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RESUMEN 

 

Los aceros TWIP (Twinning Induced Plasticity), son aleaciones a usteníticas, con 

elevado contenido de Mn (17-30% en peso), en las cuales el mecanismo predominante 

de deformación es el maclaje, el cual permite que el m aterial se re-oriente 

cristalográficamente al interior de sus granos generando un efecto de refinamiento, y de 

esta manera tener resistencias superiores a los 900 MPa con porcentajes de deformación 

de hasta 90% posicionándose así, en los primeros lugares de los aceros modernos. 

 

El objetivo gener al de este pro yecto es determinar el efecto de los elementos  

microaleantes (Nb, Ti, V y B) sobre la microestructura de aceros alto manganeso de 

plasticidad inducida po r maclaje (TWIP) en condición de solidificación, tratamiento 

térmico de homogenización, laminación en caliente, tratamiento térmico de 

solubilizado y tratamiento térmico de recristalización estática. A fin de eliminar la 

estructura dendrítica, se llevó a cabo un tratamiento de homogenización a 1200°C por 5 

hrs, el tratamiento te rmomecánico de laminación en calient e se r ealizó a 1200°C con 

60% de reducción de espesor, para la regeneración de la microestructura proveniente de 

la laminación en caliente se realizó un tratamiento de solubili zación a 1200°C durante 

1hr., seguido de temple en agua. Finalmente, se aplicaron tratamientos térmicos de 

recristalización estática a 650 C y 750 C y tiempo constante, para  lo cual los ace ros 

fueron deformados plásticamente en frío mediante tracción uniax ial un 40% de 

alargamiento. Los aceros fueron caracterizados mediante microscopia óptica (LOM) y 

electrónica (SEM), difracción de rayos-X (DRX) y microdureza Vickers con la finalidad 

de mostrar evidencias necesarias para determinar la evolución de la mi croestructura y 

propiedades mecánicas. En cada una de las etapas de tratamiento térmico 

Los resultados obtenidos, muestran un efecto significativo en cuanto a refinamiento de 

grano debido a la presencia de los elemen tos microaleantes. En cuanto a la  

caracterización estructural por DRX se corrobora  la fase austenítica estable en todas las 

condiciones. Las mediciones de tamaño de g rano demostraron que los elementos de  

microaleación que tiene n mayor influencia sobre la microe structura son Nb y Ti, 

reflejándose en los perfiles de microdureza en tendencia a aumentar. Por otro lado,  la 

adición de elementos microaleantes B y V tienen un efecto menos marcado.  
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V) OBJETIVOS. 

 -Objetivo general. 

 Determinar el efecto de los elementos micro aleantes (Nb, Ti, V, B) sobre la 

microestructura de a ceros alto mang aneso de pla sticidad inducida por mac laje 

(TWIP) tratados térmicamente.  

 

  -Objetivos particulares. 

 Determinar el ef ecto de los elementos mi croaleantes (Nb, Ti, V y B) sobre la 

microestructura de a ceros alto man ganeso de pla sticidad inducida por mac laje 

(TWIP) generada durante la condición de solidificación (as-cast). 

 

 Determinar el ef ecto de los elementos mi croaleantes (Nb, Ti, V y B) sobre la 

microestructura de a ceros alto mang aneso de pla sticidad inducida por maclaje 

(TWIP) generada durante el tratamiento térmico de homogenización. 

 

 Determinar el ef ecto de los elementos mi croaleantes (Nb, Ti, V y B) sobre la 

microestructura de a ceros alto mang aneso de pla sticidad inducida por mac laje 

(TWIP) generada durante la condición de tratamiento termomecánico (laminado 

en caliente). 

 

 Determinar el ef ecto de los elementos mi croaleantes (Nb, Ti, V y B) sobre la 

microestructura de a ceros alto mang aneso de pla sticidad inducida por mac laje 

(TWIP) generada durante el tratamiento térmico de solubilizado. 

 

 Determinar el ef ecto de los elementos mi croaleantes (Nb, Ti, V y B) sobre la 

microestructura de a ceros alto mang aneso de pla sticidad inducida por mac laje 

(TWIP) generada durante la deformación plástica al 40%. 

 

 Determinar el ef ecto de los elementos microaleantes (Nb, Ti, V y B) sobre la 

microestructura de a ceros alto mang aneso de pla sticidad inducida por mac laje 
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(TWIP) generada durante los tratamientos tér micos de recristalización a 650 y 

750 C. 
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VI) JUSTIFICACIÓN.  

Actualmente, la investigación metalúrgica se centra en la búsqu eda de aceros qu e 

combinen alta resistencia con elevada tenacidad, y de esta manera obtener aceros con 

mayores propiedades mecánicas que lo s aceros convencionales al carbono y 

microaleados, por ello la industria automotriz  esta cada vez más interesada en que las 

carrocerías de los automóviles sean más li geras, para disminuir el consumo de 

combustibles, contribuyendo de esta manera al cuidado ambiental, así como mejorar el 

rendimiento de los combustibles y garantizar la seg uridad e integral  física de los  

usuarios en impactos y colisiones.  

Por otro lado, la  información que s e tiene sobre los aceros TWIP es relativamente 

escasa, y es n ecesario ampliar la informaci ón referente al efecto de los elementos  

microaleantes sobre la microe structura del material bajo difere ntes condiciones de 

tratamiento térmico y estudiar el efecto de  cada uno de ellos  y su influ encia en las  

propiedades mecánicas.  
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VII) HIPÓTESIS. 

A través de la baja energía de falla de apilamiento característica de estos aceros  

austeníticos, se controlará el deslizamiento cruzado de las dislocaciones, favoreciendo la 

deformación por maclado, y con ello promover un ma yor endurecimiento del acero 

como consecuencia directa de la for mación de maclas que actuarán como nuevos 

obstáculos para el movimiento de las dislocaciones. 

Tomando en consideración, que el tamaño de grano austenítico en los aceros, puede ser  

controlado por la adición de elementos microaleantes tales como el Ti,  B, V o  Nb, 

debido a qu e son fuertes formadores de carburos, nitruros y/o carbonitruros, y su 

presencia en los bord es de grano impide el crecimiento de grano, teniéndose 

modificaciones importantes en cuanto al crecimiento de este mismo. 

Por otro lado, debido a efectos de solución sólida, precipitación y refinamiento de grano 

generado por la  adición de el ementos microaleantes, se esp eran cambios 

microestructurales importantes durante los tr atamientos térmicos de homogenización, 

solubilización y recristalización estática, lo  cual re percutirá sobre el g rado de 

recristalización y afino de grano, así como en las propiedades mecánicas de resistencia y 

tenacidad (a menor tamaño de grano, mejores propiedades mecánicas de resistencia y 

ductilidad). Finalmente, debido a la alta estabilidad de la aust enita por efecto de los 

elementos aleantes Mn y C, se espera una mínima transformación de fase de la austenita 

durante el tratamiento térmico y mecánico.  

 

 

 

 

 

 

 



Introducción 

  
Página 5 

 
  

VII) INTRODUCCIÓN. 

El acero TWIP fue desarrollado hace algunos años por el profesor Geo rge Frommeyer, 

director del grupo de investigación del Departamento de Ingeniería en Materiales en el 

MPIR (Max-Planck Institute Research. Este a cero fue creado para aumentar la 

ductilidad del material y absorber la energía producida durante una colisión, mientras se 

conserva su est abilidad y resistencia para proteger a los pas ajeros en la cabina. Se 

introducen cantidades de Mn entre el 17 y 30% y pequeñas adiciones de C, Al y Si. Se 

trata de aceros completa mente austenitícos a temperatura ambiente estabilizados con 

Mn y Al para asegurar una baja ener gía de los d efectos de apilamient o. Los aceros 

TWIP presentan valor es de ductilidad mu y elevados y alta re sistencia de hasta 

1000MPa y porcentajes de elongac ión de al rededor de 90 %. El mec anismo de 

endurecimiento se basa en el ma clado en lugar de deslizamiento de dislocaciones. El 

maclaje causa un alto valor de endurecimiento instantáneo con una microestructura muy 

fina. Los límites de macla resultantes actúan como límites de grano y refuerzan el acero. 

Los aceros TWIP combinan una r esistencia extremadamente alta con una excelente 

conformabilidad. La resistencia a la tracción es superior a 1000 MPa. La formación de 

maclas durante la deformación genera endurecimiento, lo que hace que se mantenga una 

elevada de resistencia.  

Los elementos microaleantes, además d e influenciar las propied ades de los aceros  

estructurales e in genieriles a trav és de la precipitación de sus c arburos y nitruros, 

también influyen en la microestructura, particularmente por medio de su presencia en 

solución solida. Los elementos microaleantes en solución pueden jugar un importante 

papel en la determinación de la microestructura y propiedades del acero.  

Los tratamientos térmicos implican un cambio microestructural, y por lo tanto, una 

mejora de las p ropiedades mecánicas mediante el establecimiento de un ciclo térmico 

que comprende el cal entamiento hasta una determinada temperatura a una cie rta 

velocidad, seguido de la permanencia dur ante un tiempo establecido y finalmente del 

enfriamiento controlado, con el propósito de  alcanzar las espec ificaciones requeridas 

para el acero TWIP 
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CAPÍTULO I  

Revisión Bibliográfica. 

1.1 Aceros TWIP (Twinning Induced Plasticity): Antecedentes, generalidades y 
propiedades. 

El acero es un material conocido y utilizado por la humanidad  desde l a antigüedad. La 

combinación de sus pro piedades mecánicas con la disponibilidad en la naturaleza de sus 

dos elementos principales (Fe y C), lo han c onvertido en la alea ción más utilizada a nivel 

mundial. El int erés por los aceros de alta resistencia empezó en la d écada de los años 

setenta, durante la crisis del petróleo,  cuando los fabricantes de automóviles se dieron 

cuenta de la importanc ia de f abricar vehículos más lig eros y más eficientes a niv el 

energético manteniendo la elevada resistencia característica de los aceros. Los aceros de 

plasticidad inducida por maclaje, mejor conoci dos como aceros TW IP, son un tipo de 

aleaciones que pertenecen a esta nueva generación de aceros avanzados de alta resistencia, 

AHSS (Advanced High Strength Steels).  

Una de las  designaciones más comunes  para los aceros del se ctor automovilismo, según 

ULSAB (Ultra Light Steel Auto Body) [1] de acuerdo a su naturaleza metalúrgica incluye a 

los aceros de bajo límite  elástico, aceros dulces y aceros libres de elementos intersticiales  

IF, HSS (aceros convencionales de alta resistencia), C-Mn (aceros al carbono-manganeso), 

BH (aceros endurecidos por tratamiento térmico), HSLA (aceros de alta r esistencia y baja 

aleación), IF-HSS (Intersticial Free- High Strength Steels, aceros libres de instersticiales de 

alta resistencia); y los aceros avanzados de alta resistencia AHSS (Advanced High Strength 

Steels) dentro del g rupo se encuentr an los acer os DP (Dual-Phase, aceros de fase dual ), 

TRIP (Transformation Induced Plasticity, plasticidad inducida por tr ansformación), CP 

(Complex-Phase, aceros de fase compleja), TWIP (Twinning Induced Plasticity, plasticidad 

inducida por maclaje) y MS (Martensitic Steels, aceros martensíticos). Adicionalmente, los 

aceros de alta resistencia para el m ercado automotriz incluyen a los  aceros FB (Ferritic 

Bainitic, aceros ferrítico-bainíticos), nano-aceros, aceros H F (Hot F orming, formados en 

caliente) y aceros PFHT (Post-Forming Heat Treatment, tratados térmicamente después del 

formado). 
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Según ULSAB [2], como una segunda manera de clasificación a partir de la resistencia su 

resistencia considera acero de alta resistencia aquel que registra un límite elástico y, entre 

210 y 550 MPa, y acero de “ultra alta” resistencia al que ti ene más de 550 MPa. Un acero 

de alta o ultra  alta resistencia proporciona mucha más ligereza que un ac ero convencional 

con mayor espesor. El acero de alta resistencia requiere procesos especiales de fabricación, 

se puede conseguir un acero de alta resistencia por tratamientos térmicos o químicos (o 

aleados con fósforo o boro).  

La figura 1.1[3] muestra al gunos de los nu evos aceros avanzados en función de su 

resistencia mecánica y porcentaje de elongación, en la cual se pone de manifiesto las  

extraordinarias propiedades de los aceros austeníticos alto manganeso.  

 

Figura 1.1 Esquema de la clasificación de los aceros AHSS, donde se muestra su resistencia a la 
tracción y deformación total promedio [3] 

 

Los aceros TWIP alto manganeso, son actualmente uno de los materiales más atractivos  

para aplicaciones estructurales en la industria automotriz debido a una  combinación única 

de resistencia y elongación elevadas. Gracias a ello, existe un incremento significativo en 

cuanto al número de publi caciones científicas y patentes de esta cl ase de alea ción 

poniéndose de manifiesto el g ran interés científico y tecnológico que ha alcanzado en los 

últimos años (figura 1.2) [3]. 
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Figura 1.2 Evolución del número de publicaciones y patentes relacionadas a los aceros austeníticos 
alto manganeso para aplicaciones estructurales para los últimos 13 años[3]. 

 

Los aceros TWIP son aleaciones de Fe con alto contenido de Mn (15-30%) y adiciones de 

C, Si y Al, completa mente austeníticos a tempera tura ambiente, no -magnéticos, sin 

transformaciones de fase, lo que hace que el mecanismo de deformación sea el maclaje 

dentro de los g ranos, donde la tempera tura y los elementos de alea ción tienen un fue rte 

efecto en l a detonación de este mec anismo de defor mación, así como  también la baja 

energía de falla de apilamiento SFE (Stacking Fault Energy) que presenta (15-25mJ/ ), 

controlando de esta manera el deslizamiento cruzado de las dislocaciones y  favoreciendo la 

deformación por mac lado, reflejándose en  va lores de ductilidad y resistencia mucho 

mayores que los de los aceros convencionales. La formación de maclas se refleja en nuevos 

obstáculos para el movi miento de las disl ocaciones, promoviéndose así el endurecimiento 

del acero, lo que se conoce como efecto “twinning”. Una de l as características más 

importantes de los aceros TWIP es que pueden alcanzar valores de resistencia a la tracción 

superior a los 1000 MPa con elongación de más del 80%, mencionado con anterioridad. 
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1.2 Metalurgia de los aceros TWIP. 

La característica principal de los ac eros TWIP, radica en su alto contenido de manganeso 

(hasta 30%) lo que lo hace completam ente austenítico a temperatura a mbiente y en un 

rango de t emperatura amplio. La elevada ductilidad de los a ceros TWIP se deriva d e las 

fallas de apilamiento en su estructura cristalina (FCC). Si se introducen dos planos extras a 

la estructura atómica superior, esta perturba la secuencia regular de los átomos, formando 

una falla de apilamiento en un plano  espejo y crea reflejos regulares en las secciones del 

cristal. Este efecto es conocido como maclaje (figura 1.8). 

El maclado de la auste nita conduce a un alto valor del índice de end urecimiento por 

deformación (n). No obstante, el principal mec anismo de defor mación de est os aceros 

continúa siendo el deslizamiento de dislocaciones. El mayor efecto de la creación de nuevas 

maclas en el curso de la defor mación es la g eneración de unos fue rtes obstáculos a este  

deslizamiento, similares al de límites de grano, lo que representa una especie de mecanismo 

dinámico de Hall-Petch, y conduce a un endurecimiento por deformación muy elevado [4]. 

Se ha señalado que el í ndice de endur ecimiento por defor mación alcanza un valor ta n 

elevado como es 0.4  cuando la d eformación se sitúa alred edor del 30% manteniéndose 

prácticamente constante hasta defor maciones del 50%. Este eleva do índice de  

endurecimiento por d eformación se tradu ce en la consecución de valor es muy altos de 

resistencia mecánica y ductilidad. La resistencia a la tracción de este ti po de aceros llega a 

valores de unos 1100 MPa (f igura 1.3), en tanto  que los alargamien tos a la rotura pueden  

superar el 90% para un acero con un 25% de ma nganeso, 3% de sil icio y 3% de aluminio 

[5, 6]. 

La acción de maclado se produce únicamente cuando la energía de defectos de apilamiento 

(SFE) se sitúa po r debajo de 25 mJ/m2 y por arriba de 16 mJ /m2. Para valores inferiores a 

los mencionados, se produce la transformación de la austenita en martensita, en tanto que si 

la energía de de fectos de apilamiento supe ra el máximo de ese in tervalo el único 

mecanismo operante es el deslizamiento de dislocaciones [7]. Sin embargo, es ampliamente 

conocido, que la transformación de la austenita en martensita se puede ver favorecida por 

una reducción de la temperatura a la que se en cuentra el acero, transformación que además 

se ve favorecida por la reducción de la energía de defectos de apilamiento que conlleva esta 

disminución de temperatura.  
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Figura 1.3 Diagrama que muestra la resistencia a la tracción y % de elongación promedio de los 
aceros TWIP [1]. 

 

1.3 Elementos de aleación en los aceros TWIP (Mn-C-Al-Si). 

Los elementos de aleación cambian la estabilidad termodinámica de las fases y las cinéticas 

de transformación, las tempera turas de t ransformación son desplazadas, las 

transformaciones pueden ser promovidas u obstaculizadas alterando la distribución de las  

fases. Además,  los elementos de aleación pueden actuar en solución sólid a en la matriz o  

provocar endurecimiento por precipitación repercutiendo de manera directa en el tamaño de 

grano, también tienen como finalidad mejorar la resistencia a la corrosión por la formación 

de capas superficiales protectoras y aumentar la templabilidad en el acero. El modo en que 

los elementos se distribuy en en los aceros depende básicamente de la tendencia a formar 

carburos u otros compuestos por parte de cada elemento [8]. 

1.3.1 Efecto del elemento de aleación Mn. 
Está considerado como el principal elemento de aleación de los aceros TW IP, el cual es 

crucial para mantener la estructura austenítica según el diagrama ternario Fe-Mn-Al [9], sin 

embargo, si su contenido es menor del 15%, la martensita- ´ se forma, lo cual disminuye la 

conformabilidad del ace ro, además de que con  el incremento del contenido de Mn l a 

temperatura de transformac ión  disminuye. La influencia más impo rtante del 
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manganeso en los aceros TWIP es el control de la energía de falla de apilamiento (SFE). La 

figura 1.4 muestra datos experimentales de tres trabajos de investigación donde se estudia 

el efecto de la adición d e Mn sobre la SFE en el sistema Fe-Mn [9-12]. Los datos revelan 

que con el aumento d el contenido de m anganeso, la SF E inicialmente disminuye hasta 

alcanzar un valor mínimo, y luego vuelve a aumentar.  

 

Figura 1.4 Variación de la SFE como una función del contenido de Mn en aleaciones Fe-Mn [10-
12]. 

 

1.3.2 Efecto del elemento de aleación C. 

El carbón proporciona estabilización a la austenita y endurece la matriz por solución solida, 

ya que la solubilidad del carbón en la austenita es elevada. También inhibe la formación de 

martensita-ε mediante el aumento de l a energía de falla de apilamiento. Para aceros TWIP 

aleados con Al y C, las tempera turas de envejecimiento son de 50 0-750 C lo que 

generalmente causa la precipitación de la fase ĸ (Fe.Mn)3AlCx, lo cual es considerado como 

un posible mecanismo de endurecimiento. Sin embargo, la presencia de la fase ĸ puede 

causar fractura frágil y una perdida severa en la energía absorbida en el ensayo de impacto. 

