenidos de carburos se muestran en la Tabla 6. Los valores del contenido de carburos
medidos de manera experimental por analisis de imagenes coinciden con las predicciones

termodinamicas previas calculadas bajo condiciones de equilibrio.

La buena coincidencia entre los resultados tedricos y los valores medidos puede atribuirse a que
como la formacion de carburos ocurre a altas temperaturas, las condiciones de solidificacion y
de transformacion de fase pueden acercarse a las condiciones de equilibrio. Las
transformaciones en el estado s6lido que se presentan teéricamente a temperaturas abajo de unos
800°C es muy poco probable que tomen lugar en las aleaciones experimentales, pues el
enfriamiento real las aleja mucho mas del equilibrio.

Departamento de Fundicion 70



Instituto de Investigacidon en Metalurgia y Materiales — UMSNH

Figura 41. Anélisis de volumen de carburos a) 0.3Mn, b) 10Mn, ¢) 0.3Mn0.1N y
d)10MnO0.1N.
La disminucion observada en el volumen de carburos al incrementar el contenido de manganeso,
puede deberse precisamente a la presencia de este elemento. Se sabe que el manganeso estabiliza
la fase austenita y que aumenta la solubilidad de carbono en la misma. Es probable que este
mismo efecto ocurra en el estado liquido y que el manganeso limite la actividad y difusividad
del carbono evitando una alta precipitacion de carburos primarios. Se ha reportado ampliamente
el efecto contrario de algunos elementos como el silicio que aceleran la actividad del carbono
en el metal liquido y promueven una muy alta precipitacion de este elemento, principalmente
como grafito en hierros colados. Entonces la presencia de Mn es importante, ya que actia como
un elemento estabilizador de la fase austenita, aumentando la solubilidad del carbono en esta

fase.
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Esto favorece la formacion preferencial de austenita en comparacion con la fase carburo MC,
especialmente en las aleaciones con 10% de Mn. Adicionalmente, la adicion de Ni como
elemento de aleacion, presente en un 6 % en peso, también contribuye al incremento de la
solubilidad del carbono en la austenita; pero como este elemento se mantiene constante en los
aceros estudiados, su efecto no es determinante para las variaciones de carburos encontradas

aqui.

Esta caracteristica de alta solubilidad del carbono en austenita, también contribuye a disminuir
la formacion de otros carburos que suelen desarrollarse a bajas temperaturas. Como resultado,
se observa una disminucion en el contenido de carburos WsC. Al final del dia, estos dos
fendmenos (i) la disminucion de la actividad del carbono en el estado liquido y (ii) la mayor
solubilidad de este elemento en la austenita, por efecto del aumento en el contenido de
manganeso, contribuyen a disminuir la precipitacion de carburos primarios y la precipitacion de

carburos en el estado sélido respectivamente.

Tabla 6. Porcentaje en volumen de carburos de las aleaciones fabricadas.

Aleaciones fabricadas % Volumen de carburos
0.3Mn 9.93%
10Mn 6.56%
0.3Mn0.1N 8.76%
10Mn0.1N 5.91%

Por otra parte, al parecer el nitrégeno también influye en el contenido de carburos o
carbonitruros en los aceros. Como se observa en la Tabla 6, la presencia de nitrégeno disminuye
ligeramente el contenido de la fase carburo. Es también muy conocido que el nitdgeno en aceros
es un fuerte estabilizador de la fase austenita; por lo tanto, es muy probable que actué de manera
muy similar al manganeso en cuanto a la actividad del carbono en el estado liquido y al aumento

en la solubilidad del mismo en la austenita en el estado sélido.
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Este efecto es menor comparado con el del manganeso para los contenidos de los aleantes
utilizados en este estudio. Pero lo que si es muy notorio, es la reduccion del tamafio de los
carburos cuando se agrega nitrégeno en los aceros. Aunque el tamafio de carburos no fue
medido, de las fotografias de la Figura 41 es evidente la reduccidn en el tamafio de los carburos
en los aceros con nitrdgeno. La evidencia mostrada en la Figura 39 de la presencia de nitruro de
titanio en el centro de las carbonitruros primarios claramente indica que el nitruro formado
funciona como centro de nucleacion para la formacion del posterior carbonitruro complejo. En
este contexto, se tiene un alto numero de centros de nucleacion para los carburos primarios y un
crecimiento limitado de los mismos por los efectos tanto de manganeso como de nitrégeno

mencionados anteriormente.

Otro factor que puede influenciar la disminucién en el tamafio de los carburos, asi como su
volumen en las aleaciones con nitrégeno es que este elemento disminuye ligeramente el rango
de solidificacion. Si el proceso de solidificacion se desarrolla en un periodo de tiempo mas corto,
los carburos ya formados tienen menor oportunidad de crecer. Este fendbmeno de acortamiento
del rango de solidificacién y su relacién con la formacion de carburos de titanio mas finos ha
sido reportado por A. Bedollay col. [158] en hierros blancos alto cromo con adiciones de titanio
de hasta 3%.

9.4 Caracterizacion en condiciones de tratamiento térmico de temple

Los dos aceros con 10%Mn presentan una estructura de austenita estable desde altas
temperaturas hasta temperatura ambiente. La aplicacién de cualquier tratamiento térmico no
genera ninguna alteracion en la microestructura de estas aleaciones, por lo que la aplicacion de
tratamientos térmicos a aceros de alto manganeso comunmente es solo para disolver algunos
carburos de baja temperatura de formacion (basicamente de cromo) pero estos no se presentan
en estas composiciones. Por lo tanto, no tiene ningun sentido aplicar tratamiento térmico a estas
aleaciones. En cambio, las aleaciones con 0.3%Mn si son susceptibles a transformar la

estructura de la matriz al aplicar un tratamiento térmico.
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Bésicamente el tratamiento térmico a aplicar en estas aleaciones es el temple para generar una
matriz parcialmente martensitica.

La Figura 42 muestra las microestructuras de la aleacién 0.3Mn después del temple desde tres
temperaturas de austenizacion, 700, 750 y 950 °C, con el objetivo de aumentar la dureza. Note
que a mayor temperatura de austenizacién, menor es el contenido de martensita en la matriz.
Austenizar a altas temperaturas incrementa la solubilidad, particularmente de carbono, en la fase
austenita. Una austenita con alto contenido de carbono reduce la temperatura de inicio de la
transformacion martensitica, o en otras palabras, el alto contenido de carbono en ella, la
estabiliza. De estas fotomicrografias se observa la matriz parcialmente austenitica y
parcialmente martensitica con el refuerzo de los carburos. Nuevamente, nétese el menor
contenido de martensita para el acero austenizado a la temperatura de 950°C por las razones ya

explicadas.

Figura 42. Microestructuras de la aleacion 0.3Mn templadas desde a) 700, b) 750, y ¢) 950°C.
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La temperatura de austenizacion de 700°C fue seleccionada como limite inferior de acuerdo a
la simulacion termodindmica, que indica que se tiene una matriz totalmente martensitica por
encima de 700°C para los aceros con 0.3Mn. También es importante mencionar que mantener
temperaturas por debajo de 700 °C provoca una descomposicién parcial de la austenita en ferrita
y carburo M23Cs, con pequefias cantidades de martensita de bajo carbono; lo cual es necesario
evitar.

Ademaés del carbono, los demés elementos de aleacion también influencian el contenido de
martensita o la temperatura Ms. Por ejemplo, Wang y col. [159], reportaron un efecto analogo:
altos contenidos de Ti y W provocan un desplazamiento de los rangos de transformacién hacia
la derecha en el diagrama. Ademas, se ha reportado [160] que el W disminuye la temperatura
de inicio de transformacién martensitica (Ms), aunque en menor medida que C, Mn, V, Cr, Ni
y Mo. Esto concuerda con los resultados microestructurales observados al aumentar el W en la

aleacién 10Mn.

De acuerdo a F.V Guerra y col. [158], es bien sabido que los altos contenidos de Mn en los
aceros impiden su susceptibilidad al endurecimiento mediante tratamiento térmico de temple,
que es la principal via para alcanzar la maxima dureza a través de la transformacion martensitica.
Esta es la razon por la que las aleaciones sin Mn fueron sometidas a tratamiento térmico de
temple. Sin embargo, se evita una completa transformacién martensitica debido a un alto

contenido de Ni el cual estabiliza a la austenita.

Por otra parte, es necesario resaltar el efecto del elemento nitrégeno en la transformacion
martensitica. Evidentemente la adicion de nitrégeno produce un refinamiento de la estructura
martensitica como se observa en las fotomicrografias de la Figura 43, atribuido a una fuerza
impulsora mas grande o una mayor energia de activacion para la transformacion martensitica,
segun lo reportan Tschiyama y col. [161]. Estos autores encontraron una reduccion en el ancho
de las laminas de la fase martensitica con el aumento del contenido del C; este es un efecto
indirecto del nitrégeno, ya que la presencia de este elemento incrementa la solubilidad de
carbono en la fase austenita.

