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Capítulo 1 
Introducción 

 
En la elección de un material para un uso práctico concreto, entran en juego no sólo 
requerimiento mecánicos o criterios técnicos. También se tienen en cuenta factores de 
fabricación, económicos y cada vez más, factores de tipo sociocultural como la eficiencia 
energética o la reciclabilidad. En este marco, el acero sigue siendo la aleación metálica más 
utilizada actualmente y el tercer material del que más toneladas se fabrican anualmente a 
nivel global (tras el hormigón y el papel). Está considerado como uno de los materiales 
más adaptables y juega un importante papel en un gran número de sectores entre los que 
destacan la construcción de infraestructuras, la industria naval y la automovilística. Las 
cada vez más exigentes demandas por parte del mercado, así como la aparición de nuevos 
materiales, hacen necesario la continua investigación para desarrollar nuevas calidades de 
acero y tratamientos termomecánicos. 

Con el fin de mantenerse a la vanguardia, en las últimas décadas, la industria siderúrgica 
ha efectuado un continuado esfuerzo de investigación y desarrollo. Uno de los objetivos 
principales de la investigación desarrollada, ha sido la reducción del consumo energético, 
impulsado por las continuas crisis económicas y medioambientales. Con el fin de 
desarrollas nuevos procedimientos que permitan producir materiales con iguales o más 
elevadas propiedades con un consumo energético menor, se ha estudiado la influencia de 
la composición y de los distintos parámetros de proceso sobre las propiedades mecánicas 
del producto final. 

En este contexto, las propiedades mecánicas del acero vienen definidas por distintos 
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parámetros microestructurales, como el tamaño de grano, el tipo de fases que componen 
la microestructura, la densidad de dislocaciones o la precipitación. Gracias al desarrollo 
de tratamientos termomecánicos cada vez más avanzados, es posible variar el equilibrio 
de dichos parámetros microestructurales, con el fin de conseguir un material que se adapte 
exactamente a lo exigido por el mercado. Otra ruta para conseguir mejorar las propiedades 
mecánicas es aplicar tratamientos que no supongan un sobrecoste de producción. Dentro 
de este marco, el uso de tratamientos térmicos de inducción pueden ser una opción, ya 
que no afectan a la productividad y es posible obtener significativos aumentos de 
resistencia.  

Para poder desarrollar nuevos procesos termomecánicos que aporten un valor añadido al 
material, se debe tener un profundo conocimiento acerca de la relación existente entre 
parámetros de proceso, microestructura resultante y propiedades mecánicas finales.  



 
 
 
 

2 Capítulo 2 
Revisión Bibliográfica 
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2.1 Aceros microaleados 
Los aceros microaleados de bajo contenido en carbono, denominados también aceros de 
alta resistencia y baja aleación (HSLA, por sus siglas en inglés, High Strength Low Alloy), 
nacen como respuesta a una demanda del mercado que permitieran alcanzar mayores 
niveles de resistencia pero que fuesen al mismo tiempo fácilmente soldables. Hasta ese 
momento, cuando se precisaban mayores niveles de resistencia, se aumentaba el contenido 
en carbono del acero, lo que afectaba directamente a la soldabilidad. Al demandar aceros 
de menor contenido en carbono para cumplir los requisitos de soldabilidad, se empezaron 
a introducir elementos como el niobio, el vanadio y el titanio en pequeñas cantidades, para 
suplir el efecto del carbono y conseguir así límites elásticos superiores a los 275 MPa. La 
función principal de aquellos elementos de aleación era la de influir en distintos 
fenómenos, con el fin de conseguir un material que cumpla con los requisitos impuestos 
para una determinada aplicación. Los fenómenos sobre los que tienen efecto los 
microaleantes son el control de la recristalización, las transformaciones de fase y la 
formación de precipitados con efecto endurecedor.  