Para prevenir la precipitación de la fase ĸ, el carbono debe limitarse a alrededor de 0.67% 

en peso [13].  
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1.3.3 Efecto del elemento de aleación Al. 

La adición de Al en los aceros TWIP, tiene muchas funciones. El Al incrementa 

significativamente la SFE y por lo tanto, estab iliza la austenita contra l a transformación 

inducida por defor mación  que ocurre en las  aleaciones TWIP durante la 

deformación [14, 15]. Además, endurece la austenita por solución só lida [16]. El aluminio 

puede segregar en los lími tes de grano durante la solidificación, y produce el compuesto 

intermetálico en los límites de grano Fe2Al5, el cual tiene un bajo punto de fusión alrededor 

de 1170 C, lo cual p roduce un debilitamiento en la estructura de colada.  Por medio de la 

adición de pequeñas cantidades  de elementos  de microa leación en los aceros alto 

manganeso puede mejorar la ductilidad en caliente de los aceros. Finalmente, debido a su 

elevada pasividad el Al permite que la resistencia a la corrosión de estos aceros sea elevada.  

 

1.3.4 Efecto del elemento de aleación Si. 

A diferencia del Al, el Si disminuye la cantidad de fa se FCC (austenita) y mantiene la 

transformación  durante el enfriamiento y la deformación [17]. Takaki y 

colaboradores [18] encontraron que la adición de 2% de Si a un acero Fe-27Mn baja la SFE 

de la austenita, re sultando en un incr emento en el numero de las fa llas de apilamiento, las 

cuales son sitios de nuclea ción para la martensita-ε.  Además, la adición de Si endur ece la 

austenita por solución sólida, en el orden de 50 MPa por cada 1% de Si [16]. 

 

1.4 Efecto de los elementos de microaleación en un acero TWIP (Nb, Ti, V, B). 

El término microa leante define a aquellos elementos que añadidos en pequeñas  

proporciones, inferiores a 0.1 % en peso, optimizan la evolución microestructural y 

propiedades mecánicas de los a ceros avanzados, se c aracterizan por su habilidad par a 

formar carburos, nitruros o carbonitruros finamen te dispersos incrementando la resistencia 

mediante refinamiento de grano y endurecimiento por pr ecipitación, además d e que 

retardan o aceleran las transformaciones y afectan las cinéticas de difusión [19]. 

El éxito de los acero s microaleados radica principalmente en los mecanismos de 

endurecimiento, específicamente refinamiento de grano y endurecimiento por precipitación. 

El endurecimiento por precipitación incrementa la resistencia pero también contribuye a la 
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fragilización, mientras que el refinamiento de grano incrementa la resistencia pero también 

mejora la tenacidad. C omo resultado el refinamiento de grano contrarresta cualquier 

fragilización causada por endurecimiento por precipitación.  

La formación de precipitados se presenta cuando se excede el límite de solubilidad de un 

material al agregar en exceso la cantidad d el elemento aleante, se produce una aleación de  

dos fases. El límite entre las dos fa ses es una superficie en la cual el arreglo atómico no  es 

perfecto. En los metales, este límite interfiere con el deslizamiento de dislocaciones y 

produce un endurecimiento en el material . El término general para nombrar el  

endurecimiento debido a la introduc ción de una segunda fase es en durecimiento por 

precipitación o dispersión [20]. 

Una partícula de precipitado puede nucle ar en dos modos básicos. Se p uede formar en 

defectos reticulares internos tales como: disl ocaciones, nudos de disl ocación, partículas de 

impureza, o discontinuidade s en los límites de grano. Este  proceso se conoce como 

nucleación heterogénea, en donde la formación de una partícula de segunda fase se facilita 

por defectos reticulares. La nucleación homogénea, por otr a parte, es la for mación 

espontanea de nú cleos a través de las fluctu aciones de composición de soluto. Aquí los  

átomos de soluto se ag rupan en la re d de la matriz y comienza el crecimiento de una 

partícula de segunda fase en el que de otra forma sería un cristal perfecto. 

Los efectos más importantes de la precipitación en austenita son [20]: 

a) Retrasar la recristalización por la interacción con las dislocaciones y límites de grano. 

b) Inhibir el crecimiento de grano por anclaje de los límites. 

En la tabla  1.1 se  resume la influen cia que poseen en el acero TWIP cada unos de los 

elementos de aleación presentes.  
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Tabla 1.1 Efecto de los elementos de aleación y microaleación en los aceros TWIP. 

Elemento Estabilizador de γ Endurecimiento 
por solución 

solida 

Refinamiento 
de ε-

martensita 

Ductilidad en 
caliente 

C + +   
Mn +    
Si  + +  
B    + 
Ti    + 
N + +   

 

1.4.1 Efecto del elemento microaleante Nb.  

El rango intermedio de la solubilidad del Nb entre la del Ti y V, hace posible su efecto más 

característico, que es el  retraso de la r ecristalización estática durante la laminación en 

caliente, debido a la pre cipitación inducida por la defor mación de c arbonitruros de Nb.  

Durante el recalentamiento, estos compuestos se disuelven completamente en la austeni ta y 

quedan disponibles para volver a precipitar bajo una fina dispersión (ha sta 20 nm) durante 

el conformado posterior, a temperaturas cercanas a los 1000 °C. Ningún otro elemento es 

tan efectivo como el Nb para elevar la temperatura por debajo de la cual la recristalización 

estática de la austenita deja de ser completa. A medida que es deformada por debajo de esta 

temperatura, la aust enita va acumulando un endurecimiento, la densidad de dislocaciones 

aumenta y los granos de austenita se v an alargando. Esto provoca un aumento de los 

lugares de nucleación para la ferrita que resulta en un afino de grano que no pued e ser 

obtenido por ningún tratamiento térmico. Aunque efectos similares pueden observarse en 

los aceros con V y Ti, éstos no son normalmente tan marcados. El Nb también controla el 

tamaño de grano durante el pr oceso de rec alentamiento de tr atamientos como el  

normalizado, el temple o la carbu rización, actuando conjuntamente con los nitrur os de 

aluminio. Así mismo, e ste elemento posee  un notable potencial de endurecimiento por 

precipitación que solo puede usarse en cierta medida debido a su limitada  solubilidad en la 

austenita a bajas  temperaturas. Los microaleantes no sólo actúan a través  de sus  

precipitados, sino que también tienen cier ta capacidad para retrasar todos los procesos  

controlados por difusió n cuando están  en solu ción sólida en el a cero, por un ef ecto 

conocido como arrastre del soluto (solute drag). Este efecto será más notorio cuanto mayor 

sea la diferencia del tamaño de su átomo en co mparación con el de hierro, por lo que el Nb 
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será el microaleante más efectivo en este con texto. Durante el confor mado en caliente, el  

Nb disuelto re trasará el comienzo de la re cristalización y el cre cimiento de grano,  

consiguiendo un b enéfico afino de grano. En las etapas finales, actúa disminuyendo la 

temperatura de transformación, lo que otorg a al acero una ma yor templabilidad que puede 

ser positiva o negativa para las propiedades finales [21]. 

1.4.2 Efecto del elemento microaleante Ti.  

El titanio se cara cteriza por tener una solubilidad extremadamente baja, tal que la adición  

de una cantidad no mu y elevada de este elemento puede inducir p recipitación de un 

carbonitruro de titanio rico en nitróg eno (casi exclusivamente un nitruro) en el acero  

líquido. Restringiendo la adición de Ti , puede evitarse la formación de estos precipitados 

poco efectivos en la mejora de propi edades, en beneficio de la fo rmación de una fina 

distribución de nitruros en estado sólido. La característica más importante de estos nitruros 

estables a altas t emperaturas es su capacidad de controlar el tamañ o de grano a la 

temperatura de recalentamiento previa al conformado en caliente. Se ha comprobado que la 

relación estequiometríca Ti/N óptima para el control del tamaño de grano austenítico es una 

próxima a 2. El Ti e n proporciones adecuadas puede co nseguir tamaños de g rano 

austenítico muy inferiores a los  de aceros microaleados con Nb o V o con  Al. La 

eliminación de N libr e se debe a la formación de TiN estable reduce significativamente la 

sensibilidad al enveje cimiento, es posi tiva para la tenacidad e indi rectamente hace m ás 

efectivo al Nb. C uando el Ti ex cede en gran medida al ne cesario para combinarse 

estequiométricamente con el N,  los niveles d e Ti en exceso se combinarán con el C para 

formar un c arburo cuya solubilidad es simi lar a la del carbu ro de niobio, permitiendo  

efectos similares a los del Nb [21]. 

1.4.3 Efecto del elemento microaleante V.  

Mientras que con el Nb  el afino de g rano austenítico durante la laminac ión se consig ue 

principalmente por inhibición de la recristalización, en los aceros al vanadio esto se alcanza 

por sucesivas recristalizaciones hasta bajas temp eraturas, ya que en comparación con Nb, 

Ti y Al es el elemento menos efectivo para impedir la recristalización. La solubilidad del 

carburo de van adio es mu y grande, incluso a bajas temperaturas en el rango austenítico, 

mientras que la d el nitruro de van adio, que es algo menor, permitirá solo la disolución 
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parcial a bajas temperaturas (900 °C). Así, el V está en gran parte disponible para precipitar 

en la inter fase durante la transfo rmación de fase austenita-ferrita, o bien dura nte el 

enfriamiento de la ferrita. El tamaño d e estos precipitados formados a baja temperatura es 

muy fino, por lo que son muy efectivos en el endurecimiento por precipitación. El 

endurecimiento por pre cipitados de V ha en contrado aplicación no sólo en piez as sin 

grandes requerimientos de tenacidad de acero al V, sino también como un suplemento al 

endurecimiento por precipitación de interfase en los aceros al Nb y Ti [21]. 

1.4.4 Efecto del elemento microaleante B. 

El boro añ adido en pequeñas cantidades (en general de 70-100ppm) tiene la facultad de 

intensificar la t emplabilidad en los a ceros porque retarda la nucleación heterogénea de la 

ferrita en los límites de grano de la austenita.  

Para aceros típicos comer ciales, una adición de 2 ppm de boro es sufi ciente, aunque la 

cantidad exacta podría depender de la c antidad del límite de g rano de la aust enita por 

unidad de volumen. Gra ndes adiciones son perjudiciales porque provocan la formación de 

boruros en los límites de grano de la austen ita y esto es bien sabid o que mejora la  

nucleación de la ferrita. 

También se ha encontrado que el boro en cantidades de 20 a 40 ppm en los aceros tiene una 

gran influencia en la mi croestructura y resistencia a la d eformación, la descomposición 

cinética de la austenita a fe rrita es r etardada y da como r esultado la formación de 

microestructuras completamente bainítico-martensíticas [20]. 

El B combinado con el N puede for mar nitruros de boro (BN) que son extremadamente 

resistentes a la  temperatura y solo pued en ser disueltos a 1600 °C. Solo los sig uientes 

elementos tienen una mayor afinidad qu e el B por el nitrógeno: Al, Ce, Ti y Zr. El B  

combinado con el C puede formar boro-carburos (B4C), su disolución solo puede ser a 2350 

°C. Solo los siguientes elementos tienen una afinidad mayor por el carbono que el boro: Cr, 

V, Ta, Nb, Ti y Zr. Por otro lado, considerando un rango óptimo en el caso de los aceros 

microaleados al boro de 10-100 ppm, las diferentes formas en que se puede encontrar el B 

son: a) Boro precipitado como M 23(B,C)6, b) C ombinado con el N como BN, c) Como 

elemento intersticial en soluci ón sólida, d) Como un ó xido, pero us ualmente en bajas 

cantidades. El compuesto M23(B,C)6 es una de  las formas microestructurales más comunes 

que se pueden encontr ar en aceros con 0.05 - 0.25 %C y 0-130 ppm de boro. Ha  sido 
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reportado, que solo el boro soluble pued e segregar y entonces precipitar después como 

M23(B,C)6, en los límites de grano. Probablemente, el B sea el mejor elemento de aleación 

considerando costo, efecto y cantidad [20].  

1.5 Sistema Fe-C-Mn. 

Las secciones del dia grama de f ases del sistema Fe-C-Mn se obtuviero n en b ase a los 

cálculos realizados de e studios experimentales de distribuciones de Mn. El método de  

cálculo está basado en el uso de los coeficientes de distribución de las interfases de Mn y de 

los datos iniciales de los sistemas binarios Fe-C, Fe-Mn, y Mn-C. Sil´man [22] presenta un 

método de análi sis termodinámico y resultados de cálculos de s ecciones isotérmicas del 

diagrama Fe-C-Mn. Se calcularon y graficaron secciones isotérmicas del dia grama y 

después de construyeron secciones politérmicas y proyecciones del diagrama. Los 

resultados de los cálculos fueron usados para graficar secciones isotérmicas del diagrama 

Fe-C-Mn a 1250, 1225, 1200, 1175, y 1160 C (figura 1.5). Las concentraciones de C y Mn 

en estas secciones se presentan en porcentaje atómico. Los cálculos y las graficas fueron 

hechas para contenidos de Mn por debajo de 50% [22].  

 

Los datos iniciales para  el sistema Mn-C son las fases carburo y las con diciones para su 

existencia. El carburo Mn7C3 existe en un amplio rango de concentración de homogeneidad 

(de 6.9 a alr ededor de 10% en peso C), es  isomorfo con re specto al carburo CrC3, y funde 

en el ra ngo de tempe raturas comenzando de  la temperatura de r eacción peritectica a 

1340 C. En cuanto a las  otras fases carburos, se detecta la p resencia del carburo Mn23C6 

(isomorfo con r especto al carburo Cr23C6), según Kuo y colaboradores el sistema puede 

contener otros carburos (Mn7C2, Mn3C, Mn3C2). El carburo Mn3C es isomorfo con respecto 

a la cementita y forma un carburo Me3C dentro del sistema F e-C-Mn.  Los otros carburos 

pueden formarse en el sistema F e-C-Mn solo cuando este contien e una muy elevada 

cantidad de Mn. El  carburo Mn3C (conocido como cementita aleada en el sistema Fe-C-

Mn) y el carburo Mn7C3 (fase ε)  tienen la misma morfología y estructura cristalina en el 

sistema inicial Fe-C y Mn-C [22]. 
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Figura 1.5 Secciones isotérmicas del diagrama Fe-C-Mn a 1250, 1225, 1200, 1175 y 1160 C correspondientes a las 

regiones de equilibrio: eutéctico, peritectico, y eutéctico-peritectico [22]. 
 

A partir de las seccione s mostradas en la fig ura 1.5 s e puede observar que las tres fa ses 

principales de equilibrio son: equilibrio equilibrio eutéctico . 

Debido al incr emento en el contenido de Mn  el triang ulo del equilib rio se desplaza 

lentamente hacia debajo  la escala de temperatura de 1258 C (0% Mn) a 1160 C (a 29.6% 

Mn). Por otro lado, el triangulo eutéctico mueve hacia arriba la escala de temperatura con el 

incremento en el contenido de Mn, pero en este caso la intensidad de la influencia de Mn es 

baja. A temperaturas por debajo 1160 C el triangulo eutéctico  se divide en dos 

triángulos: eutéctico  y un trian gulo eutectoide . El trian gulo 

eutéctico se desplaza a 1147 C en el si stema inicial. Se puede observar los efectos del Mn 

en la temperatura del equilibrio eutéctico  débilmente. El desplazamiento del 

triangulo eutectoide  se presenta en las se cciones isotérmicas por deb ajo de 

1160 C. Los cálculos de estas secciones se desarrollaron en etapa s. Ya que el Mn  

disminuye la temper atura de equilibrio eutec toide  , los triáng ulos del 
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equilibrio eutectoide se f usionan (por debajo de 727 C) y forman una región de equilibrio 

de fases eutectoide-peritectoide . La condición de este equilibrio 

(temperatura de alrededor de 570 C y contenido de Mn d e 13.2% en austenita) ha sido  

determinado con el uso de las  temperaturas dependientes de la solubilidad del Mn  en 

austenita eutectoide. Los resultados de los cálculos fueron usados para graficar secciones 

isotérmicas del diagrama Fe-C-Mn a 1000, 800, 700, 600, 570, 500, y 400 C (figura 1.6).  
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Figura 1.6 Secciones isotérmicas del diagrama Fe-C-Mn a 1000, 800, 700, 600, 570, y 400 C 

correspondiente a las regiones de equilibrio eutectoide, peritectoide, y eutectoide-peritectoide [22]. 
 
 

En el trabajo desa rrollado por Sil´man, se  determinó la presen cia de un equilibrio  

eutectoide-peritectoide a 570 C y para las se cciones construidas p ara 13 y 20% Mn Mn 

también se reúnen las secciones conocidas para el rango de temperaturas de 1200 y 600 C. 

La gran diferencia cuantitativa en este rango es la ubicación de la r egión de equilibrio  

eutéctico ; en las secciones construidas existen muchos grados por encima de 

1147 C, mientras que en las secciones conoc idas se encuentran  por debajo de esta  

temperatura[23].  

Una diferencia cualitativa entre las secciones construidas y conocidas consiste en l a 

presencia de regiones de fase ε en las secciones construidas. Las cuatro fases de la sección 

eutéctico son  a alrededor de 570 C, y la región de tres fases por encima 

y por debajo de las líneas horizontales de la re gión de equili brio de cuatro fa ses. Otra 

diferencia consiste en el hecho que el dominio de concentración del diagrama en las 

secciones construidas sale fuera de los límites de la composición química de cementita y es 

limitada por la composición química de la fase ε. 
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Figura 1.7 Sección politérmica del diagrama Fe-C-Mn con 20%Mn [23]. 

 
 

El conjunto de todas  las secciones construidas hace posible pasar de una representación 

parcial a una general incluyendo una lista de las fases de equilibrio presentes en el sistema, 

tal y como se muestran en la tabla 1.2. 

Tabla1.2 Lista de fases de equilibrio del sistema Fe-C-Mn [23] 

Numero de 
equilibrio 

Tipo de fase de 
equilibrio 

Naturaleza de 
equilibrio 

Rango de 
temperatura 

C 
1  Peritéctico 1500-1473 
2  Eutéctico ¿- 1160* 
3  Peritéctico 1258-1160 
4  Eutéctico 1160-1147 
5  Eutectoide 1160-570 
6  Eutectoide 727-570 
7  Eutectoide 570-¿ 
8  Eutectoide 570-290 
9  Eutectico-Peritéctico 1160 
10  Eutectoide-

Peritectoide 
570 
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1.6 Endurecimiento por maclaje. 

El segundo mecanismo importante por medio del  cual los metales de forman es conocido 

como maclaje o “twinning”. El mac laje resulta cuando una porción del cristal ocupa una 

orientación relacionada con la orientación de l resto de la re d que no p resenta maclaje. La 

porción maclada del cristal es una  imagen espejo de la  matriz del cristal. El plano d e 

simetría entre dos porciones es llamado “plano de maclaje”, es decir resulta de un 

movimiento de planos d e átomos en la red, paralelo al plano específico de m aclaje, de 

manera que la r ed se divid e en dos partes  simétricas diferencialmente orientadas. La 

cantidad de movimiento de cada plano de átomos en la región maclada es proporcional a su 

distancia del plano de mac laje, de manera que se forma una imagen espe cular a través del 

plano de maclaje [24].  