Esto concuerda con la estructura mostrada en la Figura 43; en el acero con 0.1%N, la matriz

originalmente austenitica debié contener un mayor porcentaje de carbono.
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Por otro lado, se observa también una transicion de bloques grandes de martensita y austenita
retenida a laminas de martensita més finas al afiadir N. Estas laminas se forman en la periferia
de las particulas de (TiW)CN, debido a que el C se consume al formar carbonitruros. Como
resultado, se generan ldminas de martensita dentro de la austenita retenida durante el proceso de

enfriamiento.

Figura 43. Microestructuras de la aleacién a) 0.3Mn y b) 0.3Mn0.1N templadas desde 750°C.

9.5 Caracterizacion en condiciones de deformacion en frio

Como las aleaciones con alto manganeso no son susceptibles a ser endurecidas por un
tratamiento térmico, una alternativa para esto es someterlas a un proceso de deformacion
plastica en frio para generar endurecimiento por deformacion. La Figura 44, muestra la
microestructura de las aleaciones 10Mn y 10Mn0.1N después de ser deformadas en frio
mediante compresion a un 50%. Las micrografias a) y b) corresponden al acero con 10%Mn; a
bajas magnificaciones (a) pareciera que no se muestra un efecto evidente de deformacion de la
matriz, incluso para ese nivel de deformacion no se observa descohesion entre los carburos y la
matriz, es decir, los carburos fluyen de manera correcta con el flujo plastico de la matriz sin
causar agrietamiento evidente. Sin embargo, a altas magnificaciones (b) se observa claramente
en la matriz el efecto de la deformacion plastica: la presencia de bandas de deslizamiento y la

precipitacion de carburos de tamafio nanométrico (unos 100 nandémetros).
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Para el caso del acero 10Mn con adiciones de nitrogeno, a altas magnificaciones si es mas
evidente la deformacion pléstica, pero de la misma manera no hay evidencia de agrietamiento y
los carburos fluyen con la matriz. A altas magnificaciones también se observan bandas de
deslizamiento y precipitacion de carburos de tamafio nanométrico. En este caso particular, la
precipitacion de particulas manométricas es evidentemente mayor que en el acero sin nitrégeno.
Las bandas de deslizamiento se han observado en aceros bainiticos deformados en frio por el
deslizamiento planar de dislocaciones y la precipitacion de carburos de tamafio nanométrico
también se ha observado en este mismo tipo de aceros y se ha explicado que la distorsion de la
red por efecto de la deformacion induce la precipitacion de algunas fases, entre ellas,
pequefiisimos carburos [162] Al parecer, el N también contribuye a este fenémeno.

Figura 44. Microestructuras con 50% de deformacion a, b) 10Mn, b, ¢) 20Mn0.1N.
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La presencia de bandas de deslizamiento y la precipitacién de carburos nanométricos han sido
reportados por K. Aminiy col. [163] en aceros alto manganeso sujetos a un intenso granallado.
Ellos reportan un considerable incremento en la dureza y la resistencia al desgaste debido a la
deformacion pléastica y la precipitacion de los carburos nanométricos que se formaron a lo largo
de las bandas de deslizamiento producto del granallado.

La Figura 45, muestra el patron de difraccion de rayos-X de la aleacion 10Mn0.1N deformada
en frio en donde se observa la presencia de fases como austenita en mayor volumen, martensita
y carburo del tipo MC, a pesar que no se observd microestructuralmente un alto volumen de
martensita ni la formacion de maclas, a menudo se suelen observar en aceros austeniticos
después del trabajo en frio.

Esta transformacion pequefia de martensita ha sido observada por Karaman y col. [164], en un
acero alto Mn y un acero Fe-Mn-Si-C: Ellos analizaron los efectos microestructurales de los
mecanismos de deformacion, asi como los calculos termodindmicos de la energia de falla de
apilamiento, encontrando que durante la deformacion existe una pequefia transformacion
martensitica causada por el deslizamiento de dislocaciones y, en menor medida, por maclaje,

debido a la disminucién en la energia de falla de apilamiento por la adicion de Mn.
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Figura 45. Difractograma de rayos-X de la aleacion 10Mn0.1N en condiciones de

deformacion.
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En el caso de las aleaciones del presente estudio, al tener alto contenido de Ni, que se sabe
incrementa la energia de falla de apilamiento (SFE), la transformacion ocurri6é debido a la
plasticidad inducida por microbandas (MBIP), un mecanismo de endurecimiento ampliamente
reportado en aleaciones Fe-Mn-C por diferentes autores, que ocurre debido al deslizamiento de
dislocaciones. Por ejemplo, Lu y col. [165], evaluaron la energia de falla de apilamiento en una
acero inoxidable y una acero austenitico Fe-C-Ni, encontrando una transformacion de fase
durante la deformacion debido a que las adiciones de Ni aumentaron la alta energia de falla de
apilamiento; lo cual a su vez, disminuyé el movimiento de las dislocaciones durante la
deformacion, y al final del dia esto causo un endurecimiento del material formando bandas de

deslizamiento, a tal grado que estas produjeron una transformacion martensitica.

La presencia de carburos (TiW)C dispersos y semi globulares en la condicion de colada, junto
con la capacidad de endurecimiento por deformacion de estas aleaciones, representa una ventaja
significativa para mejorar la tenacidad y resistencia al desgaste en esta condicion. Esto elimina
la necesidad de un tratamiento térmico, requerido en aceros de alta aleacion debido a la presencia
de una red de carburos en los limites de grano, que es perjudicial para las propiedades de

traccion.

Como se pudo observar, la adicion de Mn y N, promovié una reduccién en el volumen de
carburos y carbonitruros en las aleaciones, por lo que esto se puede ver repercutido en la dureza,
debido a la baja dispersion de las particulas. Sin embargo, la adicién de Mn promueve el
endurecimiento por deformacion en la austenita. De forma similar, la adicion de N contribuye
en el endurecimiento por solucién solida intersticial, disminuyendo la energia de falla de
apilamiento (SFE) en el acero austenitico, como fue reportado por Kawahara y col. [162], en
donde se evaluo el efecto de la adicion de N, sobre las dislocaciones, en un acero inoxidable
austenitico, encontrando un mayor movimiento de estas, endureciendo el material por la
concentracion de esfuerzos, ademas del mecanismo de endurecimiento por solucion solida
intersticial. Estos mecanismos pueden contribuir en el incremento de la dureza como se vera a

continuacion.
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9.6 Dureza de las aleaciones en condiciones de colada, tratadas térmicamente y

deformadas en frio

Como se puede observar en la Tabla 7, la maxima dureza en condiciones de colada fue de la
aleacion 0.3Mn0.1N con 458 HV, la cual fue incrementada después del tratamiento térmico de
temple desde 750°C a 597 HV, esto debido a que el volumen de carburos fue reducido hasta un
11%, lo cual es compensado con un incremento en el contenido de martensita, debido a que la
formacion de la fase carbonitruro (TiW)CN consume una cantidad significativa de C durante el

crecimiento de estos, dando lugar a la formacion de martensita fina.

Las aleaciones 10Mn y 10Mn0.1N no tuvieron efecto alguno mediante tratamiento térmico por
temple, esto debido al alto contenido de Mn en peso, el cual aumenta la solubilidad del carbono
en la austenita haciéndola mas estable; sin embargo, una manera alternativa de incrementar la
resistencia mecéanica de estos aceros estas aleaciones fes generar un endurecimiento por
deformacidn en frio. Es el caso del presente estudio, mediante compresion en frio.

La dureza de las aleaciones con 10%Mn, claramente muestran un incremento en los valores de

dureza después del proceso de deformacion como se observa en la Tabla 7.

Tabla 7. Dureza de las aleaciones fabricadas en condiciones de colada, tratadas térmicamente

y deformadas en frio.

Aleacion Dureza
HV
0.3Mn 403
0.3Mn0.1N 458
0.3MnTT 583
0.3MnO0.INTT 597
10Mn 346
10Mn0.1IN 435

10Mn deformada 599.24
10Mn0.1IN 621

deformada
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En el caso de los aceros con bajo manganeso, la dureza va de 403 HV en condiciones de colada
a 583 HV después del tratamiento térmico por efecto de una transformacion martensitica; la
presencia de nitrogeno también contribuye a un aumento en la dureza comparado con el acero
sin nitrégeno. Para el caso de los aceros con alto manganeso, la dureza aumenta de 346 para el
material colado a 599 HV para el material deformado en frio. En este caso, la presencia de
nitrogeno también contribuye a un aumento en la dureza (de 435 HV para el acero colado a 621
HV para el acero deformado). En el caso de los aceros con alto manganeso deformados en frio,
el incremento en dureza se atribuye a fenOmenos caracteristicos que ocurren en este tipo de
aceros como la formacion y movimiento de las dislocaciones, debido a la disminucion de la
energia de falla de apilamiento (SFE), este mecanismo de endurecimiento ha sido reportado en
aceros Fe-Mn-C, como fue el caso de la investigacion realizada por Song y col. [13], quienes
realizaron un estudio en un acero austenitico alto Mn, en donde se encontraron que la energia
de falla de apilamiento varia de acuerdo a la composicion y la temperatura, y que esto influyen
en los mecanismos de deformacion. Microestructuralmente observaron la formacion de maclas
y una alta densidad de dislocaciones, lo que al final del dia tiene un efecto significativo en la

dureza, como ocurre frecuentemente en los aceros Hadfield.