Control de la recristalización: la adición de algunos microaleantes puede modificar la 
temperatura de no recristalización (Tnr), pudiendo de esta manera acumular deformación 
en la austenita y poder diseñar procesos termomecánicos más eficientes (ver apartado 
2.2.2). 

Transformación de fase: el uso de microaleantes como el Nb o el Mo puede disminuir las 
temperaturas de inicio de transformación, consiguiendo así que se formen estructuras más 
complejas que aporten mayor resistencia al material [1,2]. 

Formación de precipitados que endurezcan el material: mediante la apropiada selección 
de microaleantes y tratamientos termomecánicos, se puede favorecer la formación de una 
precipitación fina y homogéneamente distribuida por la matriz que mejore 
sustancialmente la resistencia del material [3]. 

Gracias a ello, se pueden obtener elevados valores de resistencia, comparable a la de los 
aceros con mayores contenidos en carbono, pero con contenidos en carbono tan bajos que 
no afecta a la soldabilidad. La obtención de niveles de resistencia superiores hace que sea 
posible obtener piezas de menor sección, consiguiendo así mejores rendimientos y diseños 
más eficientes. 

Todo ello, permite que los aceros microaleados sean empleados en una gran cantidad de 
sectores, de entre los que destacan la industria naval, estructuras off-shore, construcción 
civil y producción de tuberías y oleoductos [4,5]. En la Figura 2.1 se muestran algunos 
ejemplos de las típicas aplicaciones de los aceros microaleados. 
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Figura 2.1. Ejemplos de aplicaciones usuales de aceros microaleados obtenidos mediante 

laminación en caliente. 

 

2.1.1 Evolución y usos de los aceros microaleados 

El vanadio fue el primer elemento utilizado como microaleante en los Estados Unidos, 
donde se empezó a añadir a los aceros C-Mn en la segunda mitad de la década de 1910. 
Por aquel entonces, el acero con V se utilizó para la fabricación del modelo T de Ford, el 
que fue el primer coche que se fabricó en serie [6]. De la misma manera, a comienzos de 
1920 aceristas alemanes se percataron de que pequeñas cantidades de titanio aumentaban 
la resistencia de los aceros. En la segunda mitad de la década de 1930, estos 
descubrimientos, junto con el avance en las técnicas de producción de acero, dieron lugar 
a los aceros HSLA, cuyo contenido en elementos microaleantes (Nb, V y Ti 
principalmente) era de entre un 0,005 y 0,010% en peso y contenidos máximos de carbono 
inferiores al 0,25%. Posteriormente, se empezaron a combinar distintos elementos, 
buscando así un aumento en la resistencia mayor. Al principio, este tipo de aceros fueron 
utilizados en la fabricación de chapas para barcos y para diferentes aplicaciones en 
construcción civil, pero poco a poco su uso se fue ampliando hacia otros sectores [7]. 

Las primeras patentes acerca de la adición de niobio en los aceros C-Mn para aumentar su 
resistencia datan de finales de la década de los 30 del siglo pasado [8,9]. Por otro lado, 
aunque su empleo ya fuese usual, el efecto del vanadio en la resistencia del material fue 
analizado por primera vez alrededor de 1945. Por aquel entonces no se conocían 
exactamente cómo afectaban dichos elementos en la mejora de resistencia, pero se atribuía 
principalmente a la reducción del tamaño de grano gracias a los carburos de V y Nb.  

En los años 50, los aceros provenientes de la laminación en caliente mostraban una 
microestructura de tipo ferrita-perlita, debido a su alto contenido en C, lo que daba lugar a 
aceros con límites elásticos de unos 300 MPa con una baja tenacidad y una 
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mala soldabilidad [5]. 