 

Figura 1.8 Diagrama esquemático de maclaje en una red FCC, “Principles of Physical Metallurgy”, 
3ª. Ed., McGraw-Hill Book Company, Nueva York, 1953. 

 

La figura 1.8 muestr a el mecanismo de maclaje. El plano d el papel es el plano (110) 

tomándose muchas celdas unitarias juntas. Ca da plano (111)  en la reg ión de maclaje se 

mueve tangencialmente a la dirección [112]. La fracción CD se mueve  un ter cio de una 

distancia interatómica; la segunda fracción EF se mueve dos te rcios de una dist ancia 

interatómica; y la tercera fracción GH, se mueve un espacio entero. 
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Si desde el átomo A ´ se traza una línea perpendicular al plano de mac laje (AB´), se tendrá 

otro átomo, C´, exactamente a la misma distancia del plano maclado, pero del otro lado. Lo 

mismo es cierto para  todos los átomos en la región maclada, de modo que se tiene una 

imagen especular que refleja la porción no maclada. Como los átomos terminan en espacios 

interatómicos, se ha cambiado la orientación de los átomos o la dis tancia entre ellos. 

Generalmente la región maclada comprende el movimiento de un gran número de átomos y 

suele aparecer microscópicamente como una línea o banda ancha. 

El mecanismo de deformación plástica por deslizam iento respecto al de mac laje difiere en 

los siguientes aspectos [24]: 

1.- La cantidad de movimiento: En el desl izamiento, los átomos se mu even un número 

entero de espaciamientos interatómicos, en tanto que en el deslizamiento los átomos se 

mueven un número entero de espaciamientos interatómicos, en tanto que en el maclaje los 

átomos se mueven cantidades fraccionarias, dependiendo de su distancia desde el plano de 

maclaje. 

2.- La apariencia microscópica: El deslizamiento aparece como líneas delgadas, en tanto 

que el maclaje aparece como líneas o bandas anchas. 

3.- La orientación re ticular: En el desliz amiento hay muy poco cambio en la orientación 

reticular, y los escalones son visibles solo en la  superficie del cristal. Si los escalones s e 

eliminan por pulido, no habrá evidencia de que ha habido deslizamiento. Sin embrago en el 

maclaje como hay diferente orientación reticular en la región maclada, la eliminación de los 

escalones por pulido s uperficial no destruir á la evidenc ia del ma clado. Adecuadas 

soluciones de ataque, sensibles a las dife rencias de orientación, revelaran la reg ión 

maclada.  

1.6.1 Tipos de maclas.  

Las maclas pueden ser producidas por deformación plástica o como re sultado de recocido 

seguido de d eformación plástica. El  primer tipo se conoce como ma clas mecánicas; las 

segundas son llamada s maclas de recocido. Las maclas mecánicas se fo rman en met ales 

BCC o hcp bajo condiciones de  velocidad m áxima de car ga (shock loading) y por 

disminución de tempera tura. Los metales F CC no son ordinar iamente considerados para 
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deformar por maclaje mecánico. Las maclas se pueden formar en un periodo de ti empo 

corto (pocos microsegundos), mientras que para el deslizamiento existe un cierto tiempo de 

retraso de varios milisegundos antes que la banda de deslizamiento se forme.  

El maclaje ocurre en una dirección definida de un plano cristalográfico específico para cada 

estructura cristalina. El plano y la dirección de maclaje no son n ecesariamente los mismos 

que los del pro ceso de deslizamiento. En la tab la 1.3 se enlistan los planos de ma claje 

comunes, así como las d irecciones en las distintas estructuras cristalinas. El maclaje no es 

un mecanismo de deformac ión dominante en metales que pose en muchos sistemas de 

deslizamiento posibles. El mac laje generalmente ocurre cuando los sistemas de 

deslizamiento son re stringidos o cuando alg o incrementa el esfu erzo de corte critico 

resuelto, así qu e el esfuerzo para el m aclaje es más bajo que el esfuerzo para el 

deslizamiento [24]. 

Tabla 1.3 Planos y direcciones de maclaje [24]. 

Estructura 
Cristalina 

Ejemplos típicos Plano de maclaje Dirección de 
maclaje 

BCC -Fe, Ta (112) [111] 

HCP Zn, Cd, Mg, Ti (10-12) [-1011] 
FCC Ag, Au, Cu (111) [112] 
 

La importancia del ma clado en la deformación plástica no proviene  de la defor mación 

producida por el proceso de maclado, sino del hecho que los cambios en la orientación que 

resultan del mac laje puede colocar nuevos sist emas de desliz amiento en una orientación 

favorable con r especto al eje de esfu erzo de modo que el desliz amiento adicional pueda  

tomar lugar. Por lo tanto , el maclaje es importante en la d eformación total de los metales  

con un bajo núme ro de sistema s de deslizamie nto, tal como en los m etales HCP. Sin 

embargo, debe ser entendido que solo un a relativa pequeña fracción del volumen total de 

un cristal se reorienta por maclaje, y por tanto metales HCP poseerán menos ductilidad que 

metales con un número mayor de sistemas de deslizamiento.  

Las maclas de recocido son generalmente más anchas y con lados rectos, contrario a las  

maclas mecánicas o de deformación. La energía de los límites de las  maclas de recocido es 

alrededor del 5% del pro medio de la energía promedio de un límite de g rano. La mayoría 
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de los metales F CC forman maclas de recocido.  Su presencia en la micr oestructura es un 

buen indicativo que al metal le ha  sido dada defo rmación mecánica previa al recocido, ya 

que es probable que crezcan de núcleos de macla producidos durante la deformación.  

1.6.2 Fallas de apilamiento en aceros TWIP. 

Las fallas de apilamiento q ue ocurren en los metales F CC, representan un err or de la 

secuencia de apilamiento de los planos compac tos. Para la estructura FCC, la secuencia de 

apilamiento de los plano s de átomos está dada por el siguiente arreglo ABC ABC ABC. 

Para la estructura HCP, la secuencia de apilamiento está dada por AB AB AB [24]. 

Errores, o fallas, en la secuencia de apilamiento pueden ser producidos en la mayoría de los 

metales por deformación plástica. El plano de  deslizamiento en un arr eglo FCC, produce 

una falla de apilamiento por defor mación por el proceso mostra do en la  figura 1.9b. El 

deslizamiento ocurre entre una capa A y una B. La secuencia de apilamiento entonces se 

convierte ABC AC AB . Comparando esta secuen cia de apil amiento con la secuencia de  

apilamiento para una estructura HCP sin fallas CA CA (figura 1.10) muestra que las fallas 

de apilamiento por deformación contienen cuatro capas de se cuencia HCP. Por lo tanto, l a 

formación de una falla de apilamiento en un metal FCC, es similar a la f ormación de una 

delgada región HCP. Otra manera en la cual una falla de apilamiento puede ocurrir en metal 

FCC, es por la secuencia mostra da en la fi gura 1.11. La secuencia de a pilamiento ABC 

ACB CA se denomina extrínseca, o macla. Las tres capas ACB constituyen la macla. Así, 

las fallas de apilamiento en metales F CC pueden también ser considerados como mac las 

submicroscópicas de esp esor atómico. La razón por la cual las mac las mecánicas no se 

forman fácilmente cuando los metales FCC son deformados es que la fo rmación de fallas 

de apilamiento es más energéticamente favorable. 

Las diferencias en el comportamiento de la deformación de los metales FCC son debidas a 

las diferencias en el comportamiento de la en ergía de falla de apilamiento. La creación de 

una región con empaquetamiento HCP, CA CA i ntroduce una región con más alta energía 

libre que la estructura FCC. Una falla de apilamiento en metal FCC, cuando es visto desde 

el punto de vista de teoría de dislocaciones, es una dislocación de gran extensión compuesta 

de una delgada región HCP delimitada por dislocaciones parciales. 
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Figura 1.9 Estructura con fallas. (a) Empaquetamiento FCC; (b) falla por deformación en FCC [24]. 

 
Figura 1.10 Estructuras de fallas. (d) Empaquetamiento HCP [24]. 

 

 
Figura 1.11 Estructura de fallas. Macla por falla en empaquetamiento FCC [24]. 

 

1.6.3 Energía de falla de apilamiento en aceros TWIP. 

Las fallas de apilamiento tienen una energía característica por unidad de área denominada 

energía de falla de apilamiento SFE (J/m2). En alto Mn, la martensita se puede for mar 
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debido a de formación plástica, en reacciones tales como   o en dos  

pasos Además de esta transformación de fase, 

existen dos modos fundamentales por medio de los cu ales los metales y aleaciones 

deforman plásticamente en un senti do homogéneo, deslizamiento de disl ocaciones en un 

sistema de d eslizamiento específico, y mecánico o de formación por m aclado [25]. Estos 

modos de defor mación están estrech amente relacionados a la en ergía de fa lla de 

apilamiento (SFE) de la estructura. Por lo tant o, la SFE ha sido utilizada para predecir la 

tendencia al mac lado en los aceros TW IP. La composición química  y la temperatura son 

conocidos como los principales factores que contralan la SFE, y por tanto, el mecanismo de 

deformación por maclado, como se muestra en la figura 1.12. Si la SFE es muy baja (  20 

mJ/m2), la martensita inducida por  plasticidad se ve favorecida. SFE por arriba de 25 mJ/ 

m2 suprime la transformac ión de fa se martensita y favorece el mac laje mecánico hasta 

valores de S FE  mJ/m2. Sin embar go, la intensidad del mac lado y tipo de mac las 

cambian con la SFE, así que con una relativamente baja SFE (  25 mJ/m2), la densidad de 

maclas es elevada y el maclaje localizado  a fina escala ocurre de manera total, dando una 

deformación casi hom ogénea. A valores de SFE elevados (  60 mJ / m2), la 

descomposición de dislocaciones en dislocaciones parciales se dificulta, y por lo tanto, el 

deslizamiento de dislocaciones perfectas es el mec anismo de deformación dominante. Por 

lo tanto, aleaciones con tendenc ia intermedia de SFE muestran maclaje mecánico en lugar 

de transformación de fase o desli zamiento de dislocaciones, como lo reporta Rohatg i y 

colaboradores [26]. 
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Figura 1.12 Representación esquemática de la influencia de la SFE sobre las características de la 

deformación de la austenita [15].  
 

1.6.4 Influencia de las variables del material sobre la deformación por maclado. 

1.6.4.1 Dependencia de la orientación y el esfuerzo de corte crítico resuelto (ECCR). 

Cuando el maclado es causado por un esfuerzo externo, las fuerzas aplicadas contribuyen a 

la formación de maclas, es decir, que el esfuerzo cortante a través del plano de maclado y el 

esfuerzo resuelto en la dirección de maclado deben ser positivos. Una diferencia importante 

entre el maclado y la deformación por deslizamiento, es que el mac lado está polarizado, es 

decir, es contrario a la dirección de 1 (dirección del ciz allamiento), esta dirección no 

producirá una macla. Esto significa que de un cristal de orientación dada c on respecto a un 

esfuerzo uniaxial aplicado, alg unas variantes de un modo de mac lado particular deben  

operar sólo en tensión, mientras que en otros deben operar sólo en compresión. Si el cristal 

está completamente maclado, se deduce que todas las direcciones en el sector inicialmente 

obtuso entre K1 y K2 (primer y segundo plano sin defor mación), habrán aumentado de 

longitud, mientras que todas las direcciones en el sector agudo tienden a disminuir [27]. 

1.6.4.2 Temperatura.  

El maclado en muchos de los metales BCC, FCC o HCP y en compuestos intermetálicos, 

semiconductores, etc, aumenta en importancia con la disminución de temperatura. Esto se 

representa por medio d e la curva esfuerzo-deformación que pr esenta aumentos menos 

escalonados a bajas temperaturas que el esfuerzo de fluencia para deformación plástica por 
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deslizamiento, en algunos casos, el esfuerzo de maclado medido disminuye levemente con 

la disminución de la temperatura [27]. 

Mahajan y Williams encontraron que los metales BCC tienen una dependencia negativa del 

esfuerzo de mac lado con la tempera tura, mientras que los metales FCC tienen una 

influencia positiva, no obstante una menor sensibilidad a la temperatura. Sin embargo, Red-

Hill [28] enfatizó la de pendencia positiva de la tempera tura encontrada por B olling y 

Richman [29], quienes concluyeron que la deformación ocurre principalmente por maclado, 

además de que el esfuerzo de fluencia tiende a cre ar una dep endencia positiva a la  

temperatura y una dependencia negativa respecto a la deformación. 

 
Figura 1.13 Curvas carga - deformación para tres cristales Fe-25Be del mismo tamaño y orientación 

de la deformación a diferentes temperaturas. [27] 

 
En cualquier caso, si el esfuerzo de maclado aumenta menos rápido con la disminución de 

la temperatura que el es fuerzo de flujo, se puede esperar una transición al mac lado. El 

efecto de l a temperatura es probablemente más pronunciado en materiales BCC, para los 

cuales el aumento (dislocaciones) en el esfuerzo de fluencia con l a disminución de la  

temperatura es grande, y menos obvio en materiales como los metales F CC, los cuales  

tienen esfuerzos de fluencia menos sensibles a la temperatura. En último de los casos, el 

esfuerzo de fluencia p uede alcanzar el esfuerzo de mac lado por endure cimiento por 

trabajado, y la transición del deslizamiento al maclado a medida qu e se controla la  

disminución de tempe ratura, al menos en parte, por la  fuerte dependencia del valor de 

endurecimiento por trabajado de muchos materiales. 
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Tanto en materiales policristalinos como en  monocristalinos puros de metales B CC, el 

efecto de la temperatura en la curva esfu erzo-deformación, es considerable. El maclado en 

metales y aleaciones FCC frecuentemente ocurre sin grandes caídas de carga y solo después 

de una defo rmación apreciable por deslizamiento, la c ontribución del maclado a la 

deformación general aumenta mientras que s e reduce la temperatura. En metales  y 

aleaciones FCC, la temperatura afecta no solo a la competencia entre el deslizamiento y el 

maclado, sino también al tipo de macla que se forma. Las aleaciones con valores muy bajos 

de SFE pueden experimentar a bajas temperaturas maclas localizadas en muy fina escala, y 

el resultado es una deformación casi homogénea. A mayores temperaturas o mayores SFE, 

se forman maclas convencionales más grandes. 

1.6.4.3 Cantidad de deformación. 

La cantidad de deformación y el efecto de la temperatura son asociados n ormalmente con 

un tipo de ecuación d e Arrhenius, la cu al es característica de un proceso activado 

térmicamente. Un cambio rápido en las p ropiedades con la  temperatura, indica que es a 

propiedad tiene una alta sensibilidad a un va lor impuesto y viceversa. La equivalencia 

general de altos valores de deformación y bajas temperaturas es válida para el maclado, la 

tendencia para sustituir maclado por d eslizamiento, cambia mu y lentamente con la 

temperatura, además de ser mu y sensible a la deformación. Bajo cond iciones de carga 

severa o de impacto, todos los materiales BCC y muchos FCC y HCP deforman solamente 

por maclado. Los materiales FCC con alta SFE, especialmente las aleaciones de Al, no 

presentan maclaje bajo condiciones normales de deformación. 

Una estructura característica después de la car ga de impacto consiste de una distribución 

uniforme de larg as dislocaciones de tornillo. Esto  es mu y diferente de las estructuras de  

dislocación encontradas después de la de formación a temperatur a ambiente con valores  

normales de de formación, pero es mu y similar a las bien conocidas estructuras de  

dislocación de tornil lo observadas después de deformación a bajas temperaturas. Las 

dislocaciones de tornill o inmóviles a menudo  sirven par a disociarse en embriones de 

maclado. Un esfuerzo de mac lado aumentara, si se disminuye la temperatura y se produce 

un aumento en la deformación, ambos cambios son opuestos a los obse rvados cuando el 

deslizamiento es térmicamente activado. Tales efectos relacionados con la temperatura y el 

valor de la defo rmación han si do encontrados en ex perimentos de otras a leaciones, por 
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ejemplo el Cu-5% at. Ge. Siguiendo la s ugerencia de Re d-Hill [28] que éste 

comportamiento es sie mpre observado cuando el mac lado es el m odo principal de 

deformación, es posible que el esfue rzo de maclado siempre tenga una dependencia 

intrínseca, pero es enmascarado cuando o curren maclado y deslizamiento juntos y el 

deslizamiento produce la mayor parte de la deformación.  

Una posible interpr etación de la sensibilidad positiva de la tempera tura y la sensibilidad 

negativa de la deformación fue establecida por Bolling y Richman [29]. Ellos consideraron 

que un mac lado lenticular cerrado debe tener siempre el mismo acomodo dura nte el 

deslizamiento debido a la alta concentración de esfuerzos, y que el esfuerzo aplicado 

necesario para propagar las maclas aumenta con el aumento de los deslizamientos. 

1.6.4.4 Tamaño de grano. 

El esfuerzo de flu encia inferior par a deslizamiento y maclado en metales y aleaciones 

policristalinas BCC, obedece frecuentemente a la relación de Hall-Petch [27]. 

 

(1) 

 

 

 

Donde d es el diámetro p romedio del grano,  es el esfuerzo de fluencia,  representa un 

esfuerzo de fricción oponiéndose al movimiento de las  dislocaciones o ma clas, el 

superíndice s y t, denotan la deformación por deslizamiento y maclado, respectivamente. 

Una explicación convencional de la ecuación de Hall-Petch se basa en la suposición de que 

la deformación por deslizamiento se detendrá en un borde  de grano hasta que el esfue rzo 

actuando en los alrededores de la fuente del grano adyacente a una distancia  de la cresta 

de intersección sea lo suficientemente grande para desbloquear o activar la fuente. Cuando 

el esfuerzo efectivo está actuando en las dislocaciones  el esfuerzo en la f uente 

será  ) y bajo fluencia, esto debe ser igual a algún valor crítico  . Esto 

da la ecu ación de Hall-Petch con . El pará metro del materia l puede ser 
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identificado como el esfuerzo de flu encia necesario para desbloquear la fuente de 

dislocaciones preexistente o para crear espontáneamente una fuente de dislocaciones [27].  

1.6.4.5 Composición química. 

Se han h echo muchas investigaciones sobre el efecto de los solutos sustitucionales e 

intersticiales en el comportamiento del m aclado en alea ciones de un a sola fa se, los 

resultados son complejos y difíciles de resumir, pero ha y ciertos parámetros importantes 

que han sido identificad os. El ef ecto de los so lutos intersticiales en metales y aleaciones 

BCC disminuye casi invariablemente y quita al mac lado como un mec anismo de 

deformación. Esto puede ser una simple c onsecuencia de la cristalografía del maclado. En 

una solución solida inte rsticial desordenada BCC, los átomos intersticiales ocupan sitios 

octaédricos    y   en forma aleatoria, pero solo de esos sitios son 

trasladados directamente por co rte en sitios octaédricos de la estructura maclada. Los 

solutos sustitucionales, aumentan  la tendencia de los metales BCC  a s er deformados por 

maclaje, aunque los efectos de diferentes solutos son variables. Los solutos sustitucionales 

tienen un efecto pronunciado en el comportamiento de la d eformación por maclado en 

metales FCC. Venables [27] encontró una relación aparente entre el esfuerzo de maclado y 

la SFE medida. Esta relación podría esperarse si el esfuerzo de maclado fuera de hecho un 

esfuerzo nucleante, y la nucleación involucra tanto las fa llas espontáneas o fa llas 

producidas por la disociación de una dislocación de red. 