Un fendmeno adicional que contribuye al aumento en la dureza en los aceros con alto contenido
de manganeso después de la deformacion, es la formacion y precipitacion de carburos
nanométricos. Estos precipitados se observaron mas pronunciadamente en el acero con
adiciones de nitrégeno; su distribucion en toda la matriz fue evidente (Figura 44 c y d). Este
fendmeno de precipitacion nanométrica es consecuencia de la deformacion como ocurre y ha

sido reportado en algunos aceros inoxidables deformados plasticamente.

Jining Li y col. [166], realizaron un estudio para evaluar el efecto de la temperatura sobre el
fendomeno de cizallamiento adiabético y la evolucion microestructural en un acero inoxidable
316L, encontrando que la deformacion ocurre rapidamente y de forma localizada, generando un
aumento de temperatura en la zona afectada sin que haya pérdida de calor al entorno, ocurriendo

transformaciones localizadas microestructuralmente.

Departamento de Fundicion 81



Instituto de Investigacidon en Metalurgia y Materiales — UMSNH

9.7 Ensayo de tension de las aleaciones fabricadas

En la Figura 46, se presentan los resultados a tension de los aceros en condicion de colada y
tratados térmicamente por medio de temple. De acuerdo a estos resultados los aceros 10Mn y
10Mn0.1N, presentaron una resistencia a la traccion de 658 y 647 MPa, respectivamente. Por
otro lado, las aleaciones 0.3Mn y 0.3Mn0.1N, presentan valores de 632 y 611 MPa,
respectivamente. Finalmente, las aleaciones 0.3Mn y 0.3Mn0.1N tratadas térmicamente,

presentan valores de 577 y 508 MPa, respectivamente.

Los resultados microestructurales obtenidos en condiciones de colada y tras tratamientos
térmicos explican el comportamiento mecénico observado en la Figura 46. En las aleaciones en
estado de colada, como las aleaciones 10Mn y 0.3Mn, la presencia de carburos (TiW)C
distribuidos en la matriz austenitica contribuye a una alta resistencia a la tension (658 y 647
MPa, respectivamente). Sin embargo, la interconexién de estos carburos, particularmente en la
aleacion 0.3Mn con mayor volumen (9.93%), genera un decremento en la ductilidad. Esto se
debe a que los carburos, aunque duros y resistentes, poseen baja tenacidad, actuando como sitios

de concentracion de esfuerzos y facilitando la nucleacion de grietas bajo carga.

Se ha investigado en aceros austeniticos la formacién de particulas duras y fragiles, como los
carburos lo cuales actGan como puntos de iniciacion de grietas. La deformacion plastica en la
matriz es impedida por estas particulas, lo que lleva a una acumulacion de dislocaciones y a una
alta concentracion de esfuerzos en la interfaz particula-matriz, en donde el esfuerzo supera la
resistencia a la fractura del carburo o la resistencia de la interfaz y propicia la nucleacion de

microgrietas [167].
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a) b)

c)

Figura 46. Curvas de esfuerzo vs deformacion de las aleaciones fabricadas, a) 0.3Mn,
0.3Mn0.1N, b) 0.3Mn TT, 0.3Mn0.1IN TT, c) 10Mn, 10Mn0.1N.

En las aleaciones tratadas térmicamente (0.3Mn y 0.3Mn0.1N templadas), los cambios
microestructurales influyen directamente en las propiedades. Durante el temple, la disolucién
parcial de carburos WsC reduce su contribucién al endurecimiento, lo que explica la caida en
resistencia (577 y 508 MPa). Ademas, la matriz austenitica, estabilizada por Mn y Ni, previene
la formacion de martensita en volimenes significativos, manteniendo una estructura dominada
por fases ddctiles, pero menos resistentes. La interconexion residual de carburos tras el
tratamiento térmico sigue limitando la ductilidad, aunque en menor medida debido a su

distribucion mas dispersa.
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Gutierrez y col. estudiaron el comportamiento mecénico de un acero bajo Mn tratado
térmicamente, mediante anlisis microestructural en donde observaron como la deformacion
interactGa con la microestructura. Mostrando que, en una matriz martensitica de alta dureza, la
presencia de particulas duras actuaron como un obstadculo para el movimiento de las
dislocaciones siendo sitios para la nucleacion de grietas, que es el primer paso para la fractura
[168].

La adicion de nitrégeno en las aleaciones 10Mn0.1N y 0.3Mn0.1N modifica la naturaleza de las
fases duras, remplazando carburos por carbonitruros TiW(C,N). Estos carbonitruros, aunque
mas pequefios y homogéneos, presentan una menor interconexion en comparacion con los
carburos en las aleaciones sin N. Esto reduce ligeramente el efecto perjudicial sobre la
ductilidad, sin embargo, esta precipitacion extensiva consume los elementos microaleantes y el
carbono de la solucion sélida, lo que reduce la contribucién de este mecanismo al
endurecimiento total. Este fendmeno puede llevar a una resistencia final ligeramente inferior,
ya que la ganancia por endurecimiento por precipitacion no siempre compensa la pérdida por
endurecimiento de solucion solida y otros mecanismos de transformacion de fase, reflejandose

en resistencias ligeramente inferiores 647 y 611 MPa, respectivamente [169].

La sinergia entre las fases presentes es critica para las propiedades mecanicas finales. Por
ejemplo, en la aleacion 10Mn0.1N, la combinacion de una matriz austenitica estabilizada por el
Mn, endurecimiento por solucion solida intersticial debido al N y la presencia de carbonitruros
dispersos genera un equilibrio entre resistencia y ductilidad. En contraste, en la aleacion
0.3Mn0.1N, la menor estabilidad de la austenita y el volumen reducido de carbonitruros resultan
en una menor capacidad para disipar energia, lo que agrava la pérdida de ductilidad sin

compensar adecuadamente la resistencia.

Finalmente, la precipitacion de carburos nanométricos a lo largo de bandas de deslizamiento
observadas microestructuralmente ejemplifica como la interaccion dindmica entre fases puede
cambiar las propiedades. Aungue estos precipitados mejoran la resistencia mediante
endurecimiento por dispersion, su distribucion heterogénea en zonas de alta tension localizada

puede aumentar la fragilidad si no se controla la densidad y tamario de las particulas.
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Este fendmeno, junto con la retencion de austenita y la posible transformacion martensitica
parcial, observando una sinergia entre mecanismos de endurecimiento y caracteristicas

microestructurales.

9.7.1 Andlisis de la fractura por tension de las aleaciones fabricadas

Las probetas deformadas en frio hasta llegar a la fractura se pueden observar en la Figura 47, el
andlisis fractografico muestra, que cada aleacion, presento diferentes patrones de fractura, esto
debido a defectos o cavidades (micro rechupes interdendriticos).

El mecanismo de fractura predominante en estas aleaciones sucede cuando el deslizamiento de
las dislocaciones es limitado por la alta energia de falla de apilamiento durante la deformacion,
por lo que en las microcavidades se van concentrando los esfuerzos con otras cavidades ya sea
pequefias inclusiones que favorecen la separacion y ruptura. Este mecanismo se observa
claramente en las aleaciones en condiciones de colada a) 0.3Mn, ¢) 10Mn y en menor medida
para las aleaciones b) 0.3Mn0.1N y d) 10Mn0.1N respectivamente.

La fractura fragil observada en Figura 47 a) 0.3Mn y c) 10Mn, se atribuye a la interaccién entre
una matriz austenitica y carburos complejos (TiW)C y (WesC de morfologia alargada) los cuales
cumplen un rol de concentradores de esfuerzo, ademas, su posicion en la matriz, bordes de
grano, facilitando el origen, nucleacién y propagacion de grietas en estas fases duras y fragiles.
Aunque la austenita es intrinsecamente ductil, su capacidad de deformacion plastica se ve

limitada por la presencia de carburos, que funcionan como barreras fragiles.
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I¥H

Figura 47. Fractografias de las aleaciones bajo estudio a) 0.3Mn, b)0.3Mn0.1N, ¢) 10Mn, d)
10Mn0.1N, e) 0.3Mn TT, f) 0.3Mn0.1 TT.
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Estos carburos, especialmente los de morfologia alargada, tienden a localizarse en bordes de
grano durante procesos como la solidificacién o tratamientos térmicos, formando una red
microestructural que debilita las interfaces intergranulares. Esto facilita la propagacion de
grietas a lo largo de los limites de grano, manifestandose en la fractografia como superficies

intergranulares definidas.