En los años 60, fueron necesarios materiales para la construcción de oleoductos de gran 
diámetro, que fuesen capaces de trabajar a mayores presiones y menores temperaturas, 
fuesen fácilmente soldables, con un mejor equilibrio entre resistencia y tenacidad y 
además a un precio competitivo [10]. Para conseguir un material con todas esas 
cualidades, era necesario, por un lado, reducir el número de inclusiones y la fracción de 
fases secundarias frágiles como la perlita, que eran los principales causantes de fracturas 
frágiles. Por otro lado, interesaba reducir el tamaño de grano de la microestructura final. 
Con ese objetivo en mente, se empezó a utilizar aceros limpios (bajos contenidos en C y S) 
para evitar la formación de fases frágiles y se desarrollaron las técnicas de laminación 
controlada para sustituir los costosos tratamientos de normalizado o temple y revenido. 
Al mismo tiempo, se descubrió que al aumentar el contenido de manganeso se obtenía 
una austenita con tamaño de grano más pequeño durante la laminación en caliente, 
promoviendo la formación de una microestructura más fina, y por consiguiente, 
garantizando la mejora de la tenacidad en el producto final. 

El descubrimiento del efecto del Nb en el retraso de la recristalización [11,12] marcó un 
antes y un después en la laminación controlada y en diferentes procesos termomecánicos 
para el acondicionamiento de la austenita. Gracias a ello, se pudo empezar a aplicar 
pasadas de deformación para acumular deformación a temperaturas más elevadas, lo que 
conlleva un ahorro energético, asociado a las menores cargas necesarias para producir la 
misma deformación debido a la mayor maleabilidad del acero. Aunque existen otros 
elementos microaleantes que retrasan la recristalización, como el titanio, el aluminio y el 
vanadio entre otros, el más eficaz es el Nb. En la Figura 2.2 se muestra la variación de la 
Tnr de un acero de bajo C con diferentes contenidos de Nb, Ti, Al y V [13]. 

 
Figura 2.2. Influencia de diferentes elementos microaleantes en la temperatura de no 

recristalización de un acero con 0,07% de C y 1,4% de Mn en peso, con una deformación por 
pasada de entre el 10 y el 15% [13]. 
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La década de los 70, gracias a la mejor comprensión de los mecanismos de endurecimiento 
de los aceros microaleado [14,15], trajo un aumento de las propiedades de resistencia de 
este tipo de aceros gracias al ajuste de la composición y del control de diferentes 
parámetros de la laminación en caliente. El mayor avance, y que actualmente se sigue 
utilizando son las duchas de enfriamiento, que se instalaron tras los trenes de acabado en 
la laminación en caliente. Con ellos, se pudo controlar el enfriamiento, dando lugar a 
microestructuras que transformaban a temperaturas inferiores, como la ferrita acicular, 
bainita y martensita. 

El siguiente avance importante en la tecnología de los aceros microaleados fue aplicar los 
mismos principios en aceros con un contenido de carbono mayor. De esta manera se 
empezaron a añadir pequeñas cantidades de V en aceros de medio y alto carbono 
empleados en forja y enfriados al aire. Mediante esta estrategia, se consiguieron valores 
de resistencia comparables a los que se lograban anteriormente, a través de tratamientos 
térmicos posteriores como el temple y el revenido. 

Por lo tanto, viendo la evolución de este tipo de aceros, es posible afirmar que se pueden 
fabricar productos de acero microaleado mediante laminación en caliente que se ajusten 
perfectamente a las exigencias del mercado, siempre y cuando se controle la composición 
y los distintos parámetros de proceso. Mediante la formación de estructuras complejas, 
tamaños de grano finos y precipitación fina, se pueden obtener elevados límites elásticos, 
superando incluso los 900 MPa [16,17], con una ductilidad y tenacidad aceptables y que 
además son soldables.  

 

2.1.2 Influencia de la composición 

El interés en el desarrollo de los aceros microaleados se debe a su gran aplicabilidad en 
diversos sectores por sus niveles de resistencia y tenacidad, su buena soldabilidad y su 
relativo bajo coste. Todo ello se consigue en gran medida a través de un adecuado diseño 
de la composición. En función de las características mecánicas que primen en cada caso, 
la cantidad y combinación de los elementos varían. Los aceros para fabricación de chapa 
o planchones, no suelen tener contenidos de C superiores a 0,25% en peso, ni tampoco 
superiores al 2% en Mn, asegurando de esta forma que el producto final posea buena 
conformabilidad y soldabilidad.  