1.6.4.6 Deformación previa. 

Varias investigaciones muestran que el mac lado en Fe, Nb y Cr puede ser suprimido po r 

una deformación previa aplicada a alta temp eratura. La formación de maclas en Fe y Mo 

puede también suprimirse por una defor mación previa. Una comparación de Rosenfield y 

colaboradores [30], muestra que la cantidad de  deformación previa necesaria para suprimir 

el maclado depende de la cantidad de deformación aplicada subsecuentemente. El maclado 

en hierro, previamente deformado, puede restablecerse por un envejecido. 

Boucher y Christian [ 31], examinaron el efe cto de la dislocación sub -estructural en el 

comportamiento al maclado de cristales de Nb y encontraron lo si guiente: (i) Después de 

pequeñas deformaciones previas d el orden de 0 .5%, se obse rvaron más maclas que en 

cristales que no fueron previamente deformados. (ii) La deformación previa requerida para 
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suprimir completamente el mac lado a 77 K es más pequeña cuando la subestructura 

producida tiene una distribución homogénea de dislocaciones de tornillo, y mayor cuando 

la distribución es hetero génea. (iii) La cantidad de defor mación previa para suprimir el 

maclado también depende de la t emperatura final del ensayo, y aumenta a medida que la  

temperatura disminuye.  

Un análisis de estos resultados lleva a l a conclusión de que  el e fecto principal de  la 

estructura presente es inhibir el crecimiento del maclado. Sin embargo, los experimentos de 

Mahajan [32] en hierro altamente predefo rmado mostraron que la sub estructura causa 

fragmentación de maclas pero no parece afectar su valor de propagación significativamente. 

Sobre esta base, la deformación previa inhibe la nucleación más que el crecimiento. 

1.6.4.7 Precipitados y partículas de segunda fase. 

La influencia en el comportamiento de maclado del tamaño, distribución y fracción 

volumétrica de las partíc ulas de segunda fase, así como otros fa ctores como la coherencia 

de la intercara de la interfase no ha sido investigada. Los elementos intersticiales en exceso 

de sus límites de solubilidad, tienden a suprimir el maclado en el Nb [33]. El envejecido o 

precipitación en otras aleaciones, también conlleva un retraso en la supresión del maclado. 

En algunos casos, parte de este efecto es debido a la dificultad o imposibilidad de p ropagar 

maclas a trav és de límites cohere ntes e inc oherentes, y parte s e debe a las complejas 

estructuras de dislocación producidas cuando el compuesto comienza a deformarse.  

La supresión del ma clado por partículas in coherentes BCC ha sido comparada con la 

deformación previa, ya que se forman subestructuras dislocadas similares alrededor de las 

partículas. Mahajan y colaboradores [34], han dado una ex plicación más elaborada del 

micromaclado: este maclado se atribuye a esfuerzos diferenciales de fricción (o fuerzas de 

Peierls-Nabarro) en regiones ricas en Cr y Fe. Las partículas dispersas en Níquel también  

previenen el maclado, aun bajo condi ciones de cargas de impacto. S in embargo, hay 

resultado opuestos para el mac lado en alea ciones Fe-4.6at%Be. En la parte inicial de  

precipitación, cuando se  forman grupos finamente dispersos, el mac lado es suprimido  

completamente. Pero las maclas pasan aparentemente sin impedimen to a través  de 

partículas aisladas de FeBe2 cuando se han formado en grupos tardíos de precipitados. 



Capítulo I. Revisión Bibliográfica                                                                                           IIM-UMSNH 
 

  Página 
34 

 
  

1.7 Tratamientos térmicos de los aceros TWIP. 

Los tratamientos térmicos son un proceso in dustrial que compr ende el cambio de 

estructura, y por lo tant o, el cambio de las p ropiedades de las aleaciones, mediante el 

calentamiento hasta una determinada temperatura, exponiendo la alea ción a esta 

temperatura durante cierto tiempo y enfriamiento posterior a una velocidad controlada, con 

el propósito de obtene r determinadas condiciones deseables. La adición de los elementos 

microaleantes (B, Nb, V y Ti) en el acero TWIP, modifica las condiciones generales de la 

microestructura generada durante los procesos de tratamientos tér micos, generando las 

condiciones necesarias para minimizar el efe cto del cre cimiento de grano, con lo que se 

modifican favorablemente sus propieda des, a tr avés de l a precipitación en la f ase de 

carburos, nitruros y carbonitruros los cuales detienen el crecimiento de grano.  

1.7.1 Tratamiento térmico de homogenización.  

El tratamiento tér mico de homogenización ti ene como finalidad homogenizar la 

composición química de las piezas que por di versas causas mantienen compo siciones 

heterogéneas en diversos puntos de est as (efecto “coring”), defecto común en piezas 

provenientes de procesos de colada. El tratamiento térmico de homogenización es de una 

sola etapa, y los valores de las variables temp eratura y tiempo deben permitir los procesos 

de difusión. Por  lo tant o, se realiza a temperaturas elevadas y con g randes tiempos de 

permanencia, es po r ello que posterior a la fabricación de las ale aciones TWIP con la 

presencia de los elementos de micr oaleación B, Nb, V y Ti, son sometidas a este proceso  

con la finalidad de transformar la estructura dendrítica proveniente de la solidificación en el 

lingote y regenerarla para obtener granos más h omogéneos y distribuidos en func ión del 

comportamiento de los elementos microaleantes presentes en cada una de las aleaciones. El 

tratamiento térmico de homogenización en a ceros TWIP es importante, si se desea  

uniformizar la composición química. 

Bhattacharya y colaboradores [35], estudiaron el comportami ento de dos aceros alto 

manganeso cuya diferencia radica en porcentaje de C. Fueron homogenizados, laminados 

en caliente, sometidos a un recocido de relevado de esfuerzos, para finalmente ensa yarse 

bajo tracción. La temperatura de homo genización usada fue de 1100 C durante 2 hr. 

Durante la caracterización de la estructura dendr ítica y después del tratami ento térmico de 

homogenización se mantuvó la estabilidad de la fase austenita, además de ser única fase. En 
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cuanto al result ado de sus propiedades mecánicas, obtuvieron que el acero TWIP con 

elevado contenido de C reg istró el mayor porcentaje, el cual corre sponde al 55% con un a 

resistencia máxima de 650 MPa.  

1.7.2 Tratamiento térmico de solubilización.  

En las aleaciones TWIP, cobra un sentido sig nificativo el tratamiento térmico de recocido 

de solubilización, ya que los mec anismos metalúrgicos que se llevan a cabo dura nte el 

procesamiento termomecánico previo, en este caso laminado en caliente, como 

transformaciones de fase y crecimiento de grano juegan un papel mu y importante sobre el 

control del tamaño de grano, es por ello que el tratamiento térmico de solubilizado, permite 

modificar la micro estructura heterogénea generada durante el proceso termo-mecánico, y 

de esta manera determinar el grado de recristalización y el aumento del tamaño de grano en 

función de la interacción de los elementos microaleantes. 

Yoo y colaboradores [36] llevaron a  cabo varios tratamiento térmicos de solubilizado, en 

los cuales la variable fue el tiempo, usando como temperatura de tratamiento 1000 C. Para 

los distintos tiempos de permanencia los tamaños de grano promedio obtenidos fueron, para 

1min 5μm; 10 min. 8μm, y finalmente para un tiempo de 1 hr. el tamaño de grano fue de 38 

μm. En base a los ensayos de difracción de r ayos-X, se mantuvo el acer o completamente 

austenítico.  

1.7.3 Tratamiento térmico de recristalización estática.  

Debido a la importancia  que representa el tamaño de grano en op eraciones industriales y 

debido a que con el re finamiento del tama ño de g rano se mejoran las propiedades 

mecánicas, es esencial estudiar el grado de recristalización y el tamaño de grano austenítico 

obtenidos en función de la composición química , elementos microaleantes y porcentaje de 

deformación previa que contribuye a los meca nismos de difusión ató mica, mediante el 

tratamiento térmico de recristalización estática, el cual comprende la for mación de nuevos 

granos, libres de defor mación formados por nucleación y crecimiento a ex pensas de lo s 

granos deformados previamente en frío. 

Kang y colaboradores [37] estudiaron el tratamiento térmico de recristalización estática, en 

donde sus condiciones o ptimas de tratamiento fu eron las si guientes, una temperatura de 

tratamiento de 700 C con un tiempo de permane ncia de 10 min y con un porcentaje previo 
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de deformación en frío de 60%, con lo cual obtu vieron un tamaño d e grano recristalizado 

de 2.8μm.  
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CAPITULO II 

Procedimiento experimental. 

2.1 Materiales y composición química. 

El presente trabajo de investig ación parte del diseño y fabricación de cinco composiciones 

de acero TWIP, a) TW -Ref (Mn-C-Al-Si) b)  TW-Ti c) TW -V d)TW-B e)TW-Nb, en el 

Laboratorio de Fundición del Instituto de Investigaciones Metalúrgicas de la UMSNH, en 

un horno de inducc ión con capacidad máxima de 250 kg . El análisis de composición 

química se muestra en l a tabla 2.1 . Es im portante mencionar la propu esta en cuanto al   

porcentaje de Mn qu e se hace en este proyecto, la cual resulta de gran relevancia si se  

compara con los elevados  porcentajes de los diferentes aceros fabricados por otros grupos 

de investigación, adicionalmente el efe cto que tienen cada unos de los elementos de  

microaleación. Estos ac eros fueron empleados para la realización de l os tratamientos 

térmicos de homo genización, solubilización y recristalización estática; a sí como para  el 

análisis de las condiciones de solidificación, laminación en caliente y deformación plástica 

previa del 40%. 

Tabla 2.14 Composición química de los aceros TWIP fabricados (% en peso). 

Acero 
TWIP 

C Mn Al Si B Nb V Ti 

TW-Ref 0.41 21.2 1.5 1.5     
TW-B 0.43 22.4 1.5 1.45 0.012    

TW-Nb 0.48 22.5 1.6 1.4  0.07   
TW-V 0.4 22.3 1.7 1.46   0.21  
TW-Ti 0.4 22.4 1.6 1.4    0.19 

 

2.2 Condición de solidificación (As-Cast). 

Con la finalidad de est udiar el efe cto de los elementos de microa leación en los aceros 

TWIP en condición de colada o solidificación  en lingotera metálica, s e caracterizaron 

metalograficamente utilizando muestras de 1 x 1.5 x 2.5 cm, desbaste burdo previo con lijas 

de SiC de  diferentes grados (320-1500 grit) y pulido fino con pasta de diamante de alta  

concentración (6, 3, 1 y 0.1 μm). La microestructura se reveló mediante ataque químico por 

inmersión utilizando una solución de Nital al 10% y observada en un microscopio óptico. 
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2.3Tratamiento térmico de homogenización. 

El tratamiento térmico de homogenización de los cinco aceros TWIP se llevó a cabo en un 

horno de re sistencias eléctricas a una tempe ratura de 1200 C, las dim ensiones de la s 

probetas fueron de (2.5 x 2.5 x 5cm.), con un tiempo de permanencia de 5 hrs., permitiendo 

de esta manera la activación de los procesos di fusivos. La característica principal de este 

tratamiento térmico es la alta tempera tura junto con un tiempo de permanencia prolon gado 

y un enfriamiento lento. Debido a estas condiciones de tratamiento el crecimiento de grano 

es inevitable. La figura 2.1 muestra el ciclo térmico llevado a cabo en este caso, teniendo 

un velocidad de calentamiento de 5 C/min hasta estabilizar a una temperatura de 1200 C 

durante 5 hrs. Para posteriormente llevar a cabo el enfriamiento dentro del horno.  

 

Figura 2.114 Ciclo de térmico del tratamiento de homogenización para los aceros TWIP. 

 

2.4 Condición de laminación en caliente (As-Rolled). 

El cambio en el tamaño de g rano y en la morf ología que ex perimentan los aceros TW IP 

después de la deform ación plástica o de un tratamiento termomecánico  (laminación en 

caliente + enfriamiento controlado) en función de los elementos microaleantes presentes, es 

el objetivo primordial del estudio de la condición de laminación en caliente, ya que con ello 

se podrán establecer comparaciones del grado de recristalización y el tamaño de grano 

austenítico obtenido en el tratamiento tér mico que se llevara  a cabo po steriormente. El 

tratamiento termomecánico se llevo a cabo en  el laboratorio de Deformación Plástica del 
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Instituto de Investigaciones Metalúrgicas en la UMSNH, en un laminador  reversible de 50 

Ton. En todos los casos, la deformación total en las pasadas fue del 60%, el diámetro de los 

rodillos es de 175 mm, velocidad real de 28.5 rpm (se determinó midiendo el tiempo po r 

cada 10 vueltas). El ciclo de tratamiento termomecánico fue llevado a cabo tal y como se 

presenta en la figura 2.2, la temperatura de laminación fue de aproximadamente 1200 C, la 

temperatura de fin de lam inación fue de  950 C y la carga constante del laminador de 50 

Ton. Para posteriormente llevar a cabo un relevado de esfuerzos a 600 C con un tiempo de 

permanencia de 4 Hr.  

 

Figura 2.215 Ciclo térmico del tratamiento termomecánico para los aceros TWIP. 

 

2.5 Tratamiento térmico de solubilizado. 

Posterior al tratamiento termomecánico, cada uno de los ac eros TWIP fue sometido a un 

tratamiento térmico de solubilizado, permitiendo de esta manera modificar la estructura 

heterogénea generada durante la de formación plástica, y de esta ma nera evaluar la 

influencia  de los elem entos microaleantes en cuanto a la inhibición  del tamaño de grano. 

Se utilizaron probetas cilíndri cas de 5 mm de diámetro por 10 mm de long itud, el 

tratamiento térmico se llevó a cabo un horno tub ular de alta tempera tura Hobersal ST-16 

con atmosfera inerte de  gas Argón, con la fi nalidad de evitar la ox idación del acero. 

Posterior al tiempo de p ermanencia, las probetas fueron enfriadas directamente en agua a 

temperatura ambiente. E l ciclo tér mico fue llevado a cabo tal y como se muestra en la 
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figura 2.3, la t emperatura a la cual se realizó fue 1200 C, con una velocidad de 

calentamiento de 6 C/min. Una vez estable la  temperatura durante 15 min, se prosig uió 

con un enfriamiento en agua (temple). 

 

Figura 2.316 Ciclo térmico del tratamiento térmico de solubilizado para los aceros TWIP. 

 

2.6 Deformación plástica en frío (40%). 

La condición de de formación plástica en fr ío se llevó a cabo en un a máquina Instron 

5585H,  la cual cuent a con una celda de carga de 250 kN además de estar equipada con un 

videoextensometro tal y como se ilustra en la figura 2.5a. Las probetas planas empleadas 

fueron de tamaño reducido para ensayo de tr acción, según la no rma ASTM E8 (figura 

2.5b). Las cuales fue ron obtenidas mediante “mecanizado por hilo” en el Centro 

Tecnológico de Manresa (CTM-España) previo tratamiento de solubilizado, dicho método 

fue especialmente elegido porque no introduc e ningún tipo de defor mación y es también  

llamado maquinado po r descargas eléctricas (EDM- Electric Discharge Machining), 

consiste de un hilo conductor mu y delgado que circula constantemente a través de la pieza  

desde una bobina, en una forma parecida a una sierra de banda. Este proceso se realiza en 

un baño de  agua ionizada. La trayectoria del hilo es control ada por computadora, lo qu e 

permite producir formas muy complejas. El hilo metálico suele ser fabricado de latón o de 

zinc, con diámetros que oscilan entre los 0.05 m m y 0.33 mm o de tung steno para hilos de 

0.025 mm.  
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El ensayo se llevo a cabo de la siguiente manera: i) Se mide la lon gitud de las probetas. ii) 

Se marca la zona de alargamiento y estricción con dos puntos blancos para posteriormente 

colorear de negro la probeta para que no refleje al videoextensómetro como se muestra en  

la figura 2.6a. iii) Se lleva a cabo el ensayo a temperatura ambiente hasta una deformación 

plástica total d el 40 con ayuda del software Bluehill (figura 2.6b). iv)  Las dos marcas 

previas sirven de referencia para hacer nuevamente una medición final mediante un sensor 

infrarojo, y de esta manera calcular el porcentaje de alargamiento en cada una de l as 

probetas. 

 

 

Figura 2.417 Probeta plana de tracción según norma ASTM E8, en la cual se hacen dos marcas de referencia y se colorea 

de negro. 

 



Capítulo II. Procedimiento Experimental                                                                             IIM-UMSNH 
 

  Página 
42 

 
  

 

Figura 2.518(a) Máquina Instron 5585H donde se llevaron a cabo los ensayos de tracción al 
40%.(b) Probeta plana de tracción, según norma ASTM E8.  

 

 

Figura 2.619(a) Muestra las marcas que se le hacen a la probeta, las cuales se miden nuevamente al 
finalizar el ensayo. (b) Muestra el control de la deformación aplicada a la probeta mediante el  

software Bluehill.  

 

2.7 Tratamiento térmico de recristalización estática. 

Una vez aplicado el 40 % de defo rmación a los  diferentes aceros TWIP, se procedió a la 

realización del tratamiento térmico de recristalización estática (figura 2.9). El cual se llevó 

a cabo a dos temperaturas y tiempo constante, en un horno tipo mufla Felisa  programable 

(figura 2.7), a mane ra estudiar el efecto de la temperatura sobre el porcentaje de fracción 

recristalizada, así como del tamaño d e grano promedio r ecristalizado. Las probetas 

deformadas fueron seccionadas y cortadas como se ilustra en la fig ura 2.8b. Los cortes 2 y 

a 

b 

a b 
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4 fueron utilizados para las temperaturas de 650 y 750 C respectivamente, mientras que el  

corte 1 fue para el análisis de la condición previa de deformación plástica. 

 

Figura 2.720 Mufla programable para realización del tratamiento térmico de recristalización estática 
a 650 y 750 C. 

 

 

 

Figura 2.821 Seccionamiento y corte de la probeta de tracción para la realización del tratamiento 
térmico. 

 

a b 
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Figura 2.922 Acomodo de las probetas dentro de la mufla de laboratorio. 

 

El ciclo térmico se presenta en la figura 2.10. En la primera etap a, se elevó la temperatura 

hasta 450 C, manteniendo un tiempo de 15  min. Posteriormente, se incrementó la  

temperatura hasta 650 C/750 C según el caso, a una velo cidad de calentamiento de 

10 C/min y teniendo un tiempo de p ermanencia de 12 min. Para despu és proceder a un 

enfriamiento al aire.  

 

Figura 2.1023 Ciclo térmico de tratamiento térmico de recristalización estática a 650 y 750 C para 
los aceros TWIP. 