En los andlisis fractograficos de las aleaciones fabricadas se puede observar la fragilidad del
material mediante la existencia lineas de fractura intergranular, como lo han reportado Wulpi y
col. [170]; ellos reportaron fractograficamente en un acero alto carbono, que las fisuras se
forman en una serie de regiones planas o bordes de grano que generalmente son facetados
estando ligados a partir de grietas entre los granos, las cuales ocurren frecuentemente en la etapa
inicial de la deformacién debido al deslizamiento de los limites de grano, ocasionando una

distorsion hasta alcanzar la falla en el material.

Adicionalmente, se detecta presencia de clivaje intergranular en areas donde los carburos estan
distribuidos dentro de los granos. Estos carburos, debido a su alta dureza y fragilidad, fracturan

mediante mecanismos de clivaje bajo carga, generando superficies planas y lisas.

La combinacion de fractura intergranular y transgranular sugiere un mecanismo dual en donde
las grietas se originan en los carburos localizados en bordes de grano, propagandose
preferentemente por estas interfaces, pero también avanzan a través de los granos cuando
encuentran carburos internos o regiones de matriz austenitica cuya tenacidad ha sido reducida.
La geometria alargada de los carburos WsC intensifica la fragilidad, ya que actuian como
obstaculos que concentran esfuerzos y direccionan la propagacion de grietas como se observa
en la Figura 48. En conjunto, el fallo resulta de la sinergia entre una matriz austenitica incapaz
de disipar energia plasticamente y una red de carburos que promueven la fractura fragil,

dominando el modo intergranular como mecanismo principal [171].
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Figura 48. Microestructura de agrietamiento a lo largo del carburo WsC.

Las fractografias de las aleaciones Figura 47 €) 0.3Mn TT vy f) 0.3Mn0.1N TT muestran
fracturas principalmente por clivaje transgranular, un tipo de rotura en el que las grietas
atraviesan los granos siguiendo planos cristalograficos definidos. Este comportamiento coincide
con los datos de tension de la Figura 46, donde las aleaciones con menor resistencia fallaron por
clivaje. Estos resultados son consistentes con estudios previos, como el de Chongming y col.
[172], en aceros herramienta M2, que vincularon el clivaje en planos especificos con baja
tenacidad y esfuerzos de fluencia reducidos. En las aleaciones analizadas, la resistencia a la
tension fue significativamente menor que el esfuerzo de fluencia teérico, lo que confirma su

tendencia a fallos frégiles.

Microestructuralmente, ambas aleaciones presentan una matriz martensitica de baja ductilidad.
La estructura laminar de esta martensita limita la deformacion pléstica, ya que el movimiento
de dislocaciones se restringe al ancho de las ldminas. Esta restriccion genera tensiones
localizadas en las zonas entre laminas, facilitando la formacion de grietas como se observa en
la Figura 49. Ademas, la presencia de carburos especificos como los carburos (TiW)C vy los
carburos WeC en la aleacion 0.3Mn TT, junto con carbonitruros TiW (C, N) en la aleacion
0.3Mn0.1N TT, agrava la fragilidad.
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Figura 49. Microestructura de agrietamiento superficial a traves de la matriz martensitica y de

la interconexion de carburos.

Estos precipitados actian como barreras rigidas, que concentran esfuerzos y guian el avance de
las grietas mediante clivaje. Como se observd en Figura 48, los carburos alargados WgC en la
aleacion 0.3Mn TT crean caminos preferenciales para la propagacion de grietas, tal como se

observa en las fractografias.

Los datos experimentales, junto con estudios comparativos, confirman que la presencia de
carburos (TiW)C y WeC, asi como carbonitruros TiW (C, N), junto con la morfologia laminar
de la martensita, son factores determinantes en la pérdida de ductilidad y la rapida propagacién
de grietas. La estructura laminar limita la redistribucion de esfuerzos, mientras que los
precipitados fragiles actGan como sitios criticos para la nucleacién y crecimiento de grietas [173,
174].
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9.8 Analisis de desgaste por deslizamiento block-on-disc, en condiciones de colada y
tratadas térmicamente de las aleaciones fabricadas

El comportamiento al desgaste de las aleaciones fabricadas se atribuye principalmente a la
sinergia entre la microestructura de la aleacion y propiedades mecénicas, por lo que se espera
que al tener fases de alta dureza (matriz martensitica, carburos y carbonitruros) la resistencia al
desgaste sea mayor, sin embargo, el comportamiento depende en gran medida al sistema

triboldgico y al mecanismo de desgaste que se presente.

9.8.1 Coeficiente de friccion

El coeficiente de friccién se midid en condiciones de deslizamiento en seco y temperatura
ambiente, el cual fue monitoreado para cada ensayo, los valores de coeficiente de friccidn para
cada condicion de ensayo se estabilizaron entre 10 y 20 m de distancia. En la Figura 50, se
presenta el coeficiente de friccion en funcion de la carga aplicada (52 y 103 N), correlacionado
con ladureza. Durante los ensayos por deslizamiento a una velocidad de 0.8 m/s y una distancia
de 500 m, se observa que el coeficiente de friccibn muestra variaciones en cada aleacion lo cual
evidencia el efecto de elementos aleantes como el N, el procesamiento del material mediante el

tratamiento térmico y la variacion del contenido de Mn sobre la microestructura final.

De acuerdo a la Figura 50, las aleaciones 10Mn y 10Mn0.1N, presentan un mayor coeficiente
de friccion con respecto a las otras aleaciones bajo estudio, debido a la baja dureza de estas
aleaciones, siendo 346 y 435 HV para 10Mn y 10MnO.1N, respectivamente.
Microestructuralmente estas aleaciones cuentan con un area de la fase carburo de 6.56 % para
laaleacion 10Mn y la fase carbonitruro 5.91% para la aleacién 10Mn0.1N, ambas con una matriz
austenitica (ver Figura 37). Asi mismo, las aleaciones 0.3Mn y 0.3Mn0.1N presentan valores de
coeficiente de friccion levemente menores en comparacion a las aleaciones 10Mn y 10Mn0.1N.
Estas aleaciones poseen una dureza de 403 y 458 HV, para 0.3Mn y 0.3Mn0.1N,
respectivamente, y su microestructura consta de un area de la fase carburo de 9.93 y carbonitruro

de 8.73%, sobre una matriz austenitica.
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A diferencia de las aleaciones 10Mn y 10Mn0.1N que poseen mayores contenidos de Mn, se
observan diferencias notables, la presencia de carburos (TiW)C, WeC y carbonitruros TiW(C,
N) esto es debido a la solubilidad de C en la austenita. Altos contenido de Mn estabilizan la fase
austenitica, la cual incrementan la solubilidad del C, lo que genera menor disponibilidad de
dicho elemento para la formacién de carburos y carbonitruros que en sinergia con la fase

austenita, incrementan la dureza del material.

Figura 50. Coeficiente de friccion en funcion de la carga aplicada en relacion con la dureza de
las aleaciones fabricadas, en condiciones de colada y tratadas térmicamente.

Por otro lado, las aleaciones 0.3MnTT y 0.3Mn0.INTT al compararse con su condicion sin
tratamiento térmico, genera una matriz martensitica como resultado del tratamiento térmico de
temple, en la cual la presencia de N favorece el refinamiento del tamafio de grano de martensita
y precipitados de carburos (TiW)C, WsC y carbonitruros TiW(C, N ); lo cual, al final del dia,

aumenta la dureza de la aleacién.

Departamento de Fundicion 91



Instituto de Investigacion en Metalurgia y Materiales — UMSNH

Este efecto de refinacidn de la estructura martensitica por la presencia de nitrégeno, ha sido bien
documentado por Tsuchiyama y col. [161] en aceros de alto carbono y alto nitrégeno al
compararlos con aceros de bajo contenido de estos elementos.

En el presente estudio se presentaron valores de 571 y 583 HV para 0.3MnTT y 0.3Mn0.1NTT,
respectivamente; en comparacion a los valores sin tratamiento térmico que son 403 y 458 HV,
para 0.3Mn y 0.3Mn0.1N, respectivamente.

Lo anterior establece que la sinergia entre esta matriz martensitica y la presencia de carburos y
carbonitruros generan valores mas altos de dureza, lo que a su vez implica un menor coeficiente
de friccion y muy probablemente una menor intensidad de desgaste. El efecto del nitrdgeno en
solucién también es un pardmetro importante a considerar o tomar en cuenta. Este elemento en
solucion endurece la matriz por solucion solida intersticial, ademas de actuar como un agente
nucleante para la formacion, precipitacion y refinamiento de carbonitruros. En esta condicion,
se ha reportado el efecto directo de este elemento en la dureza y coeficiente de friccion en

algunos aceros.