 

2.8 Caracterización metalográfica mediante microscopía óptica (LOM).  

Para analizar el efecto de los elementos de microaleación Ti, V,  Nb y B bajo las 

condiciones de tratamiento térmico mencionado en los apartados 2.2-2.7, se llevó a cabo la 
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caracterización metalográfica mediante microscopía óptica (Light Optical Microscopy, 

LOM). En general, el procedimiento de preparación previa consiste de desbaste burdo. La 

microestructura fue revelada mediante ataque químico por inmersió n utilizando una 

solución concentrada de Nital al 10%, para de esta manera ser observada en un microscopio 

óptico invertido Nikon Epiphot 300.  

2.8.1 Seccionamiento y corte de probetas.  

Las probetas se obtuvieron a partir de los diferentes cortes de los lingotes de aceros TWIP, 

posteriormente seccionadas en una cortadora ISOMET 1000 marca Buehler con disco 

abrasivo a una velocidad de 350 rpm  como se muestra en figura 2.11. 

 

 
 

Figura 2.1124 Cortadora ISOMET 1000 marca BUEHLER utilizada para el corte de probetas de los 
aceros TWIP. 

 

2.8.2 Desbaste burdo. 

Una vez cortadas las probetas y con la fin alidad de eliminar las líneas de corte y obtener 

una superficie lisa, se ut ilizaron lijas de carbur o de silicio c on diferentes granulometrías 

desde 320 a 2000 grit, esta oper ación fue llevada a cabo en un a desbastadora con 

circulación constante  de agua. 

2.8.3 Pulido fino. 

Con el objetivo de elimi nar las líneas de la última lija (2000) y obtener una superficie con 

acabado espejo, las probetas fueron puli das en una puli dora semi-automatica LECO, 

Spectrum System 10000 a 1 50 rpm, utilizando pasta de diamante de alta c oncentración de 

6, 3, 1 y 0.1 μm y como lubricante una solución diamante LECO (80% de alcohol y 20% 
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concentrado de solución de diam ante LECO). A man era de eliminar las impure zas 

presentes generadas durante el pulido, las probetas se sometieron a una limpieza ultrasónica 

durante 5 minutos, (figura 2.12). 

 

Figura 2.1225 Limpiador ultrasónico Branson 1510 utilizado para eliminar impurezas en los aceros 
TWIP. 

 

2.8.4 Ataque químico.  

Debido a que a no se  contaba con un a metodología previamente establecida para el 

revelado de la micro estructura para este tipo de aceros, se tuvieron que  realizar varios 

procedimientos preliminares de ataque, los cuales consistieron en la variación del tiempo de 

inmersión,  conc entración y  temperatura del reactivo Nital al 10%. Lográndose de esta 

manera, establecer un procedimiento óptimo que gara ntiza el revelado de la 

microestructura, como se muestra en la tabla 2.2.  
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Tabla 2.2 5 Condiciones óptimas de ataque químico obtenidas para cada una de las condiciones de 
tratamiento térmico del acero TWIP. 

Condición de acero 

TWIP 

Reactivo Tiempo 

As-cast Nital 10% en caliente 60  C 60-80 seg. 

Homogenizado Nital 10% en caliente 40 C 150-180 seg. 

Laminación en caliente Nital 10% 8-13 seg. 

Solubilizado Nital 10% 60-80 seg. 

Deformación 40% Nital 10% 20-45 seg. 

Recristalización estática 

650 Y 750 C 

Nital 10% 10-15 seg. 

 

2.8.5 Determinación de tamaño de grano. 

Una vez obtenidas las microgr afías, se dio paso a la determinación del tamaño de grano 

austenítico con la a yuda del softwa re Sigma Scan Pro . Se selec cionó un método de  

“recalque en acetato”, esta técnica consiste en marca r cada uno de los lími tes de g rano 

presentes en las imág enes obtenidas median te microscopía óptica en una hoja de acetato 

con un plumón, de man era que se pued an apreciar con claridad y la mayor definición 

posible cada unos de ellos, tal y como se muestra en la figura 2.13b. Una vez marcados los 

límites, la i magen es escaneada para su manipulación digital posterior, a mane ra de 

asegurar la ma yor calidad de imagen posible, se hizó uso del prog rama Photoshop en su  

versión CS5 para  obtener el ma yor grado de contraste en las imágenes y de esta man era 

obtener mediciones estadísticas confiables (figura 2.13c).  
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Figura 2.1326  Secuencia para la obtención de tamaño de grano austenítico. (a) Obtención de la 
metalografía. (b) Utilizando una hoja de acetato se hace el recalque de los límites de grano para su 

posterior escaneo. (c) Mediante el software Sigma Scan Pro  se obtienen las mediciones 
estadísticas requeridas. 

 

2.9 Caracterización estructural mediante difracción de Rayos-X. 

Con el objetivo de ident ificar las fases cristalinas presentes en su asp ecto cualitativo, se 

empleo la téc nica de c aracterización de Ra yos-X, que utiliz a un haz de electrones que 

atraviesa un cristal. Al entrar  en contacto con el cristal, el haz se divide en varias 

direcciones debido a la s imetría y agrupación de los átomos, y por efecto de difracción da 

lugar a un patrón de intensidades que puede interpretarse según la ubicación de los átomos 

de los cristales, cumpliendo la ley de Bragg. 

Cuando el haz  de R ayos- X incide sob re un cristal, provoc ará que los átomos que 

conforman a este dispersen a la onda inciden te, tal que cada uno de el los produce un 

fenómeno de interferencia que para determinadas direcciones será destructivo y para otras 

constructivo, surgiendo así el fenómeno de difracción. La información que proporciona el 

patrón de difra cción de Rayos-X, se pued e ver como dos aspectos diferentes pero 

complementarios. Por un lado, la geometría de las direcciones de difracción (condicionadas 

a b 

c 
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por el t amaño y forma de la celda elemental del cristal) ofrecen información sobre el  

sistema cristalino. Y por otro lado , la intensidad de los rayos difractados está íntimamente 

relacionada con la natur aleza de los átomos y las posiciones que ocupan  en la re d, y su 

medición constituye la información tridimensional necesaria para conocer la estructura 

interna del cristal. 

2.9.1 Procedimiento general /2 : equipo y condiciones. 

Los ensayos fueron realizados en un d ifractómetro D5000 S IEMENS  (figura 2.14), 

perteneciente al I nstituto de Investigaciones Metalúrgicas- UMSNH. E l barrido de las 

muestras se llevó a cabo en rango angular /2  de 30 a 120 , con la finalidad de recopilar la 

mayor cantidad de información posible de la estructura cristalina, así como los valores de 

los ángulos 2  a l os cuales se encuentr an asociadas las fases presentes en las diferentes 

condiciones de tratamiento de los aceros TWIP bajo estudio. 

Las condiciones generales del ensayo fueron las siguientes: i) Ángulo /2  = de 30 a 120 . 

ii) Velocidad de b arrido = 4  seg x paso. iii) Tamaño de muestra= 1  x 1 x  1 cm.  iv) 

Amperaje=5 mA. v)Voltaje=20 kV. 

 

Figura 2.1427 Difractómetro Siemens D5000  empleado para los ensayos de difracción de Rayos- 
X. 



Capítulo II. Procedimiento Experimental                                                                             IIM-UMSNH 
 

  Página 
50 

 
  

2.9.2 Procesamiento de información. 

Para identificar cada una de las fases presentes, se llevó a cabo una re visión bibliográfica 

(anexo A) de los picos  de difracción encontrados en trabajos de investigación previos de 

aceros TWIP. A p artir de la i nformación recopilada se elaboró una base de d atos de los 

valores de ángulo 2  a los cuales se encuentran asociadas las fases presentes obtenidas en 

cada una de las ale aciones TWIP, y de esta manera facilitar su identificación. Cada uno de 

los difractogramas obtenidos se graficó en el software Origin  en su versión 8.  

2.10 Caracterización mediante microscopía electrónica de barrido (SEM). 

Debido a las ventajas q ue presenta el microscopio electrónico de bar rido como la alta 

resolución, extensiva profundidad de campo y el gran rango de amplificaciones, resultó la 

técnica de caracterización adecuada para analizar las fracciones macladas presentes en l a 

condición de deformación plástica en frío al 40%, además de ahondar en detalles sobre el 

crecimiento de los nuev os granos recristalizados libres de defor mación en la condición de 

tratamiento térmico de recristalización estática a 650 y 750 C. Además de ob tener los 

espectros SEM-EDS, que permitieron en anál isis semi-cuantitativo de las partículas 

precipitadas presentes debido a la presencia de los elementos microaleantes. El microscopio 

electrónico de barrido JEOL utilizado pertenece al Instituto de Investigaciones 

Metalúrgicas, modelo JSM-6400. 

2.11 Caracterización de propiedades mecánicas (microdureza Vickers). 

La manera en cómo responden los materiales a las cargas aplicadas definen lo que serán las 

propiedades mecánicas. La valoración y cuantificación de esas propiedades se r ealiza 

experimentalmente a través de las prueb as mecánicas. En este caso se el igió el ensayo de  

microdureza Vickers como el adecu ado para relacionar el tam año de grano austenítico 

obtenido, en cada uno de los tratamientos térmicos a los que fueron sometidas cada una de 

las aleaciones TW IP. De esta m anera, se ob tuvieron evidencias contundentes de la  

influencia que ejercen  los elementos m icroaleantes presentes sobre los cambios 

microestructurales, así como  inhibición del cre cimiento de grano austenítico y asociar el 

fenómeno con las propiedades mecánicas.  
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2.11.1 Equipo y condiciones generales de ensayo.  

El durómetro empleado pertene ce al Instituto de Investigaciones Metalúrgicas-UMSNH.  

Corresponde a la serie de durómetros Nonovea . Se realizaron 10 indentaciones con una 

carga constante de 10 kg, de las cuales se obtuvo un valor promedio, así como sus  

respectivas desviaciones estándar y de esta manera obtener las gráficas de tendencia en el 

software Origin  en su versión 8.  
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CAPÍTULO III 

Resultados y Discusión 

3.1 Condición de solidificación. 

3.1.1 Resultados de caracterización metalográfica. 

Los resultados de la ca racterización metalográfica de los aceros TW IP en condición de  

solidificación se presentan en las figuras 3.1-3.5. Es importante resaltar la estructura típica 

de solidificación columnar dendrítica presentada, así como la evidente formación de 

dendritas primarias y secundarias.  

Existe un cre cimiento dendrítico considerablemente heterogéneo en la condición d e 

referencia, (figura 3.1), donde es notable la existencia de algunas desviaciones del patrón de 

solidificación, además de que el tamaño de dendrita primaria es heterogéneo en al gunas 

regiones de la sup erficie analizada. En el caso del a cero TW-B (figura 3.2), s e puede 

observar con claridad el crecimiento columnar desmedido, poniéndose de manifiesto en los 

resultados de tamaño p romedio de dendrita obtenidos, los cuales fue ron de alr ededor de 

1950 μm (tabla 3.1). Esto último, contrariamente al comportamiento pr esentado en los 

aceros TW-Ti, TW-Nb y TW-V (figura 3.3, 3.4 y  3.5), en los cuales se observaron 

dendritas más refinadas y equiaxiales, obteniéndose el mayor refinamiento en el acero TW-

Nb con un tamaño de dendrita de 232 μm (tabla 3.1). 

 

Figura 3.128 Micrografías obtenidas de acero TWIP-Ref en condición de solidificación a 5x y 10x. 
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Figura 3.229 Micrografías obtenidas de acero TWIP-B en condición de solidificación a 5x y 10x. 

 

  

Figura 3.330 Micrografías obtenidas de acero TWIP-Ti en condición de solidificación a 5x y 10x. 

 

  

Figura 3.431 Micrografías obtenidas de acero TWIP-Nb en condición de solidificación a 5x y 10x. 
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Figura 3.532 Micrografías obtenidas de acero TWIP-V en condición de solidificación a 5x y 10x. 
 

3.1.2 Resultados de las mediciones de tamaño promedio de dendritas.  

A partir de las medi ciones realizadas directamente de las micro grafías de referencia, se 

tiene la curva de comportamiento de tamaño de dendrita mostrada en la figura 3.6, en la 

cual se pued e observar la influenci a generada por la p resencia de los elementos 

microaleantes sobre el patrón de cr ecimiento dendrítico. En este cas o, se obser va un 

refinamiento significativo del tamaño promedio de dendrita en el acero TW-Nb (menor de 

250 μm) seguido del acero TW-V. Un comportamiento opuesto se presentó  con la adición 

del elemento B, ya que no se presentó un refinamiento en el tamaño promedio de dendrita, 

en relación con los dem ás elementos microaleantes presentes. En la tabla  3.1 se muestra n 

los valores de las mediciones obtenidas y su desviación estándar correspondiente. 

 

Tabla 3.16 Mediciones de tamaño promedio de eje primario de dendrita y su desviación estándar 
correspondiente para los aceros TWIP en condición de solidificación. 

Acero TWIP Longitud promedio de 
eje primario (μm) 

Desviación estándar (+/-
) 

TW-Ref 770.9 39.4 
TW-B 1952 44.7 
TW-Ti 457.2 8.3 
TW-Nb 232.1 12.2 
TW-V 424.9 7.2 
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Figura 3.633 Mediciones de longitud de eje primario promedio de dendrita de los aceros TWIP. 

 

3.1.3 Resultados de difracción de rayos-X.  

En la figura 3.7 se mues tran los patrones de  difracción correspondientes a la condición de 

solidificación de aceros TWIP. A partir de estos gráficos, se puede apreciar de manera clara 

el pico de difr acción más intenso y definido ubicado a un án gulo 2   50.5 , el cual 

pertenece a la estructura austenita FCC con los índices cristalográficos correspondientes a  

(200). En los aceros TW -Ref y TW- B se puede apreciar la evidencia del pico (220) a un 

ángulo 2   74 , de igual manera picos con menores intensidades se encuentran ubicados a 

ángulos de 2  43.5, 2   90.5 y 2  117 , correspondientes a (111), (311) y (400), 

respectivamente. 
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Figura 3.734 Patrones de difracción de rayos-X para los diferentes aceros TWIP en condición de 
solidificación as-cast). 

 

3.1.4 Resultados de microdureza Vickers (HV10). 

Los resultados del ensayo de microdureza llevado a cabo a los diferentes aceros TWIP en la 

condición de solidificación, muestran una tendencia general de disminución respecto a la  

condición de referencia, a la cual le corresponde un valor de 163 HV10. Reflejándose de una 

manera más clara en los aceros TW-Ti y  TW-V, cuyos valores de microdureza son de 149 

HV10. Mientras que para los aceros TW-Nb y TW-B se obtuvieron valores más elevados de 

158 y 150 HV10 respectivamente, tal y como lo muestra la tabla 3.2 y la figura 3.8. 
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Tabla 3.27 Valores de microdureza y desviación estándar correspondientes a cada uno de los aceros 
TWIP en condición de solidificación. 

Acero TWIP Microdureza (HV10) Desviación estándar (+/-) 

TW-Ref 163.5 10.1 

TW-B 150.4 7.1 

TW-Ti 149.4 4.0 

TW-Nb 158.2 8.1 

TW-V 149.0 5.0 

 

Figura 3.835 Resultados de microdureza obtenidos para los aceros TWIP en la condición de 
solidificación (as-cast). 

 

3.1.5 Discusión de resultados de la condición de solidificación. 

En base a los re sultados ya presentados, se evidencia la influencia de lo s elementos de  

microaleación, los cuales actúan como agentes inoculantes, es decir, co mo elementos que 

incrementan la velocidad de nucleación, ayudando a obtener un r efinamiento de dendrita 

considerable. El mecanismo se explica de la si guiente manera (figura 3.9), los elementos 

microaleantes ceden partículas en las re giones interdendritícas y estas partículas actúan  
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como anclas en los límit es. De esta manera, obstruyen el crecimiento columnar debido al  

anclaje de estas partículas en las regiones interdendriticas [38]. 

Sasaki y colaboradores [38], estudiaron el ef ecto de los elementos de microa leación en 

aceros al carbón, en su trabajo consideran a los elementos de microaleación como el origen 

de la fo rmación de las estructuras dendríticas equiaxiales, como las presentadas en los 

aceros TW-Ti, TW-Nb y TW-V, ya que pr ovocan la ex tensión de la reg ión de 

sobreenfriamiento constitucional, mediante la s egregación de elementos solutos, anterior al 

desarrollo de la formación de algunas partículas que actúan como sitios de nucleacion para 

la formación de dendritas equiaxiales. 

 

Figura 3.936 Esquema que ilustra el efecto de los elementos microaleantes en el proceso de 
solidificación [38]. 

 

Como ya se m encionó anteriormente, el efecto del elem ento de micro aleación B, fue 

contrario al de refinamiento, ya que se incrementó en gran medida el crecimiento columnar, 

mostrado en la figura 3.2. Lo anterior, puede explicarse en términos de segregación de no 

equilibrio, es decir, un equilibrio en el qu e una cantidad suficiente de átomos de soluto y 

vacancias existe. Los átomos de B ti enen una fuerte interacción con las  vacantes, lo cual 

facilita la segregación de no equil ibrio, formando complejos boro-vacancias que difunden 
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hacia los límites con una velocidad super ior a la que tienen los átomos  de B que se alejan  

de dichos límites. Esto provocará un aumento de la cantidad de vacancias en el interior de 

los límites, retrasando de esta manera, los procesos de nucleacion y crecimiento [20]. 

El acero TWIP fabricado presenta la fase austenita FCC perfectamente bien definida y 

estable en las cinco aleaciones de acuerdo a los resultados de dif racción de ra yos-X, a 

excepción de la aleación TW-Ti, en la cual se encontró un pico que corresponde a la fase -

HCP, y de acuerdo a los  estudios realizados por Sahu y colaboradores [39] se debe a la s 

condiciones de enfriamiento durante la solidificación, y efecto de la segregación de Mn. 

Como es bien sabido , durante la solidificación se producen segregaciones que provocan el 

enriquecimiento del líquido en difere ntes solutos a medida que avan za el frente de  

solidificación, aunado a la presencia de lo s elementos microaleantes, provocando una 

heterogeneidad química consider able, teniendo en cuenta que los ele mentos presentes 

segregan a velocidades y en cantidades diferentes, contribuyendo de manera directa en el 

detrimento de las  propiedades mecánicas, lo que genera que el perfil de microdureza 

presente valores bajos, debido al efecto “coring” (segregación). 

3.2 Tratamiento térmico de homogenización. 

3.2.1 Resultados de caracterización metalografíca. 

Los resultados de micr oscopía óptica ( Light Optical Microscopy, LOM) obtenidos se 

muestran en la figuras 3.10-3.14. El tratamiento térmico de homogenización se llevó a cabo 

con la finalidad de tran sformar la estructur a dendrítica de solidifica ción, posterior a la  

solidificación de los aceros TWIP, y de esta manera obtener una microestructura con granos 

que presenten ma yor grado de uniformidad, además de re mover la se gregación química 

(efecto “coring”) por medio de mecanismos de difusión. 

El efecto de los el ementos de microaleación se manifestó en el grado de recristalización e 

inhibición del tamaño de grano austenítico, como se puede obs ervar en las micrografías 

obtenidas del tratamiento térmico realizado a 1200 C durante 5 hrs. y un enfriamiento lento 

en el horno. La morfología y tamaño de grano austenítico en el ac ero TW-Ref  es 

heterogénea, (figura 3.10), ya que se c aracteriza por granos alargados que aún siguen el 

patrón de solidificación columnar.  
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Por otro lado, par a las aleaciones TW-Ti y TW-Nb (figuras 3.12 y 3.13), se obtuvieron 

granos más refinados y homogéneos en comparación a la  condición de referencia. En los 

aceros TWIP donde los elementos  de microalentes presentes son el B y V (figuras 3.11 y 

3.14) presentan granos austenítico bastos, po r lo que es  evidente un menor grado de 

recristalización. 

Es importante mencionar que en los aceros TW-Ti, TW-Nb y TW-V, el grano austenítico se 

reveló por medio de ox idación, producto de la alta tempera tura a la cual se llevo a cabo el  

tratamiento térmico de homogenizado y el tiempo de permanencia prolongado, por lo que 

no fue necesario ataque por inmersión. 

 

Figura 3.1037 Micrografías obtenidas de acero TWIP-Ref en condición de tratamiento térmico de 
homogenizado a 5x. 

 

 

Figura 3.1138 Micrografías obtenidas de acero TWIP-B en condición de tratamiento térmico de 
homogenizado a 5x. 
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Figura 3.1239 obtenidas de acero TWIP-Ti en condición de tratamiento térmico de homogenizado a 
5x. 

 

 

Figura 3.1340 Micrografías obtenidas de acero TWIP-Nb en condición de tratamiento térmico de 
homogenizado a 5x. 

 

 

Figura 3.1441 Micrografías obtenidas de acero TWIP-V en condición de tratamiento térmico de 
homogenizado a 10x. 
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3.2.2 Resultados de mediciones de tamaño de grano austenítico promedio. 

Una vez revelado el tamaño de grano austenítico, se prosiguió a determinar el tamaño  de 

diámetro promedio, cuyos valores se muestran en la tabla 3.3, y son graficados en la figura 

3.15. La tendencia general de r efinamiento se debe a l a presencia de los elementos de  

microaleación, presentándose el mayor grado de refinamiento en la aleaci ón TW-Nb cuyo 

tamaño de grano promedio obtenido es 104 μm, seguido del acero TW-Ti con un valor de 

130 μm; mientras que l os aceros microaleados con V y B resultaron tamaños de grano 

promedio de 241 y 277 μm, respectivamente. La condición d e referencia, desde luego 

supera los valores de ta maño promedio anteriores, caracterizándose por un crecimiento de 

grano excesivo cuantificado en promedio con un valor de 437 μm.  

Tabla 3.3 8 Resultados de tamaño de grano promedio y desviación estándar para los aceros TWIP 
en condición de tratamiento térmico de homogenización. 

Acero TWIP Tamaño de grano 
promedio (μm) 

Desviación estándar 

TW-Ref 437.3 216.5  
TW-B 277.1 128.8 
TW-Ti 129.9 74.5 
TW-Nb 104.8 60.6 
TW-V 241.5 128.7 

 

Figura 3.1542 Resultados de tamaño de grano promedio de aceros TWIP en condición de 
tratamiento térmico de homogenizado. 

 



Capítulo III. Resultados y Discusión                                                                                       IIM-UMSNH 
 

  Página 
63 

 
  

3.2.3 Resultados de difracción de rayos-X. 

La figura 3.16 mu estra los patrones  de dif racción para los diferentes aceros TWIP 

obtenidos para la condición de tratamiento térmico de homogenización. Al igual que en la 

condición de solidificación, el pico de mayor intensidad se encuentra a un ángulo 2 50.5 , 

identificado con los índices cristalográficos  (200), el cual pertenece a la fase austenita con 

estructura FCC. 

Es evidente la presencia de la transformación martensítica en los aceros TW-Ref, TW-Nb y 

TW-Ti, a un áng ulo 2 47 . En este c aso la transformación ( FCC  HCP) puede ser 

inducida térmicamente por efecto de la elevada temperatura de tratamiento térmico.  

 

 
Fig 3.16 Patrones de difracción para la condición de tratamiento térmico de homogenizado de los 

aceros TWIP. 

 

3.2.4 Resultados de microdureza Vickers (HV10).  

Los resultados obtenidos de los ensa yos de microdureza, se muestran en la tabla 3.4 y son 

graficados en l a figura 3.17. Como era de esperarse, al pr esentarse un refinamiento de 

grano y una homogenización de la microestructura, los valores de microdur eza obtenidos 

tuvieron una tendencia d e incremento tal y como los muestran los valores para  los aceros 

TW-V (140 HV 10) y, TW-B (148 HV 10), respecto al valor obtenido par a la condición de 
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referencia cuyo valor fue de 132.2 HV10. En el caso del acero microaleado con Nb, el valor 

de microdureza que se obtuvo fue menor, que el obtenido en el acero TW-Ref. 

 
 
Tabla 3.49 Valores de microdureza y desviación estándar correspondientes a cada uno de los aceros 

TWIP en condición de tratamiento térmico de homogenización. 

 

Acero TWIP Microdureza (HV) Desviación estándar (+/-) 
TW-Ref 132.2 4.4 
TW-B 124.5 3.5 
TW-Ti 139.6 8.4 
TW-Nb 148.3 12.7 
TW-V 132.6 3.8 

 

 
Figura 3.1743 Resultados de microdureza obtenidos para los aceros TWIP en condición de 

tratamiento de homogenizado. 

 

3.2.5 Discusión de resultados para la condición de tratamiento térmico de homogenizado. 

En base a los resultados obtenidos, se presenta un refinamiento de grano considerable ante 

la presencia de los elementos microaleantes, manifestándose de una manera más clara para 

los aceros TW-Nb y TW-Ti, esto se explica debido al efecto de anclaje producido por las 

partículas precipitadas de Nb y Ti, provocando la inhibición del crecimiento de grano. Hee 

y colaboradores [40] determinaron que la precipitación de NbC y Nb(C,N) en la austenita, 

puede ocurrir durante tratamiento térmico a elevadas temperaturas, aunado a los def ectos 

reticulares presentes tale s como las vacancias.  Además de que la alta t emperatura y el 
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tiempo de permanencia prolongado permiten que la velocidad de los procesos difusivos sea 

mayor, ayudando a qu e el proceso d e precipitación se ll eve a cabo de m anera completa. 

Para el caso del acero microaleado con Ti, el mecanismo de inhibición es  el mismo, solo 

que los precipitados anclados en los límites de grano son TiC y Ti(C,N) [19]. 

Para el caso de los acero s TW-B y TW-V se presenta un ligero incremento en cuanto a los 

valores de diámetro promedio. Respecto al comportamiento de la aleación microaleada con 

V es bien sabido las p artículas de se gunda fase que se for man son V C, las cuales se  

caracterizan por tener una solubilidad elevada, incluso a bajas temperaturas lo que ocasiona 

que estas partículas puedan ser disueltas du rante el tratamiento té rmico, y con ello la 

densidad de las m ismas disminuya en l a matriz y provocar un li gero incremento en el 

tamaño de grano promedio [21]. 

En relación a los result ados de difracción de ra yos-X obtenidos, el acero TWIP presenta la 

fase austenita perfectamente bien definida, con lo cual se as egura su estabilidad. Como ya 

se menciono en el apartado 3.2.3, se detectó la presencia del pico identificado como  (101) 

que corresponde a martensita HCP, la cu al pudo haber sido inducida t érmicamente por la 

alta temperatura del tratamiento térmico, tal y como lo obtuvieron Sahu y colaboradores 

[39] en el estudio de difracción en una aleación austenítica Fe-26Mn-0.14C, donde 

obtuvieron el pico de martensita-  al mismo ángulo 2  y bajo condiciones de tratamiento de 

homogenización similares a las del presente estudio.   

En cuanto a los valores de microdureza obtenidos, la tendencia general es de incremento a 

razón de la disminución del tamaño de grano, sin dejar a un lado qu e los valores obtenidos 

de microdureza resultaron ser más bajos que los de la condición de solidificación.  

 

3.3 Condición de laminado en caliente.  

3.3.1 Resultados de caracterización metalográfica. 

La finalidad del estudio de la condición de laminación en caliente fue la de evaluar el grado 

de interacción de los e lementos de mic roaleación en condiciones de defor mación en 

caliente, y de esta manera, obtener evidencias de la influencia sobr e la morfolo gía, 

distribución y tamaño de grano austenítico. 

En las microestructuras mostradas en las figuras 3.18-3.22, se observan en general granos 

de austenita crecidos excesivamente, heterogéneos en su morfolo gía y orientados en l a 
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dirección de laminación. En las microg rafías correspondientes a las fig uras 3.19 y 3.20 se 

observan granos más finos que en el resto de aceros, que corresponden a los aceros TW-B y 

TW-Ti. Mientras que en la microestructura del acero TWIP microaleado con B mostrada en 

la figura 3.19, se puede observar cierto grado de recristalización dinámica en los límites de 

grano, en cambio, en l os aceros TW -Ref, TW-Nb y TW-Ti se obser van los granos 

sumamente alargados (figuras 3.18, 3.20 y 3.21).  

 

 
 

Figura 3.1844 Micrografías obtenidas de acero TWIP-Ref en condición de tratamiento 
termomecánico de laminado en caliente a 5x.   

 

 
 

Figura 3.1945 Micrografías obtenidas de acero TWIP-B en condición de tratamiento 
termomecánico de laminado en caliente a 5x.   
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Figura 3.2046 Micrografías obtenidas de acero TWIP-Ti en condición de tratamiento 
termomecánico de laminado en caliente a 5x.   

 

 

 
 

Figura 3.2147 Micrografías obtenidas de acero TWIP-Nb en condición de tratamiento 
termomecánico de laminado en caliente a 5x.   

 

 
 

Figura 3.2248 Micrografías obtenidas de acero TWIP-V en condición de tratamiento 
termomecánico de laminado en caliente a 5x.   
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3.3.2 Resultados de tamaño de grano austenítico promedio. 

De acuerdo con los valores de tamaño de grano promedio que se muestran en la tabla 3.5 se 

demuestra el ef ecto del refinamiento de grano de los elementos d e microaleación 

incorporados en los aceros TWIP. En la condición de tratamiento termomecánico se obtuvo 

el máximo refinamiento con el elemento microaleante Ti con un valor de tamaño de grano 

promedio de 241.1 μm, seguido del acero TW-B con un tamaño de grano promedio de 298 

μm. Por otro lado, para los aceros TW-Nb y TW-V se obtuvo un re finamiento menor en  

comparación con los anteriores, obteniéndose valores de 425 y 406 μm, respectivamente. 

La grafica 3.23 muestra la tendencia general de disminución de tamaño de grano.   

 

 
Tabla 3.510 Resultados de tamaño de grano promedio y desviación estándar para los aceros TWIP 

en condición de tratamiento termomecánico. 

Acero TWIP Tamaño de grano 
promedio (μm) 

Desviación estándar 

TW-Ref 648.3 305.2  
TW-B 298.5 225.4 
TW-Ti 241.1 274.1 
TW-Nb 425.5 240.6 
TW-V 406.9 274.1 

 
 

 
Figura 3.2349 Resultados de tamaño de grano promedio de aceros TWIP en condición de 

tratamiento termomecánico. 
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3.3.3 Resultados de difracción de rayos-X. 

Los difractogramas presentados en la fig ura 3.24, muestran la estabilidad de la fa se 

austenita FCC  (200), a un ángulo 2  50.5 , el cual se encuentra presente en los aceros 

TW-Ref y TW-B con u na intensidad r elativamente débil.  A  un án gulo de 2  menor, en 

43.5  se encuentra el pico (111), el cual presenta una intensidad un poco mayor en el acero 

TWIP microaleado con V. A án gulos mayores se identifican los picos de  (220) a un 

ángulo 2 74  y  (311) a 2 90 . Cabe señalar que este ángulo de difracción se presenta 

débilmente en los aceros TW-Ref y en TW-B, con muy poca definición. La variante que se 

encontró en la condició n de laminado en calien te fue la aparición de la fase ferrita con 

estructura BCC a un ángulo de 2  66 con índices cristalográficos (200), presentándose 

solamente en los aceros microaleados con Nb y V.  

 
Figura 3.2450 Patrones de difracción para la condición de tratamiento termomecánico de los aceros 

TWIP. 

 

3.3.4 Resultados de microdureza Vickers (HV10). 

 Los resultados de microdur eza Vickers (HV10) en la condición de tratamiento 

termomecánico, se presentan en la tabla 3.5 y se grafican en la figura 3.25. En este caso, los 

resultados arrojaron una tendencia de aumento respecto a la condi ción de referencia. En 
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función de los elementos de microaleación, se obtuvo un valor máximo de 214 HV10 para el 

acero TW-Nb, seguido del acero TW-Ti con un valor promedio de 208 HV 10. La tendencia 

general fue que a tamaño de grano menor, valor de microdu reza mayor, a ex cepción del 

comportamiento presentado en el acero microaleado con B, el cual su tendencia fue de 

disminución.   
 

Tabla 3.611 Valores de microdureza y desviación estándar correspondientes a cada uno de los 
aceros TWIP en condición de termomecánico. 

Acero TWIP Microdureza (HV10) Desviación estándar (+/-) 
TW-Ref 191.3 11.0 
TW-B 191.6 9.2 
TW-Ti 208.4 10.0 
TW-Nb 214 12.3 
TW-V 207.6 9.9 

 
Figura 3.2551 Resultados de microdureza obtenidos para los aceros TWIP en condición de 

tratamiento termomecánico. 

 

3.3.5 Discusión de resultados de la condición de laminación en caliente.  

El estudio de la condición de laminación en caliente es d e suma import ancia para este 

trabajo de investigación, ya que esta etapa tiene un efecto importante en etapas posteriores 

de procesamiento, particularmente durante el tr atamiento térmico de solubiliz ado. De los 

resultados mostrados, es muy evidente que el fenómeno de recristalización dinámica 



Capítulo III. Resultados y Discusión                                                                                       IIM-UMSNH 
 

  Página 
71 

 
  

permite valorar el grado de interacción que tienen los elementos microaleantes respecto al 

tamaño de grano austenítico final.  

Hamada y colaboradores [41] han determinado que el inicio de la recristalización dinámica 

se retarda significativamente por los elementos aleantes Mn y Al, de esta manera el tamaño 

de grano austenítico se refina muy efectivamente mediante este mecanismo, tal y como lo 

muestran los resultados obtenidos en este trabajo de tamaños de granos refinados respecto a 

la condición de referencia. Todos los elementos microaleantes refinaron el tamaño de grano 

austenítico. El acero que presenta el mejor efe cto de refinamiento es el TW -Ti, resultando 

en una re lación congruente con los re sultados obtenidos de los ensa yos de microdur eza 

presentados en el apartado 3.3.4. Es decir, a medida que el tamaño de grano se vuelve más 

fino, se mejoran  las pro piedades mecánicas. El mecanismo se explica debido a que  las 

partículas precipitadas de Ti (TiC y/o Ti (C,N )) se loca lizan  prefe rencialmente en los 

sublímites de la austenita laminada en caliente y la fuerza de anclaje del precipitado es 

mayor comparada con la fue rza impulsora que origina el crecimiento del g rano 

recristalizado, obteniéndose un grano refinado. 

En el caso del acero T W-B, se presenta un efecto combinado de tama ño de grano fino y 

burdo (tipo dúplex). Es importante mencionar que el comportamiento de este acero se ve 

influenciado por la aceleración de la recristalización dinámica, es decir, el B actúa como un 

elemento  que fa vorece la cinética de nucleación de nuevos granos, tal y como se muestra  

en las micro grafías obtenidas y mostradas en el apartado 3.3.1, observándose que la 

recristalización comienza en los límites de g rano de la austenita deformada , y en este 

mismo sentido se forma una banda densa de granos recristalizados denominada “estructura 

tipo collar”.  

 

3.4 Tratamiento térmico de solubilizado. 

3.4.1 Resultados de caracterización metalográfica. 

En base a las micro grafías obtenidas se  puede observar que la  forma y distribución del 

grano austenítico presentó ciertas particularidades de acuerdo con la presencia de cada uno 

de los elementos de microaleación, manifestándose en un tamaño de grano más homogéneo 
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y equiaxal, así como también se puede obse rvar la pres encia de ma clas de recocido 

producto del tratamiento térmico. 

Las micrografías (figuras 3.26-3.30) muestran un evidente a fino de grano en los ac eros 

TW-Nb y TW-B, mientras que en los aceros TW-V y TW-Ti el grano austenítico resultó ser 

más grande en algunas zonas y en otr as aparecen granos ligeramente menores. 

Particularmente, ante la presencia del elemento de micro aleación Ti se tiene que la  

recristalización no se logró  de una manera satisfactoria, además de que se observa una alta 

heterogeneidad de forma y tamaño.   

 

 

Figura 3.2652 Micrografías obtenidas de acero TWIP-Ref en condición de tratamiento térmico de 
solubilizado a 5x y 10x. 

 

 
 

Figura 3.2753 Micrografías obtenidas de acero TWIP-B en condición de tratamiento térmico de 
solubilizado a 5x y 10x. 
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Figura 3.2854 Micrografías obtenidas de acero TWIP-Ti en condición de tratamiento térmico de 
solubilizado a 5x y 10x. 

 

 

Figura 3.2955 Micrografías obtenidas de acero TWIP-Nb en condición de tratamiento térmico de 
solubilizado a 5x y 10x. 

 

 

Figura 3.3056 Micrografías obtenidas de acero TWIP-V en condición de tratamiento térmico de 
solubilizado a 5x y 10x. 
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3.4.2 Resultados de tamaño de grano austenítico promedio. 

Un importante y evidente refinamiento de gr ano se manifiesta en cada un de las aceros  

TWIP en condición de solubilizado, cuyos valores de tamaño de grano promedio obtenidos 

son presentados en la tabla 3.7 y graficadas en la figura 3.31. A partir de esto, se presenta 

que el mejor g rado de refinamiento se obtuvo en el  acero TW-B con un t amaño de grano 

promedio de 67 μm, seguido del acero TW-Nb con un tamaño de 83 μm. Mientras que los 

aceros microaleados con V y Ti se obtuvieron tamaños de grano de 110 y 109 μm, 

respectivamente. Los cuales resultan menores respecto a la  condición de referencia, en 

donde se obtuvo un tamaño promedio de 121 μm. 

 

 

 

Tabla 3.712 Resultados de tamaño de grano promedio y desviación estándar para los aceros TWIP 
en condición de tratamiento térmico de solubilizado. 

Acero TWIP Tamaño de grano 
promedio (μm) 

Desviación estándar 

TW-Ref 121.0 59.1  
TW-B 66.8 33.3 
TW-Ti 110.1 65.4 
TW-Nb 82.6 42.7 
TW-V 109.1 65.4 
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Figura 3.3157 Resultados de tamaño de grano promedio de aceros TWIP en condición de 
tratamiento térmico de solubilizado. 

 

3.4.3 Resultados de difracción de rayos-X. 

La figura 3.32 muestra los patrones de difracción para cada acero TWIP. A partir de estos 

difractogramas se puede observar que el pico  correspondiente a fase austenita FCC se 

encuentra a un án gulo 2 44.5  con los índices  cristalográficos correspondientes (111) 

presentando una intensidad considerable en las cinco aleaciones TWIP. También se muestra 

la presencia de la fa se austenita a un ángulo 2 50.5 con índices cristalográficos (200), y 

corresponden a los índices cristalográficos en picos con menores intensidades a ángulos 

2  74  y 90  y (200) y (311), respectivamente.  