Por ejemplo, Linhu Tang y col. [175] determinaron la relacién entre la dureza y el coeficiente
de friccion en un acero D2 con una dureza de 51 HRC, donde observaron que a velocidades de
deslizamiento entre 0.05 y 0.50 m/s, el coeficiente de friccion era més alto que en el mismo
acero D2 tratado térmicamente con una dureza de 65 HRC; esto produjo coeficientes de friccion
mas bajos, por el incremento de dureza. Ellos argumentaron que la velocidad de deslizamiento
modula significativamente esta interaccion, por lo que el coeficiente de friccion puede aumentar

gradualmente con el incremento de la velocidad de deslizamiento.

Adicionalmente Zhu y col.[161] estudiaron el efecto de la dureza, la variacion en el coeficiente
de friccidn y el volumen desgastado de pares de friccidn del acero 40CrNiMo y 18Cr2Ni4W
mediante ensayo de deslizamiento, en condiciones sin lubricacion y a temperatura ambiente.
Sus resultados indicaron que el coeficiente de friccion fue menor en el acero 18Cr2Ni4W de
mayor dureza 63 HRC. En contraste con el acero 40CrNiMo, de dureza 48 HRC, el coeficiente

de friccion era relativamente menor.

Departamento de Fundicién 92



Instituto de Investigacion en Metalurgia y Materiales — UMSNH

En la mayoria de los ensayos de deslizamiento en seco entre metales, el principal mecanismo
de desgaste que opera es la “oxidacidon’; bajo estas circunstancias, el desgaste estd determinado
por la formacidn y eliminacién de fragmentos de la capa de o6xido. La facilidad o dificultad de
eliminacién de dicha capa es parcialmente determinada por el grado de deformacion que el
material sufre por debajo de la superficie desgastada y entre menos deformacion sufra el
material, mas adherible es la capa de 6xido o bien, mas tiempo permanece sobre el sustrato. Y
el grado de deformacion, a su vez es funcion de la dureza, entre mas duro el material, menos
deformacion sufre. En el desgaste oxidativo, un bajo coeficiente de friccion esta asociado con

una gruesa capa de éxido.

Siguiendo esta hipdtesis de la relacion de la dureza y el coeficiente de friccion, Romero y
col.[176] investigaron el comportamiento al desgaste por deslizamiento en seco del acero
inoxidable super diplex SAF 2507. En este estudio, se midi6 una dureza de 95.94 HRB para el
SAF 2507, lo que representa aproximadamente un 9% mas que la dureza de un acero inoxidable

austenitico.

En aceros inoxidables, la ausencia del fendmeno de oxidacion es esperada y el mecanismo de
desgaste principal se presume puede ser por “adhesion” y en menor grado por “fatiga”. La mayor
dureza se correlacion6 con una mejor resistencia al desgaste para el SAF 2507, lo cual es
consistente con el principio general de que el desgaste es inversamente proporcional a la dureza,
como se establece en la ley de Archard. Los ensayos se realizaron en un tribémetro de bola sobre
anillo, con velocidades de deslizamiento de 0.9 m/s 'y 2 m/s, y cargas normalesde 9 N, 19 N y
29 N.

Los mecanismos de desgaste observados para el SAF 2507 fueron principalmente delaminacion
por el fendbmeno de adhesion a alta velocidad, evidenciados por dafios superficiales
significativos, transferencia de material, deformacion plastica y formacion de grietas en las
superficies de desgaste, de igual manera se realiz6 un estudio por Wahyu y col.[177], donde se
evalué el efecto del desgaste por deslizamiento de dos tipos de acero AlISI 521, con una dureza
de 60 HRC y AISI 316L, con una dureza de 45 HRC.
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Observaron que el acero 521 tuvo un coeficiente de friccion bajo, entre 0.13 y 0.14, y teniendo
una tasa de desgaste de 1.68 mm3/Nm. Por otro lado, el acero 316L tuvo un coeficiente de
friccion de 0.44, teniendo una intensidad de desgaste de 5.70 mm3/Nm, y concluyendo que la

dureza tiene una alta relacion con el coeficiente de friccion.

9.8.2 Intensidad de desgaste

La Figura 51, muestra la intensidad de desgaste especifico, que cuantifica la cantidad de material
desgastado por unidad de distancia recorrida y por unidad de carga aplicada durante el proceso
de deslizamiento entre dos superficies en contacto. Esta grafica muestra que la aleacién
0.3Mn0.1IN TT tuvo un mejor comportamiento al desgaste bajo las cargas de 52 N y 103 N. Esto
se debe a su alta dureza, la cual se logra gracias a diferencias microestructurales causadas por
la adicion de N, formando una fase de carbonitruro y también por el tratamiento térmico de

temple, el cual permitio la trasformacién de la austenita a martensita.

La incorporacion de N a la aleacién 0.3Mn (resultando en 0.3Mn0.1N) elevo su dureza de 403
HV a 458 HV y esto redujo notablemente su intensidad de desgaste de 8x10° a 4 x10°

mm?3/Nm.

Por otro lado, en las aleaciones con alto contenido de Mn, la adicion de N a la aleacion 10Mn
(formando 10Mn0.1N) incrementa su dureza de 346 HV a 435 HV y baja su intensidad d

desgaste de 14 a 6 mm3/Nm.
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Figura 51. Tasa de desgaste en funcion de la carga aplicada comparada con la dureza de las

aleaciones fabricadas.

El endurecimiento inducido por el N se atribuye principalmente a dos mecanismos
fundamentales. En primer lugar, el N se disuelve en la matriz austenitica como un elemento
intersticial, generando distorsiones en la red cristalina que dificultan el movimiento de las
dislocaciones, un fenémeno conocido como endurecimiento por solucion sélida. En segundo

lugar, el N promueve la formacién de carbonitruros, especificamente TiW(C, N).

Estos precipitados duros actian como barreras adicionales al movimiento de dislocaciones,

contribuyendo significativamente al aumento de la dureza.

En el caso de la aleacion 0.3Mn0.1N, la presencia de carbonitruro, hace que el N no solo facilite
la formacién de nuevas fases precipitadas, sino que también influya en la morfologia y
distribucion de los carburos existentes, generando endurecimiento de la matriz y asi mismo,

disminuyendo la intensidad de desgaste.
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Las aleaciones 10Mn y 10Mn0.1N exhiben, en general, una mayor intensidad de desgaste en
comparacion con las aleaciones 0.3Mn y 0.3Mn0.1N, a pesar de compartir una matriz
austenitica. Esta diferencia en el comportamiento al desgaste se atribuye directamente a la
influencia del alto contenido de Mn en su microestructura. EI Mn es un estabilizador de la fase
austenitica y, en altas concentraciones, incrementa la solubilidad del C dentro de esta fase. El
aumento de la solubilidad del carbono en la austenita tiene una consecuencia crucial: reduce la
cantidad de carbono disponible para la formacion de fases duras y endurecedoras como los
carburos (TiW)C, WsC y los carbonitruros TiW(C,N). Como resultado, la aleacion 10Mn
presenta un area de carburos significativamente menor (6.56%) en comparacion con la aleacion
0.3Mn (9.93%). Esta menor area de carburos conduce directamente a una menor dureza (346
HV para 10Mn) y, por ende, a una menor resistencia al desgaste. Incluso con la adicion de N en
la aleacion 10Mn0.1N, el efecto del alto contenido de Mn persiste, limitando la formacion de

fases endurecedoras, aunque se observe una mejora en la dureza respecto a la aleacion 10Mn.

Con base a lo anterior, se concluye que el N y el Mn poseen una influencia en la microestructura
y, consecuentemente, en la resistencia al desgaste. Mientras que el N promueve el
endurecimiento por solucién solida y la formacion de carbonitruros, el alto contenido de Mn, al
aumentar la solubilidad del carbono en la austenita, acttia de forma contraproducente al reducir
la disponibilidad de carbono para la precipitacion de estas fases endurecedora. Esta situacion
genera una competencia por el carbono entre su disolucién en la matriz austenitica y su

participacion en la formacion de precipitados.