El pico que se encuentra a un ángulo 2 95.5 correspondiente a fase austenita FCC, solo se 

presentó en los aceros microaleados con B, Nb y Ti, identific ado como (222), cuya  

intensidad es relativamente débil.  
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Figura 3.3258 Patrones de difracción para la condición de tratamiento térmico de solubilizado de 
los aceros TWIP. 

 

3.4.4 Resultados de microdureza Vickers (HV10).  

Al graficarse los valores de  microdureza obtenidos (figura 3.33), se pu ede apreciar una 

tendencia de ablandamiento, es d ecir una disminución de los valor es de microdu reza 

promedio, a excepción del acero TW-Nb, cuyo valor resulto de 203 HV10, por encima del 

valor obtenido para la condición de referencia el cual fue de 189.3 HV10.En la tabla 3.8 se 

muestran los valores resultantes para cada uno de los aceros TWIP.  

 

Tabla 3.813 Valores de microdureza y desviación estándar correspondientes a cada uno de los 
aceros TWIP en condición de térmico de solubilizado. 

 

Acero TWIP Microdureza (HV10) Desviación estándar (+/-) 
TW-Ref 189.3 11.4 
TW-B 203.2 7.8 
TW-Ti 169.2 7.8 
TW-Nb 161.2 9.4 
TW-V 161.6 5.6 
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Figura 3.3359 Resultados de microdureza obtenidos para los aceros TWIP en condición de 
tratamiento térmico de solubilizado. 

 

3.4.5 Discusión de resultados de la condición de tratamiento térmico de solubilizado.  

Es importante re saltar que el tamaño de g rano tiene una fue rte influencia sobre  las 

propiedades mecánicas de las alea ciones metálicas, es por ello que para  alcanzar las 

especificaciones requeridas se emplean gener almente los tratamientos tér micos, ya que en 

función del correcto manejo de parámetros tales como la temperatura y tiempo, y sin dejar 

de lado la composición química, se puede alcanzar un tamaño de grano adecuado. Es bien 

sabido que por ef ecto de fenómenos de p recipitación de sus compuesto s (partículas de 

segundas fases del tipo carburos, nitruros y/o carbonitruros) en los límites de grano, se 

inhibe el cre cimiento de g rano, obteniéndose así un re finamiento que re percute 

directamente en las propiedades mecánicas. 

De acuerdo a los r esultados obtenidos en el tratamiento térmico de solubilización, la 

tendencia general fue de inhibición del cre cimiento de grano, y como es  bien sabido esto  

repercute en una mejo ra de las propieda des mecánicas, tal y como se muestra  en la 

investigación de Yoo y colaboradores [36] quienes estudiaron el ef ecto de la temperatura 

sobre el tamaño de grano y su influencia sobre las propiedades mecánicas en el tratamiento 

térmico de solubilizado de un acero TWIP, en donde la resistencia mecánica del acero 

solubilizado a 1100 C se vio favorecida debido al  tamaño de grano obt enido, valores por 
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arriba de 800 MPa y porcentajes de deformación de hasta 100%, de ah í la importancia de 

obtener tamaños de grano refinados.  

Kang y colaboradores [37] estudiaron el efecto de la precipitación de carburos del tipo M3C 

en las propiedades me cánicas de un a cero TWIP, y obtuvieron una di sminución de l a 

dureza a temperaturas de recocido de entre 900 - 1100 C, lo cual tiene re lación directa con 

la temperatura de disolución de dichos carbur os. Este comportamiento explica el obtenido  

en los re sultados de mic rodureza presentados en el apartado 3.4.4, en donde los valores 

presentan una notabl e disminución. P or lo tanto, dicha tendencia se relaciona con la 

disolución de carburos, nitruros y/o carbonitruros, lo que hace que se presente tal efecto de 

ablandamiento del material.   

En base a los patrones de difracción obtenidos, mostrados en el apartado 3.4.3, a un ángulo 

de 2   55.5 , se pudo detectar la transformación de fase fcc hcp. Como ya es conocido, 

dicha transformación toma lugar por la introducción de fallas de apilamiento en c ada capa 

de los planos  d e la austenita. En los ace ros TWIP bajo estudio, dicha tr ansformación se 

pudo presentar debido a las condiciones de enfriamiento severas (temple), de manera que su 

aparición se favoreció en función de la elevada velocidad de enfriamiento[39].   

 

3.5 Condición de deformación plástica en frío (40%).  

3.5.1 Resultados de caracterización metalográfíca. 

En las fig uras 3.34-3.38 se presentan los re sultados obtenidos para los aceros TW IP 

deformados plásticamente al 40 %. Dicha condición es d e suma importancia ya que es el 

antecedente para la posterior re alización del tratamiento de recristalización estática. Como 

se puede observar, en los cinco aceros TWIP se formaron maclas de deformación al interior 

de los granos, la fracción de maclas presente varía en cada uno de los aceros, así como el 

número de granos que presentan tal efecto. En el acero microaleado con Ti y Nb (figuras 

3.36 y 3.37) se puede apreciar un número mayor de granos maclados y un tamaño de grano 

más fino, mientras que p ara los aceros TW-Ref, TW-Ti y TW-V (figura 3.34, 3.36 y 3.38) 

se observó que el número de granos maclados es menor y sus tamaño de grano son bastos.  



Capítulo III. Resultados y Discusión                                                                                       IIM-UMSNH 
 

  Página 
79 

 
  

 

Figura 3.3460 Micrografías obtenidas de acero TWIP-Ref en condición de deformación al 40% a  
5x y 10x. 

 

Figura 3.3561 Micrografías obtenidas de acero TWIP-B en condición de deformación al 40% a  5x 
y 10x. 

 

Figura 3.3662 Micrografías obtenidas de acero TWIP-Ti en condición de deformación al 40% a 5x 
y 10x. 
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Figura 3.3763 Micrografías obtenidas de acero TWIP-Nb en condición de deformación al 40% a 5x 
y 10x. 

 

Figura 3.3864 Micrografías obtenidas de acero TWIP-V en condición de deformación al 40% a 5x y 
10x. 

 

3.5.2 Resultados de microscopia electrónica de barrido (SEM).  

Las figuras 3.39 -3.43 presentan detalles de los granos maclados en los diferentes aceros 

TWIP. Como se puede observar, las maclas de deformación son extremadamente finas, sin 

embargo el porcentaje de deformación aplicado no fue suficiente para alcanzar el 100% de 

maclaje de los granos austeníticos de la condición de deformación plástica en frío. 

Las figuras 3.44 y 3.45 muestran espectros SEM-EDS característicos de los difere ntes 

aceros TWIP, a partir de  los cuales se apre cian los picos correspondientes a Fe, Mn, Al y 

Si, los cuales son elementos básicos de los aceros bajo estudio.  
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Figura 3.3965 Micrografías obtenidas de acero TWIP-Ref en condición de deformación al 40% 
(SEM). 

  

Figura 3.4066 Micrografías obtenidas de acero TWIP-B en condición de deformación al 40% 
(SEM). 

 

  

Figura 3.4167 Micrografías obtenidas de acero TWIP-Ti en condición de deformación al 40% 
(SEM). 
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Figura 3.4268 Micrografías obtenidas de acero TWIP-Nb en condición de deformación al 40% 
(SEM). 

 

 

  

Figura 3.4369 Micrografías obtenidas de acero TWIP-V en condición de deformación al 40% 
(SEM). 

a b 
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Figura 3.4470 Análisis químico puntual para el punto 1 de la figura 3.42 a (SEM-EDS). 

 

Figura 3.4571 Análisis químico puntual para el punto 2 de la figura 3.42 b (SEM-EDS). 

3.5.3 Resultados de mediciones de porciones macladas.  

En este caso el tamaño de las porciones macladas muestra una tendencia de refinamiento 

debido a la presencia de los elementos microaleantes, como se muestra en la figura 3.46, en 

el acero TW-Ti se obtuvo el tamaño más fino de aproximadamente 30 μm, seguido por el 

acero TWIP microaleado con B con un tamaño promedio de 45 μm. Los valores promedio 

obtenidos se presentan en la tabla 3.9 para cada uno de los aceros TWIP.  
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Tabla 3.914 Muestra los resultados de la mediciones de porciones macladas para las aleaciones 
TWIP en condición de deformación plástica al 40%. 

Acero TWIP Tamaño porción maclada 
(μm) 

Desviación estándar 

TW-Ref 71.1 41.9 
TW-B 45.4 30.3 
TW-Ti 64.6 52.9 
TW-Nb 60.6 39.3 
TW-V 30.8 16.4 

 

Figura 3.4672 Resultados de tamaño de grano promedio de aceros TWIP en condición de 
deformación plástica al 40%. 

 

3.5.4 Resultados de difracción de rayos-X. 

La estabilidad de la f ase austenita en condición de deformación plástica 40% se puso de 

manifiesto en los difractogramas presentados en la figura 3.47. En este caso, no se presento 

ninguna transformación de fase a causa de la deformación del 40% impuesta a cada uno de 

los aceros. El pico de mayor intensidad que corresponde a la fase (111) FCC se ubica a un 

ángulo 2 44.5 , mientras que a ángulos 2  mayores tales como 50  y 74 , se identificaron 

picos de austenita F CC perfectamente definidos, a los que les corre sponden los índices 

cristalográficos (200) y (220).  
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Figura 3.4773 Patrones de difracción para la condición de deformación plástica al 40% de los 
aceros TWIP. 

 

3.5.5 Resultados de microdureza Vickers (HV10). 

De los re sultados de microdur eza Vickers ( HV10) para los diferentes aceros TW IP 

mostrados en la tabla 3.10, resultan valores promedio de microdureza bastante interesantes, 

ya que superan en gran medida a los obtenidos en el tratamiento térmico de solubilizado. La 

condición de referencia presenta 320 HV10, mientras que el acero TW-Ti alcanza 313 HV10. 

Los valores de microdureza más bajos fueron obtenidos en los ace ros TWIP microaleados 

con B y Nb, cu yos valores fue ron 254 HV 10 y 264 HV 10, respectivamente. La tendencia 

general de los  valores promedio obteni dos, muestra una disminución respecto a la 

condición de r eferencia (figura 3.48). Es import ante recalcar que en tod os los casos, los  

valores de microdureza están por  encima de los valores obt enidos en la condición  de 

solubilización. 
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Tabla 3.1015 Muestra los valores de microdureza obtenidos para la aleación TWIP en condición de 
deformación plástica  al 40%. 

Acero TWIP Microdureza (HV10) Desviación estándar (+/-) 

TW-Ref 320.1 11.4 

TW-B 254.1 7.8 

TW-Ti 313.7 7.8 

TW-Nb 262.4 9.5 

TW-V 308.3 5.6 

 

Figura 3.4874 Resultados de microdureza obtenidos para los aceros TWIP en condición de 
deformación plástica al 40%. 

 

3.5.6 Discusión de resultados de la condición de deformación plástica al 40%.  

Tal y como se aprecia en las micrografías obtenidas mediante micr oscopía óptica y 

electrónica de bar rido (SEM), existe un nú mero variable de granos en cada una d e las 

aleaciones como consecuencia de la deformación plástica aplicada. Por otro lado, existe una 

condición mínima de defor mación que permite i niciar los fe nómenos de r ecristalización 

estática, y de esta manera asociar los fenómenos de velocidad de nucleacion y crecimiento 

que favorezcan la for mación del ma yor número de granos recristalizados libres de esta 

deformación, así como  un tamaño de  grano refinado. Es justamente la condición de 
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deformación previa, en  conjunto con la temper atura de tr atamiento de recristalización 

estática, las variables de mayor relevancia para obtenerlo, sin dejar de lado la influencia que 

ejercerán los elementos de microaleación presentes. 

 La presencia del ma claje mecánico tiene como principal car acterística que uno o dos  

sistemas de maclas paralelas se encuentran en los granos y la activación de los dos sistemas 

se presenta de manera secuencial, es decir prim ero un sistema se activa  hasta alcanzar el 

esfuerzo de cedencia. En esta etapa se generan las maclas y se desarrollan a través de todo 

el grano, bloqueando su crecimiento por los lí mites de grano. Dada una  deformación en 

particular, un segundo sistema se activa y  maclas de un segundo sistema se desarrollan en 

los espacios entre las maclas del primer sistema bloqueando, su d esarrollo en el tope  de 

dichos espacios. De aquí el patrón de organización que se observa en forma de  “escalera”. 

De esta manera las m aclas actúan como fuertes obstáculos para el mo vimiento de las 

dislocaciones, tal como los límites de grano y debido a que la fracción de maclas aumenta a 

medida que la defor mación plástica es ma yor, el deslizamiento libre promedio de las  

dislocaciones disminuye, resultando en un elevado valor de endurecimiento [7]. 

En base a los re sultados de microdur eza obtenidos, se tiene que se in crementaron los 

valores en re lación a los obtenido s con el tratamiento tér mico de solubilizado, 

presentándose el mayor porcentaje de incremento en los aceros TW-V y TW-Ti con 47 y 

46%. Mientras que solo se obtuvo un 20% de incremento en el acero TW-B. Comprobando 

de esta manera que el grado de endurecimiento presente, es mayor debido a la deformación 

plástica aplicada. 

De acuerdo con los patrones de difracción de rayos-X obtenidos, se pone de manifiesto que 

la estabilidad de la austenita no se ve afectada por la deformación plástica impuesta, ya que 

no existe transformación de fase alguna.   
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3.6 Tratamiento térmico de recristalización estática a 650 C y 750 C. 
 

3.6.1 Resultados obtenidos de cara cterización metalografíca del tratamiento de  

recristalización estática a 650 C.  

Los resultados de la ca racterización metalográfica de los aceros TW IP en condición de  

tratamiento térmico de recristalización estática a 650 C se present an en las figuras 3.49-

3.53. En las cuales es importante destacar que se obtuvieron porcentajes de recristalización 

bajos, lo cual hace evide nte la presencia, en su mayoría, de granos aun maclados producto  

de la deformación plástica previamente aplicada. En el acero TW-Ref se puede observar en 

su mayoría una micro estructura maclada con algunos indicios de r ecristalización en los 

bordes de grano, mientras que en el acero TW -Ti se presentó la menor porción de g ranos 

maclados, así como un tamaño  de grano r ecristalizado fino. En el acero TW -B se puede 

observar un tamaño  de grano recristalizado burdo a diferencia del resto de los aceros. El 

acero que presentó mayor porción recristalizada, es decir libre de maclaje, fue el acero 

TWIP microaleado con V.  

  

 

Figura 3.4975 Micrografías obtenidas de acero TWIP- Ref  en condición de tratamiento térmico de 
recristalización estática a 650 C a 5 y 10x.  

 

 



Capítulo III. Resultados y Discusión                                                                                       IIM-UMSNH 
 

  Página 
89 

 
  

 

Figura 3.5076 Micrografías obtenidas de acero TWIP- B en condición de tratamiento térmico de 
recristalización estática a 650 C a 5 y 10x.  

 

 

Figura 3.5177 Micrografías obtenidas de acero TWIP- Ti en condición de tratamiento térmico de 
recristalización estática a 650 C a 5 y 10x.  

 

 

Figura 3.5278 Micrografías obtenidas de acero TWIP- Nb en condición de tratamiento térmico de 
recristalización estática a 650 C a 5 y 10x.  
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Figura 3.5379 Micrografías obtenidas de acero TWIP- V en condición de tratamiento térmico de 
recristalización estática a 650 C a 5 y 10x.  

 

 

3.6.2 Resultados del cálculo  de fracción recris talizada y tamaño de grano austenítico 

promedio del tratamiento de recristalización estática a 650 C. 

A partir de las mediciones re alizadas directamente de las microgr afías, se obtuvo la curva 

de comportamiento de fracción recristalizada mostrada en la figura 3.54. En la cual, la 

tendencia general es de refinamiento, el acero TW-Ti presentó el mayor grado de 

refinamiento con un tamaño promedio recristalizado de alrededor de 43 μm. Mientras que 

en el acero TW -B, se obtuvo un tamaño pro medio recristalizado de aproximadamente 70 

μm. En la tabla  3.11 se  presentan los porcentajes de recristalización en cada uno d e los 

aceros, y se puede observar que el ma yor grado de rec ristalización se obtuvo en el acero  

TW-B con un porcentaje correspondiente del 15%, seguido del acero TW-V con un 11%.  
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Figura 3.5480 Resultados de tamaño de grano promedio recristalizado a 650 C de los aceros TWIP.  

 

Tabla 3.1116 Porcentajes de recristalización y tamaño de grano promedio a una temperatura de 
tratamiento de 650 C para los diferentes aceros TWIP. 

Acero TWIP Fracción 
recristalizada (%) 

Tamaño de grano 
promedio (μm) 

Desviación 
estándar (+/-) 

TW-Ref 6 50 29 
TW- B 15 70 46 
TW- Ti 11 43 19 

TW- Nb 8 55 26 
TW- V 12 58 34 

 

3.6.3 Resultados de d ifracción de r ayos-X obtenidos del tratamie nto térmico de 

recristalización estática a 650 C.  

En este caso, la estabilidad de la fa se austenita se puso de manifiesto en el difractograma 

obtenido (figura 3.55), ya que no ocur rió ninguna transform ación.  El pico de ma yor 

intensidad que corresponde a la fa se (111) FCC se ubica a un áng ulo 2 44.5 , mientras 

que a ángulos 2  mayores tales como 50  y 74 , se identificaron picos d e austenita FCC 

perfectamente definidos, con los índices cristalográficos (200) y (220).  
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Figura 3.5581 Patrones de difracción de rayos-X obtenidos para la condición de tratamiento térmico 
de recristalización estática a 650 C  de aceros TWIP. 

 

3.6.4 Resultados de  microdureza Vickers (HV10) obtenidos del tr atamiento térmico de 

recristalización estática a 650 C.  

Los resultados de microdureza HV10 obtenidos para los aceros TWIP y presentados en la 

tabla 3.12, muestran una tendencia de aumento en función de la adición de los elementos de 

microaleación (figura 3.56). En este caso, se presentó el valor promedio máximo HV10   

286, para el acero TW-V. Así mismo, el valor más bajo resultó en el acero TW-B, lo cual se 

relaciona de man era directa con los elev ados valores de tamaño d e grano promedio 

recristalizado obtenidos.  

Cabe mencionar que los valores obtenidos fue ron más bajos re specto a la condición de  

deformación plástica al 40%, sin embargo, resultaron mayores respecto a la condición de 

tratamiento térmico de solubilizado. 
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Tabla 3.1217 Valores de microdureza (HV 10) obtenidos en la condición de tratamiento térmico de 
recristalización estática a 650 C para los diferentes aceros TWIP. 

Acero TWIP Microdureza (HV10) Desviación estándar (+/-) 

TW-Ref 269 8 

TW-B 263 6 

TW-Ti 277 5 

TW-Nb 277 10 

TW-V 286 8 

 

 

 

Figura 3.5682 Resultados de microdureza de aceros TWIP en condición de tratamiento térmico de 
recristalización estática a 650 C.  

 

3.6.5 Resultados de microscopía de barrido (SEM).  

Las figuras 3.57-3.61 presentan con ma yor detalle el comienz o de la  recristalización 

estática, ya que es en  los puntos triples en  donde se pued e observar pequeños granos 

recristalizados sobre la microestructura deformada, así como el elevado porcentaje de área 

maclada existente aún en los granos del acero TW-B.  
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En la figura 3.55 que corresponde al acero TW-B, es evidente el eleva do crecimiento de 

grano, al igual que la mezcla existente de granos maclados y granos libres de deformación.  

El tamaño de  grano más fino se  puede observar en las fi guras 3.56 y 3.57, que 

corresponden a los aceros TW-Ti y TW-Nb. 

 

Figura 3.5783 Micrografías obtenidas de acero TWIP-Ref  en condición de tratamiento térmico de 
recristalización estática a 650 C (SEM).  

 

Figura 3.5884 Micrografías obtenidas de acero TWIP-B  en condición de tratamiento térmico de 
recristalización estática a 650 C (SEM). 
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Figura 3.5985 Micrografías obtenidas de acero TWIP-Ti  en condición de tratamiento térmico de 
recristalización estática a 650 C (SEM). 

 

Figura 3.6086 Micrografías obtenidas de acero TWIP-Nb en condición de tratamiento térmico de 
recristalización estática a 650 C (SEM).  

 

Figura 3.6187 Micrografías obtenidas de acero TWIP-V en condición de tratamiento térmico de 
recristalización estática a 650 C (SEM).  
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3.6.6 Resultados de ca racterización metalográfica del tratamiento d e recristalización 

estática a 750 C. 

Con la finalidad de re alizar un estudio comparativo en cuanto al g rado del porcentaje de 

recristalización, así com o el tamaño de g rano promedio recristalizado en func ión de la  

temperatura, se resolvió utilizar una tempera tura más elevada sin variar el tiempo, la cual 

fue de 750 C. En las micrografías obtenidas, se pu ede observar que el grado de 

recristalización aumentó de mane ra considerable presentándose una dis minución de las  

áreas macladas y una distribución más homogénea de los granos recristalizados.  

Para este caso, el ace ro microaleado con Ti (f igura 3.64) es el que presen ta menores áreas 

macladas y el tamaño de grano recristalizado más fino. El acero de referencia que se 

muestra en la figura 3.62 al igual que el acero TW-B (figura 3.63) mostraron un tamaño de 

grano recristalizado más burdo, al igual que en la condición de tratamiento a 650 C. 

 

Figura 3.6288 Micrografías obtenidas de acero TWIP- Ref en condición de tratamiento térmico de 
recristalización estática a 750 C a 5 y 10x.  

 

Figura 3.6389 Micrografías obtenidas de acero TWIP- B en condición de tratamiento térmico de 
recristalización estática a 750 C a 5 y 10x.  



Capítulo III. Resultados y Discusión                                                                                       IIM-UMSNH 
 

  Página 
97 

 
  

 

  

Figura 3.6490 Micrografías obtenidas de acero TWIP- Ti en condición de tratamiento térmico de 
recristalización estática a 750 C a 5 y 10x. 

 

 

Figura 3.6591 Micrografías obtenidas de acero TWIP- Nb en condición de tratamiento térmico de 
recristalización estática a 750 C a 5 y 10x. 

 

 

Figura 3.6692 Micrografías obtenidas de acero TWIP- V en condición de tratamiento térmico de 
recristalización estática a 750 C a 5 y 10x.  
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3.6.6 Resultados del cálculo de fracción recris talizada y tamaño de grano austenítico 

promedio del tratamiento de recristalización estática a 750 C. 

En base a las mediciones  realizadas para la condición de tratamiento a 75 0 C se obtuvo un 

tamaño de grano más fino en todos los ace ros, respecto a la temperatura de 650 C. En este 

caso, el mejor refinamiento de grano lo presenta el acero TW -Ti (27 μm), igual que en la 

condición de tratamiento a 650 C, tal y como se muestra en la figura 3.67.  

En lo que respecta al acero que mayor porcentaje de recristalización presentó, fue el acero 

TW-V con un 26% de área recristalizada, tal y como se muestra en la tabla 3.13. 

 

Figura 3.6793 Curva de comportamiento del tamaño de grano promedio recristalizado a 750  de los 
aceros TWIP.  

 
 
 

Tabla 3.1318 Porcentaje de recristalización y tamaño de grano promedio recristalizado a una 
temperatura de tratamiento de 750 C para los diferentes aceros TWIP. 

Acero TWIP Fracción 
recristalizada 

(%) 

Tamaño de 
grano 

promedio (μm) 

Desviación 
estándar (+/-) 

TW-Ref 14 34 19 
TW- B 16 33 20 
TW- Ti 14 27 19 
TW- Nb 13 30 23 
TW- V 26 33 27 
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3.6.7 Resultados de d ifracción de r ayos-X obtenidos del tratamie nto térmico de 

recristalización estática a 750 C. 

La figura 3.68 muestr a los diferentes patrones de difracción de los a ceros TWIP, en los 

cuales se puede observar que el pico corre spondiente a fase austenita FCC se encuentra a 

un ángulo 2 44.5  con los índices cristalog ráficos correspondientes (111) presentando 

una intensidad considerable en los cinco aceros TWIP. En los difractrogramas también se 

muestra la presencia de la fase austenita a un ángulo 2 50.5 con índices cristalográficos 

(200), así como su pr esencia en picos con menores intensidades a ángulos 2  74  y 90 , 

los cuales fue ron identificados con los índ ices cristalográficos (200) y (311), 

respectivamente.  

 

Figura 3.6894 Patrones de difracción obtenidos para la condición de tratamiento térmico de 
recristalización estática a 750 C  de aceros TWIP.  

 

3.6.8 Resultados de microdur eza Vickers obtenidos del tratamiento tér mico de 

recristalización estática a 750 C.  

La tendencia de crecimiento obtenida en  los re sultados de microdureza se pone d e 

manifiesto en la figura 3.69. En donde el valor máximo (HV10  230) corresponde al acero 
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TW-V, mismo en el qu e  se obtuvo el  mayor porcentaje de r ecristalización, por lo que  

resulta evidente el mejoramiento de las propiedades mecánicas. El acero TWIP microaleado 

con Ti presentó un valor HV10  218 haciendo énfasis que en este es donde se obtuvieron los 

tamaños de grano más finos.  

Tabla 3.1419 Valores de microdureza (HV 10 ) en la condición de tratamiento térmico de 
recristalización estática a 750 C para los diferentes aceros TWIP. 

Acero TWIP Microdureza (HV10) Desviación estándar (+/-) 

TW-Ref 182 3 

TW-B 208 11 

TW-Ti 218 3 

TW-Nb 195 3 

TW-V 230 7 

 

 

Figura 3.6995 Resultados de microdureza de aceros TWIP en condición de tratamiento térmico de 
recristalización estática a 750 C.  

 

3.6.9 Resultados de microscopia electrónica de barrido (SEM). 

A partir de los resultados de microscopía electrónica de barrido, se corroboró que el acero 

TW- Nb (figura 3.73) presentó la mayor cantidad de granos maclados, mientras que para el 
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acero TW-B y TW-V (figuras 3.71 y 3.74) la presencia de granos libres de deformación es 

más notoria.  

Para el caso del a cero TW-Ti los granos recristalizados resultaron ser de menor tamaño a 

diferencia del resto de los aceros, así mismo se d etectó la presencia de algunas partículas, 

cuyo espectro SEM-EDS permitió identificar las como posibles fa ses precipitadas de 

carburo de Ti, tal y como se muestra en la figura 3.72.  

 

Figura 3.7096 Micrografías obtenidas de acero TWIP-Ref en condición de tratamiento térmico de 
recristalización estática a 750 C (SEM). 

 

 

Figura 3.7197 Micrografías obtenidas de acero TWIP-B en condición de tratamiento térmico de 
recristalización estática a 750 C (SEM). 
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Figura 3.7298 Micrografías obtenidas de acero TWIP-Ti en condición de tratamiento térmico de 
recristalización estática a 750 C (SEM). 

 

 

Figura 3.7399 Micrografías obtenidas de acero TWIP-Nb en condición de tratamiento térmico de 
recristalización estática a 750 C (SEM). 
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Figura 3.74100 Micrografías obtenidas de acero TWIP-V en condición de tratamiento térmico de 
recristalización estática a 750 C (SEM).  

 

3.6.10 Discusión de re sultados de la condición de tratamiento térmicos de recristalización 

estática a 650  y 750 . 

De acuerdo con los resultados obtenidos del tratamiento térmico de recristalización estática 

a 650 y 750 C, se establece que los porc entajes de áre as recristalizadas mayores se 

obtuvieron a la temperatura de 750 C en los aceros TW- B y TW-V. No obstante el tamaño 

de grano recristalizado más fino se presentó en el acero TW- Ti con un diámetro promedio 

aproximado de 27 μm. Este efecto de refinamiento está asociado con el efecto tér mico 

sobre la velocidad de nucleacion sobre las porciones con mayor grado de maclaje, aunado a 

la presencia de los ele mentos microaleantes, los cuales inhiben  positivamente sobr e el 

mecanismo de nu cleacion en el acero. Es importante mencionar, que existe una mezcla 

considerable de granos recristalizados y parcialmente recristalizados. Por lo tanto, la s 

mediciones aquí pres entadas son de r eferencia y deberán tomarse con reserva, ya que en 

ninguno de los dos casos (650 y 750 C), se presentó una recristalización total. Teniendo en 

consideración que el tiempo de tratamiento térmico fue insuficiente. Por otro lado, se  

corrobora la nucleacion de granos recristalizados preferencialmente en límites de g ranos o 

porciones altamente macladas. 

Los resultados de microdureza obtenidos a la temperatura de tratamiento térmico de 750 C 

comparados con los obtenidos en tratamiento térmico de solubilizado, muestran una notable 

disminución, esto tiene relación con el estudio realizado por Kang y colaboradores [37] en 

el cual, establecieron que la temperatura de la disolución de los carbur os del tipo M 3C se 
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encuentra en el ra ngo de 700 y 800 C, y es justamente en este rango, donde obtienen una 

disminución de la dureza, aún y cuando el porcentaje de granos recristalizados es mayor, tal 

y como sucedió en nuestro caso. Los difractogramas presentados muestran la estabilidad de 

la fase austenita en ambos tratamientos térmicos llevados a cabo, siendo el pico (111) a un 

ángulo 2 44.5  el más intenso y estable.  
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CAPÍTULO IV  

CONCLUSIONES. 
 

A partir de los r esultados obtenidos en la presente investigación sobre el efecto de 

elementos microaleantes (Nb, Ti, V, B) sobre la microestructura de aceros alto manganeso 

de plasticidad inducida por maclaje (TWIP) bajo diferentes condiciones de tratamiento  

térmico, se pueden establecer las siguientes conclusiones: 

 
Condición de solidificación. 

En esta condición, los  aceros TWIP presentan una estructura dendrítica típica de 

solidificación, con ejes primarios de gran longitud, y dureza relativamente baja. La adición 

de elementos microa leantes como Nb, V y Ti propicia el refinamiento de la estructura 

debido a la acción nucleante e inhibición del crecimiento de g rano, generando dendritas 

más finas y dureza mayor, aunque con la adición de B se genera un efecto contrario. En 

todos los caso predomina la fa se austenita-FCC, aunque ha y indicios de for mación de 

martensita-ε, particularmente en el acero TWIP microaleado con Ti. En general, el acero 

TWIP microaleado con Nb presenta el más alto grado de refinamiento. 

 
Tratamiento térmico de homogenización. 

En esta condición los aceros TWIP presentan una estructura austenítica burda, producto de 

la descomposición de la estructura d endrítica previa, debido al cr ecimiento de g rano 

excesivo favorecido por procesos de difusión. La dureza está por debajo de la presentada en 

condición de solidificación. La adición de elementos de microaleantes como Nb, V, B y Ti, 

propicia un refinamiento de grano austenítico significativo, el cual se atribuye al efecto de 

inhibición del cre cimiento por anclaje  de pa rtículas precipitadas en límites de grano. La 

estabilidad de la fase au stenita-FCC se mantiene en todos lo s aceros, aunque ha y indicios 

de transformación martensítica en los aceros de referencia, y microaleados con Nb y Ti. En 

general, el acero TWIP microaleado con Nb presenta el tamaño de grano más fino. 
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Condición de laminación en caliente.  

La estructura general que presentan los ace ros TWIP en esta condici ón, es de g ranos 

austenitícos excesivamente crecidos y orientados en el sentido de laminación. La influencia 

de los elementos microa leantes Ti, V y Nb se p uso de manifiesto en un  refinamiento de 

grano considerable, resultando en r elación congruente con los valor es de microdu reza 

obtenidos. El ace ro TWIP microaleado con B, presento un comportamiento distinto, se 

evidencia que el B favorece la cinética de nuevos granos, al observarse recristalización 

dinámica. La estabilidad y definición de fase austenita FCC se conserva en todos los aceros. 

El mayor grado de refinamiento se obtuvo en el acero TW-Ti. 

 

Tratamiento térmico de solubilizado. 

La tendencia general del comportamiento del grano austenítico, en relación a la presencia 

de los elementos microalea ntes Ti, B , Nb y V, fue de r efinación del ta maño de grano, 

favorecido por los fenómenos de precipitación de sus compuestos, en los límites de g rano. 

Obteniendo granos con un tamaño más homog éneo y distribución uniforme, 

descomponiendo la estructura de laminación. La disminución considerable de los valores de 

dureza, respecto a los obtenidos en la condición de tratamiento termomecánico, es producto 

de la disolución d e carburos, nitruros y/o carbonitruros, provocando ablandamiento en 

todos los aceros. La estabilidad de la f ase austenita FCC persiste en t odos los aceros, 

aunque se detectó la presencia de transformación martensítica, en los cinco ace ros TWIP, 

inducida por condiciones de enfriamiento. En general, el tamaño d e grano austenítico más 

fino se presenta en el acero TW-B. 

 

Condición de deformación plástica al 40%. 

La estructura presente en esta condición de estudio, es de granos parcialmente maclados, lo 

que permite concluir que el porcentaje de def ormación aplicado fue insuficiente para 

alcanzar el 100% de ma claje en los g ranos austeníticos. Los valores de d ureza respecto a 

los obtenidos en la cond ición de solubiliz ado presenta un inc remento, debido al elev ado 

endurecimiento que prov oca la pres encia de maclas de deformación. La estabilidad de la 

fase austenita FCC en l os aceros TWIP no se vio afectada por la d eformación plástica 
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impuesta, ya que no se presentó transformación de fase alguna. En general, en el acero TW-

B se obtuvieron los tamaños de grano maclado más refinado.  

Tratamiento térmico de recristalización estática a 650 y 750 . 

En ambas condiciones de tratamiento, no se obt uvo una recristalización total, por lo q ue la 

estructura predominante, es d e granos parcialmente recristalizados y algunos con 

recristalización completa, con lo que se conc luye que el tiempo de permanen cia fue 

insuficiente, para activar los mecanismos de nucleación y crecimiento de nuevos granos. El 

tamaño de grano recristalizado más fino se obt uvo en el acero microa leado con Ti a la 

temperatura de 750 C, producto del efe cto térmico sobre la velocidad de nuclea cion sobre 

las porciones con ma yor grado de mac laje, aunado a la presen cia de los elemen tos 

microaleantes presentes B, Nb y V. La notable disminución de los valores de dure za a la 

temperatura de 750 C, respecto a los obtenidos a 650 C, se atribu ye a la disolución de  

carburos, cuyo rango  de disolución se encuentra entre 700 C y 800 C. La estabilidad de la 

fase austenita FCC, se evidencia en ambos tratamientos térmicos llevados a cabo. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



Recomendaciones y trabajo a futuro                                                                                    IIM-UMSNH 
 

  Página 
108 

 
  

RECOMENDACIONES Y TRABAJO A FUTURO. 
 

Se recomienda realizar un estudio de micros copía electrónica de transmi sión (TEM) para 

determinar la n aturaleza, composición quím ica, tamaño, morfolo gía y distribución de los 

precipitados formados en la región adyacente al límite de grano. Para lo cual se puede usar 

técnicas de alta resolución HRTEM y EELS. 

 

De igual manera, se recomienda dar continuidad de los estudios de recristalización estática 

(SRX) para determinar las curvas de recristalización completas a diferentes temperaturas en 

el rango de 550  C- 750 C. 
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ANEXOS 

Anexo A. Picos de difracción de rayos-X reportados en aceros TWIP.  
Base de datos recopilada para los planos e indices identificados en trabajos previos para los 

aceros TWIP, que sirvio como guía de identificación p ara los di ferentes difractogramas 

presentados.  

Autor: J. D. Yoo, S.  W. Hwang, and K yung- Tae Park, “Factors influencing the tensile 
behaviour of a Fe-28Mn-9Al-0.8C steel”, Materials Science and Engineering A vol. 508, 
(2009) pp. 234-240.. 

 

 

Autor: X.D. W ang, B.X. Huang  y  Y.H. Rong, “Mechanical behaviour and martensitic 
transformation of an Fe-Mn-Si-Al-Nb alloy”, Materiales Science and  Engineering: A 
vol.43(40), (2006) pp. 306-311. 

 

 

Autor: Yaping Lu, Bevis Hutchinson, Dmitri A.  Molodov, Gunter Gotts tein, “Effect of 
deformation and annealing on the formation and reversion of ε-martensite in an Fe–Mn–C 
alloy”, Acta Materialia vol. 58(8), (2010) pp. 3079-3090. 
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Autor: LI Da-zhao, WEI Ying-hui , LIU Chun-yue, HOU Li-feng, LIU Dong-Ieng,  J IN 
Xian-zhe, “Effects of high strain rate on properties and microstucture evolution of TWIP 
steel subjected to impact loading”,Journal of I ron and Steel Research, International 
vol.17(6), (2010) pp. 67-73. 

 

 

Autor: J.A. Jiménez, G. F rommeyer, “Analysis of the microstructure evolution during 
tensile testing at room temperature of high-manganese austenitic steel”, Materials 
Characterization  vol. 61, (2010) pp. 221-226  

 

 

Autor: Autor: X.D. W ang, B.X. Huang  y  Y .H. Rong, “Mechanical behaviour and 
martensitic transformation of an Fe-Mn-Si-Al-Nb alloy”, Materiales Science and 
Engineering: A vol.43(40), (2006) pp. 306-311. 

 

 

 

Autor: A.S. Hamada, L.P. Karjalainen, M.C. Somani: “The influence of aluminum on hot 
deformation behavior and tensile properties of high-Mn TWIP steels”, Materials Science 
and Engineering: A vol. 467(1), (2007) pp. 114-124. 
 

 

 



Anexos                                                                                                                                        IIM-UMSNH 
 

  Página 
115 

 
  

Autor: A. Grajc ar, W. Borek, "Thermo-mechanical processing of high-manganese 
austenitic TWIP-type steel ", Archives of Civil a nd Mechanical Engineering vol.8, (2008) 
pp.29-38. 

 

 

Autor: L.A. Dobrzanski , A. Graj car , W. Borek, “Microstructure evolution and phase 
compostion of high-manganese austenitic steels, Journal of achievements in Materials and 
MAnufacturing Engineering vol.38(2), (2008) pp. 218-225. 

 

 

Autor: L.A. Dobrzanski , A. Grajca r , W . Borek, “Microstructure evolution of high-
manganese steel during the thermomechanical processing” Journal of achievements in 
Materials and Manufacturing Engineering vol. 37(2), (2009) pp.69-76. 
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