La comparacion de las aleaciones sometidas a tratamiento térmico (TT), 0.3Mn TT y
0.3Mn0.1IN TT, con las aleaciones sin tratar térmicamente, 0.3Mn y 0.3Mn0.1N destaca la
trasformacion por temple. La transformacion de la matriz austenitica, a una matriz martensitica,
es el factor més significativo en el aumento de la dureza de estas aleaciones. Por ejemplo, la
aleacion 0.3Mn TT alcanza una dureza de 571 HV, un incremento desde los 403 HV de la
aleacion 0.3Mn. De forma similar, la aleacién 0.3Mn0.1N TT llega a 583 HV, partiendo de los
458 HV de la aleacion 0.3Mn0.1N.
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La martensita es una fase mas dura que la austenita debido a su estructura cristalina tetragonal
distorsionada. Esta estructura dificulta severamente el movimiento de las dislocaciones, lo que
restringe la deformacion plasticay, por ende, aumenta la resistencia del material a la penetracion
y al desgaste. La formacion de esta fase es la principal responsable de la mejora observada en
la dureza de las aleaciones tratadas térmicamente. En la aleacion 0.3Mn0.1N TT, el N no solo
contribuye al endurecimiento por solucion sélida en la matriz, sino que también desempefia un
papel crucial en el refinamiento del tamafio de grano de la martensita y de precipitados de
carburos (TiW)C, WeC y carbonitruros TiW(C,N).

Este refinamiento microestructural es importante, ya que una estructura de grano mas fino y una
distribucion mas homogénea de precipitados pequefios y duros aumentan la dureza y la
tenacidad del material. La sinergia entre una matriz martensitica de alta dureza y la presencia
de precipitados finos y bien distribuidos (cuya formacién y refinamiento son favorecidos por el
nitrogeno) es la clave del rendimiento de la aleacion 0.3Mn0.1N TT. La dureza mas alta (583
HV) de esta aleacion se atribuye directamente en la menor intensidad de desgaste observada en

el estudio.

Esto sugiere que no solo la presencia de fases duras, sino también su morfologia, tamafio y
distribucion dentro de una matriz martensitica de alta dureza, son factores determinantes para

tener una baja intensidad de desgaste.

Estudios como los de Ghanem y col. [178], respaldan que las modificaciones microestructurales,
mediante la formacion de carbonitruros y martensita mejora la microdureza (535 HV) y la

intensidad de desgaste en aceros tratados térmicamente.

Investigaciones similares, como las de Ibrahim y col. [179], analizaron aceros martensiticos de
alto carbono con carburos ricos en V' y Cr, los cuales aportan alta dureza (700 HV) y contribuyen
a una muy baja intensidad de desgaste n desgaste por deslizamiento en seco donde el principal

mecanismo de desgaste es la oxidacion, e incluso bajo condiciones de desgaste por abrasion.
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En este estudio, el tratamiento térmico de la aleacion 0.3Mn0.1N TT, (matriz martensitica con
carbonitruros finos TiW(C,N)) mostré menor resistencia al desgaste que la aleacion 0.3Mn TT
(matriz martensitica con carburos (TiW)C mas gruesos), aunque ambas exhibieron mejor dureza
y resistencia a la deformacion que las versiones sin tratamiento térmico. Estos resultados
coinciden con trabajos previos,[180, 181], que destacan el potencial de los aceros martensiticos
con carbonitruros para aplicaciones que requieren baja tasa de desgaste.

9.8.3 Superficie de desgaste

A continuacion, se presentan las superficies de desgaste por deslizamiento. En ellas puede
observarse el principal mecanismo de desgaste asociado al sistema tribolégico siendo adhesién
y oxidacion. En la Figura 52, se observa la superficie de desgaste ensayada a 500 m con una
velocidad de deslizamiento de 0.8 m/s. De acuerdo con la micrografia SEM, se aprecian zonas
de 6xido y surcos caracteristicos de desgaste, generados por el desprendimiento de particular

duras del material actuando abrasivamente.
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Figura 52. Superficie de desgaste de las aleaciones a) 0.3Mn, b) 0.3Mn0.1N, ¢) 0.3Mn TT, d)
0.3Mn0.1N TT, €) 10Mn, f) 10Mn0.1N.
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Las superficies de desgaste de las aleaciones Figura 52 b) 0.3Mn0.1N, d) 0.3Mn0.1N TT, f)
10MnO0.1N, se observa la presencia de una mayor zona de 6xido, asociada cominmente a un
espesor grueso, la Figura 53, muestra el analisis de composicién quimica en la capa formada la
cual demuestra el sistema triboldgico principal el cual es por oxidacion. La formacidn de dxidos
mas densos y adherentes como magnetita (FesOa), reducen la penetracion abrasiva, mejorando
la resistencia al degaste. Estas modificaciones explican no solo el mayor espesor observado,
sino también la reduccion del desgaste adhesivo al minimizar transferencia de material y la

estabilidad térmica en condiciones severas [182].

Estudios de desgaste por deslizamiento en un acero austenitico [183] 18%Cr-18%Mn-2Mo-
0.9%N, mostraron que el desgaste oxidativo aumentaba con cargas y velocidades mas bajas, sin
embargo al aumentar la carga y la velocidad por encima de 80 N, el contacto continuo de la
contraparte con la superficie de la probeta de acero eleva la temperatura de la superficie,
haciendo inestable la capa de dxido a alta temperatura, resultando en un aumento en la tasa de
desgaste. La capa de 6xido formada es entonces un factor importante en el desempefio de pares
metalicos en contacto deslizante; W.M Rainforth y col. [184] encontraron en un hierro blanco
alto Cr (17%), que los oxidos inducidos por friccion exhiben una excelente adhesion a la
superficie, ademas de que el aumento en la cobertura de Oxido en la superficie esta
correlacionado directamente con una disminucion en el coeficiente de desgaste, lo que indica

un efecto protector.

Por otro lado A. Bedolla y col. [185] observaron que para cargas bajas (entre 50 y 100 N), el
desgaste en los hierros blancos con alto contenido de cromo aleados con titanio se asocié con la
formacion de residuos de desgaste compuestos principalmente por Fe2Oz y particulas metéalicas.
Sin embargo, para cargas mas altas (150-250 N), el comportamiento al desgaste mostré que los
residuos de desgaste formados estaban formados por una mezcla de Fe,O3, FesO4 y particulas
de carburo; indicando la fragmentacion de los carburos eutécticos y consumidos en la capa de

oxido que se forma.
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Resultados como estos también fueron observados por Rainforth y col. [186] quienes mostraron
una tasa de desgaste similar y baja con la adicion de Si; esto se asocié con la formacién de una
pelicula de 6xido delgada (aproximadamente 3 pm) compuesta principalmente por Fe,Os. A
cargas mas altas, el desgaste se volvio fuertemente dependiente de la microestructura, y se

observd la formacion de una pelicula de 6xido mas gruesa que contenia tanto Fe2O3 como FezOa.

Esto sugiere una evolucién en la composicion de la capa de 6xido a medida que aumentan las
condiciones de severidad del desgaste. A manera de resumen, estos autores indican que, si el
material es duro, la obtencion de una mas gruesa capa protectora de 6xido es mas factible y la
intensidad de desgaste sera menor. También indican que la fragmentacion de carburos en la zona
maés deformada de la superficie eventualmente es consumida por la capa de 6xido, la cual queda

también reforzada por particulas de carburos.
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Figura 53. Analisis de composicion quimica de la capa de 6xido formada por el desgaste

superficial.
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9.8.4 Andlisis de desgaste mediante perfilometria dptica

La generacion digital de la superficie desgasta nos muestra la huella de desgaste y la topografia
obtenida después del ensayo de desgaste. Con estas, es posible comparar el tamafio y

profundidad de las huellas con la medicién del volumen perdido en cada ensayo.

La Figura 54 muestra el volumen perdido y la dureza para las aleaciones experimentales en el
presente estudio después de haber sido ensayadas posterior al ensayo de desgaste por
deslizamiento. Claramente se observa la tendencia de que a mayor dureza menor volumen
perdido tal como ocurrié con la intensidad de desgaste (Figura 51) y la explicacion ya se discutio

en ese apartado.

Figura 54. Volumen perdido durante el desgaste por deslizamiento en relacion a la carga
aplicada, comparada con la dureza de las aleaciones en condiciones de colada y tratadas

térmicamente.
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Por su parte las (Figura 55 y Figura 56), muestran las imégenes digitalizadas de las huellas de
desgaste de las aleaciones en condiciones de colada, en donde se puede observar la comparacion
de las aleaciones (0.3Mn, 10Mn) y (0.3Mn0.1N, 10Mn0.1N), observando que la adicién de N
tuvo un efecto significativo en la profundidad y tamario de la huella, observandose una menor
pérdida de material; esto concuerda con la afirmacion de que el efecto del N frente al desgaste
oxidativo mejoro la respuesta del material al estar en constante deslizamiento bajo una carga
aplicada, y manteniendo la capa de Oxido, evitando asi un continuo contacto metal-metal y

disminuyendo el volumen de material perdido.

Vol. Desgastado: 0.206 mm? Vol. Desgastado: 0.148 mm?

Vol. Desgastado: 0.312 mm? Vol. Desgastado: 0.172 mm?

Figura 55. Imégenes digitales de perfilometria Optica de la superficie desgastada, con 52N de
carga de las aleaciones a) 0.3Mn, b) 0.3Mn0.1N, ¢) 10Mn, d) 10Mn0.1N.
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Vol. Desgastado: 0.468 mm? Vol. Desgastado: 0.284 mm3

Vol. Desgastado: 0.635 mm? Vol. Desgastado: 0.39 mm?

Figura 56. Imagenes digitales de perfilometria Optica de la superficie desgastada, con 103 N,
de las aleaciones a) 0.3Mn, b) 0.3Mn0.1N, c) 10Mn, d) 10Mn0.1N.

Las aleaciones de la Figura 57 con una carga de 52 N y Figura 58 con una carga de 103 N a)
0.3Mn TT y b) 0.3Mn0.1 TT ), muestran un menor volumen de desgaste, esto relacionado a la
dureza y fases presentes en la aleacion, la sinergia entre una matriz martensitica compuesta con
carburos (TiW)C y carbonitruros (TiW )C,N, hacen que el material tenga una disminucion en
la tasa de desgaste, teniendo una buena relacion entre el volumen y carga aplicada con respecto

de la distancia.
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Vol. Desgastado: 0.122 mm? Vol. Desgastado: 0.09 mm?3

Figura 57. Imégenes digitales de perfilometria 6ptica de la superficie desgastada, con 52N de
carga, de las aleaciones tratadas termicamente a) 0.3Mn TT, b) 0.3Mn0.1N TT.

Vol. Desgastado: 0.23 mm?3 Vol. Desgastado: 0.18 mm?

Figura 58. Iméagenes digitales de perfilometria dptica de la superficie desgastada, con 103N

de carga, de las aleaciones tratadas térmicamente a) 0.3Mn TT, b) 0.3Mn0.1N TT.

El efecto de tener una alta dureza en la matriz al tener carburos y carbonitruros de alta dureza,
se ve reflejado en un coeficiente de friccibn mas bajo (ver Figura 50), teniendo una alta
resistencia al desgaste por deslizamiento en seco, ademas la fraccion de volumen de carburo,
carbonitruro y espaciamiento entre los mismos, es una clave para tener una disminucion en la
tasa de desgaste. Andreas y col. [187] han demostrado que los carburos mas pequefios, con
menor interconexion entre si, mejoran las propiedades de resistencia al desgaste en contacto

deslizante de metales o aleaciones.
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Las aleaciones fabricadas en el presente estudio no muestran una alta interconexion de los
carburos (TiW)C y TiW(C, N) carbonitruros, con los carburos eutecticos WeC, por lo que
presentan un buen comportamiento frente a la resistencia al desgaste, de acuerdo a lo planteado

anteriormente.

De la misma manera, en aleaciones donde se presenta la formacién de carburos eutécticos,
algunos investigadores [188], han determinado que un refinamiento del carburo eutéctico,
mejora considerable te la resistencia al desgaste, lo cual se puede lograr mediante un tratamiento
térmico de temple con un enfriamiento rapido, aumentando la nucleacion, dificultando el

crecimiento del carburo eutéctico.

9.8.5 Andlisis microestructural de desgaste de la seccién transversal

La resistencia de la matriz en conjunto con la fase carburo y carbonitruros de alta dureza en este
tipo de aleaciones proporciona una buena resistencia al desgaste, sin embargo, existen ciertas
caracteristicas que pueden influir durante la deformacion superficial. Durante la deformacién
superficial frente al desgaste, si se tiene una matriz suave y ductil, esta tendra a tener una mayor
deformacion plastica por debajo de la superficie, esto debido a la carga tangencial aplicada
durante las pruebas de desgaste. Si se da la deformacién sub-superficial, los carburos de alta
dureza interconectados tendran a agrietarse, y de mayor manera si estos carburos son finos y
largos alineados perpendicularmente a las cargas tangenciales.

La deformacién sub-superficial y el agrietamiento de carburos puede provocar el
desprendimiento de los mismos en caso de no tener una buena cohesién matriz carburo, el
desprendimiento de la fase carburo sobre la matriz tiende a desestabilizar la superficie, lo que
promueve el desprendimiento de la capa de éxido formada, sin embargo al desprenderse la
primera capa de Oxido con el constante desgaste superficial y el calentamiento de la zona
deformada da lugar a la formacion de una nueva capa de 6xido. Aunque se forme una nueva
capa de 6xido, si esta es delgada y fragil, esta tendria a desprenderse facilmente provocando un
aumento en el coeficiente de friccion a lo que corresponde a un mayor volumen de material

desgastado.
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La importancia de tener una buena relacion entre una matriz de alta resistencia frente a cargas
tangenciales, con carburos duros bien distribuidos, tendra un buen comportamiento durante la
deformacion sub-superficial, ademas que la adherencia de la capa de 6xido en la superficie de
desgaste tendra una mejor resistencia al desprendimiento, por lo que, con estas condiciones, la
tasa de desgaste y el volumen de material perdido sera menor.

La Figura 59 y Figura 60, muestran la microestructura mediante la seccion transversal por
debajo de la superficie desgastada de las aleaciones fabricadas en condiciones de colada y
tratadas térmicamente.

La micrografia de la aleacion, a) 0.3Mn, que tiene una dureza de 403 HV y un volumen perdido
de 0.46 mm?, muestra una superficie deformada plasticamente, esta aleacion presenta una matriz
austenitica. Como resultado del desgaste por deslizamiento, se observa una deformacion severa
que facilita el desprendimiento de la capa protectora de 6xido. Si esta capa de 6xido se desprende
facilmente y de manera repetitiva se presentan periodos de contacto metal-metal mucho mas
largos que causan adhesion; esto se observa para las cargas de 52N y 103N.

La deformacién plastica de la matriz austenitica también hace que exista una disminucién en el
soporte para los carburos, como (TiW)C y WeC. Ha sido reportado ampliamente que uno de los
papeles de la matriz es generar soporte a la fase carburo. Si la matriz es capaz de dar el soporte
necesario a los carburos, el desgaste es menor cualquiera que sea el mecanismo. Si la matriz es
suave y no le genera el soporte necesario a la fase carburo, si estos carburos son grandes, estos
tenderan a agrietarse y posteriormente a fracturarse desestabilizando la sub-superficie y
acelerando el desgaste. Si los carburos son pequefios, como es en el presente estudio, los
carburos fluyen con la matriz, pero se presenta descohesion en la interface carburo-matriz, lo
cual también desestabiliza la sub-superficie. Algunas investigaciones en hierros blancos alto
Cr[189], han establecido que una matriz de alta dureza, es fundamental para prevenir la fractura
y deslizamiento de carburos. Cuando la matriz cede plasticamente, las tensiones se concentran
en las interfaces carburo-matriz, lo que provoca el desprendimiento y fractura de los carburos.
Este mecanismo, puede ser analogo con lo ocurrido en la aleacion 0.3Mn, donde el
agrietamiento de los carburos sub-superficiales es una consecuencia directa de la deformacién

de la matriz.
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Figura 59. Micrografias de la seccion transversal del desgate por deslizamiento con una
carga de 52 N, de las aleaciones en condiciones de colada y tratadas térmicamente, a)
0.3Mn, b) 0.3Mn0.1N, c)0 10Mn, d) 10Mn0.1N ) 0.3Mn TT y f) 0.3Mn0.1N TT.
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Figura 60. Micrografias de la seccion transversal del desgate por deslizamiento con una
carga de 103 N, de las aleaciones en condiciones de colada y tratadas térmicamente, a)
0.3Mn, b) 0.3Mn0.1N, ¢)0 10Mn, d) 10Mn0.1N €) 0.3Mn TT y f) 0.3Mn0.1IN TT.
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La micrografia de la aleacion 60c) 10Mn, presenta una dureza de 346 HV, esta aleacion presento
el mayor volumen de desgaste (0.63mm?3) a comparacion con la aleacion 0.3Mn, la causa de ese
aumento en volumen material desgastado es atribuido al elemento Mn, el cual es un elemento
estabilizador de la fase austenitica, aumentando la solubilidad del carbono en la austenita. Por
lo que se redujo la cantidad de carbono disponible para la formacion de la fase carburo (TiW)C
y WeC, disminuyendo el &rea de carburos en la microestructura. La disminucion de fases duras
como los carburos en una matriz de baja dureza condujo a un aumento en la perdida de material
por el desgaste por deslizamiento. Estudios en aceros alto Mn [190], han demostrado que un
alto contenido de este elemento de aleacion es favorable para la tenacidad y endurecimiento por
deformacion, sin embargo para el estudio de esta aleacion 10Mn, ha demostrado que el
mecanismo de refuerzo principal para tener una buena resistencia al desgaste es la precipitacion

de carburos.

La micrografia de la aleacion 60b) 0.3Mn muestra una reduccion significativa en el volumen de
desgaste (0.28 mm?®) en comparacion con la aleacion 0.3Mn sin N (0.46 mm?). De manera
similar, la aleacion de la micrografia 60d) 10Mn0.1N muestra una mejora en el volumen de
material desgastado (0.39mm?), respecto de la aleacién 10Mn (0.63 mm?q). La adicion de N tiene
un efecto de fortalecimiento en la aleacion [191]. Por un lado, el N se disuelve en la austenita,
endureciéndola mediante solucion solida de manera intersticial, aumentando la resistencia de la
matriz frente a la deformacion plastica, proporcionando un mejor soporte para las fases duras,
por otro lado el N actia como agente nucleante en la precipitacion de particulas, en combinacién
con el Tiy el W, da lugar a la formacion de carbonitruros TiW(C,N), estos carbonitruros
presentan una mayor dureza, lo que confiere a una mayor resistencia al desgaste como fases de
refuerzo [192].

La aleacion de la micrografia 60e) 0.3Mn TT, muestra una matriz martensitica, con una dureza
de 571 HV, teniendo un volumen de desgaste de 0.23 mm?, la micrografia de esta aleacion,
muestra una sub-superficie con una menor deformacion plastica que la observada en las

aleaciones de matriz austenitica.
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Este cambio se debe a que la martensita, es una fase dura y de alta resistencia, la cual
proporciona un soporte rigido con alta resistencia a la deformacion para los carburos (TiW)C y
W5sC. Al tener una alta resistencia en la matriz, se elimina el mecanismo de fallo primario que
dominaba en las aleaciones austeniticas. Los esfuerzos debido al continuo desgaste por
deslizamiento se distribuyen de manera méas uniforme por toda la superficie del material,
evitando las concentraciones de tension localizadas que de otro modo conducirian a la fractura
de los carburos. Como sugieren Zum Gahr y col. [193], una matriz martensitica es superior para
la resistencia al desgaste severo. EI cambio significativo es la fase de la matriz, reduce el
volumen de desgaste en mas del 50%.

La micrografia de la aleacion 60f) 0.3Mn0.1N TT, cuenta con una dureza 583 HV, y un volumen
de desgaste 0.18 mm?3, su microestructura muestra una superficie de martensita fina, superficial
y sub-superficialmente presento una alta resistencia al desgaste por deslizamiento, la adicion de
N a esta aleacion tuvo un efecto de refinamiento de la matriz y a la fase carbonitruro TiW(C,
N), lo que aumento tanto la dureza como la tenacidad. EIl nitrgeno que permanece en solucion
solida en la martensita proporciona un fortalecimiento adicional. Finalmente, las fases de
refuerzo son los carbonitruros TiW(C, N), que son mas duros y estables que los carburos,
ofreciendo una resistencia superior al desgaste severo. Adicionalmente, un mecanismo a
menudo subestimado pero critico, es la tribo-oxidacion. El calentamiento por friccion en los
contactos de las asperezas genera temperaturas y presiones que promueven la formacion de una
capa de oxido en la huella de desgaste. La composicion y estabilidad de esta capa son cruciales.
En estas aleaciones, la presencia de Fe y O favoreceria la formacion de 6xidos estables como
Fe>Os3 y Fesz04, que pueden actuar como una pelicula protectora y lubricante, reduciendo el
contacto directo metal-metal y disminuyendo la tasa de desgaste [194].

El comportamiento frente al desgaste abrasivo de las aleaciones estudiadas se ve determinado
por una combinacién de factores que contribuyen a mejorar su resistencia. La interaccion entre
el tipo de matriz, el refinamiento de la microestructura y la adecuada distribucion y volumen de
carburos o carbonitruros es crucial. Asi mismo, se confirma que la dureza tiene una influencia

directa y lineal sobre la resistencia a la deformacién plastica.
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10 CAPITULO V CONCLUSIONES
Caracterizacion en condiciones de colada

Las aleaciones fabricadas en condiciones de colada exhiben una microestructura que consiste
en carburos y carbonitruros primarios embebidos en una matriz austenitica (y). Las predicciones
termodinamicas y el andlisis por DRX confirman la presencia de esta matriz austenitica estable,
sin evidencia de la fase ferritica que habia sido predicha por los célculos termodinamicos en

equilibrio.

Se encontré que la adicion de 0.1% de Nitrégeno (N) ejerce un efecto significativo en los
precipitados de refuerzo. En las aleaciones libres de N (0.3Mn, 10Mn), la fase de refuerzo
principal es el carburo (TiW)C. En contraste, en las aleaciones que contienen N (0.3Mn0.1N,
10Mn0.1N), la fase primaria se convierte en el carbonitruro TiW(C,N). La adicion de N actua
como un agente nucleante, lo que resulta en un mayor nimero de particulas de carbonitruro,
mas pequefas y finamente distribuidas, en comparacion con los carburos de las aleaciones sin

nitrégeno.
Caracterizacién en condiciones de tratamiento por temple

Este tratamiento indujo una transformacion de fase de la matriz austenitica, relativamente
blanda, a una matriz martensitica mas dura. En la aleacién con nitrogeno (0.3Mn0.1N TT), el
tratamiento result en una estructura de martensita mas fina y refinada en comparacion con la
aleacion sin N. Esto se atribuye a una mayor fuerza impulsora para la transformacion y al

consumo de carbono por parte de los carbonitruros.
Caracterizacion en condiciones de deformacion por compresion

Por otro lado, las aleaciones con alto contenido de manganeso (10Mn y 10Mn0.1N), al no ser
susceptibles al endurecimiento por temple, fueron sometidas deformacién plastica severa indujo

la cual indujo un notable endurecimiento por deformacion.
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El andlisis microestructural revelé la formacion de densas bandas de deslizamiento,
identificando el mecanismo de endurecimiento como Plasticidad Inducida por Microbandas, lo
cual es consistente con sistemas Fe-Mn-C de alta energia de falla de apilamiento. Un hallazgo
critico en estas aleaciones deformadas fue la precipitacion de carburos nanométricos a lo largo
de dichas bandas de deslizamiento, proporcionando un efecto de endurecimiento por dispersion

adicional.

Propiedades mecéanicas

Dureza

La dureza en estado de colada esta directamente correlacionada con la fraccion volumétrica de
los precipitados. La aleacion 0.3Mn0.1N (458 HV) es mas dura que la 0.3Mn (403 HV) debido
a la dispersién mas fina de carbonitruros y al endurecimiento por solucién sélida del N. El
tratamiento de temple aumentd significativamente la dureza de las aleaciones con bajo Mn
(0.3Mn TT: 583 HV; 0.3Mn0.1N TT: 597 HV), principalmente por la formacion de la matriz
martensitica. La compresion en frio elevo la dureza de las aleaciones con alto Mn (10Mn: 599
HV; 10Mn0.1N: 621 HV) debido a una combinacion de endurecimiento por deformacién y por

precipitacion.

Resistencia a la Traccion y Fractura

Las aleaciones en estado de colada exhibieron una resistencia a la traccion moderada (611-658
MPa) con una ductilidad muy limitada. Tras el tratamiento térmico, las aleaciones mostraron
una disminucidn en la resistencia (508-577 MPa), atribuido a que la matriz martensitica fragil,
combinada con la red preexistente de carburos, conduce a una falla prematura.

El analisis fractografico revel6 que la red de carburos primarios actia como una ruta preexistente
para la fractura fragil. En estado de colada, la fractura es predominantemente intergranular,
iniciandose en los carburos. En las aleaciones tratadas termicamente, el modo de fractura cambia

a clivaje transgranular, con la grieta propagandose a través de los fragiles granos de martensita.
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Resistencia al Desgaste

El andlisis de las huellas de desgaste revel6 que el mecanismo dominante es el desgaste
oxidativo, donde se forma una capa tribogquimica de 6xidos de hierro en la superficie. En las
aleaciones mas blandas (0.3Mn, 10Mn), la deformacion plastica sub-superficial provoca el
desprendimiento de esta capa protectora, resultando en altas tasas de desgaste. Por el contrario,
en las aleaciones més duras (ej. 0.3Mn0.1N TT), la matriz martensitica rigida resistié la
deformacion, mantuvo la integridad de la capa de 6xido y, en consecuencia, exhibié una baja

tasa de desgaste.
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Abstract

The present research describes the process to obtain a cast steel reinforced with dispersed (TiW)C carbides and focuses on
the microstructural characterization in the as-cast, heat-treated, and compressed conditions. Ti and W addition in a 6-wt%
Ni high-carbon steel resulted in the (TiW)C carbide formation with a nearly globular morphology embedded in an austenitic
matrix. As-cast austenitic matrix was processed through heat treatment and cold compression to improve hardness. Quenching
increased the hardness of the alloy with low Mn content, while the alloys with higher Mn content increased their hardness
through deformation by compression. attributed to micro-band induced plasticity and the precipitation of nanometric car-
bides. Furthermore, the favorable microstructural modification inhibited the presence of intergranular carbides detrimental to
toughness. keeping acceptable hardness values in the as-cast condition. which can be further increased by cold deformation
in the Mn-added steels. suppressing the necessity of heat treatment.
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