La función principal de los elementos microaleantes es la de endurecer la microestructura 
mediante tres mecanismos diferentes: endurecimiento por solución sólida, afino de grano 
y endurecimiento por precipitación. El endurecimiento de la matriz por solución sólida 
depende exclusivamente de la composición del acero, mientras que los otros dos 
mecanismos vienen definidos tanto por la composición como por las condiciones de los 
tratamientos termomecánicos. Por ejemplo, existen elementos que modifican la 
temperatura de inicio de transformación de austenita, lo que permite diseñar el proceso 
termomecánico para conseguir una microestructura más fina de una manera más eficiente. 
En la Tabla 2.1 se recogen los efectos que tienen los elementos más comúnmente utilizados 
en las aceros microaleados, así como el rango de concentración de cada uno de ellos. 

Entre todos los elementos que componen dicha tabla, cabe destacar el uso y efecto del 
carbono, elemento imprescindible en la fabricación de acero y de los tres elementos 
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microaleantes principales: vanadio, niobio y titanio. El contenido en carbono determina el 
nivel de resistencia en todos los aceros. En función del espesor del producto y tipo y 
calidad del acero, la cantidad de C en productos laminados suele variar entre 0,12 y 0,25% 
en peso. Sin embargo, en aquellos casos donde se precisa niveles muy bajos en carbono 
para tener una buena soldabilidad, los contenidos en carbono se reducen hasta un 0,03-
0,06% en peso.  

Tabla 2.1. Elementos de aleación más utilizados en los aceros HSLA y sus efectos. 

Elemento % en peso Efecto 

C <0,25 
• Aumento de la templabilidad 
• Modifica las regiones de estabilidad de las fases 
• Forma carburos al combinarse con otros elementos 

Mn 0,5 – 2 

• Retrasa la descomposición de la austenita durante el 
enfriamiento continuo 

• Endurece por solución sólida 
• Reduce la temperatura de transición dúctil-frágil  

Si 0,1 – 0,5 

• Desoxidante 
• Endurece por solución sólida 
• Retrasa la formación de cementita 
• Estabiliza las fases Martensita/Austenita 

V <0,1 • Endurece al formar carburos y nitruros 

Nb 0,02 – 0,06 

• Retraso de la recristalización 
• Retraso de la transformación γα 
• Endurece si forma precipitación fina 
• Controla el tamaño de grano 

Ti <0,1 • Al combinarse con N controla el tamaño de grano 
• Al combinarse con C endurece la matriz 

Mo <0,3 
• Endurece por solución sólida 
• Forma precipitados que endurecen 
• Promueve la formación de fases de carácter bainítico 

Ni <0,5 • Aumenta la tenacidad 
• Mejora la resistencia a la corrosión 

Cr <1,25 • Mejora la resistencia a la corrosión 

Cu <0,55 • Mejora la resistencia a la corrosión 
• Endurecedor 

B <0,0035 
• Fijador de N 
• Endurecedor 
• Mejora la templabilidad 

Al >0,02 • Desoxidante 
• Al combinarse con N inhibe el crecimiento de grano 

P <0,05 • Mejora la resistencia a la corrosión 

Como se ha mencionado anteriormente el V, Nb y Ti han sido los elementos más utilizados 
históricamente como elementos microaleantes, ya que pequeñas cantidades tienen un 
efecto importante en la microestructura gracias al efecto solute-drag y a la formación de 
carburos y nitruros. Además de estos tres elementos, cabe destacar el uso del molibdeno 
y su efecto en los aceros, ya que dos de los tres aceros utilizados en la realización de este 
trabajo están microaleados con este elemento.  

• El vanadio contribuye al aumento de la resistencia de los aceros mediante el 
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mecanismo de precipitación. Durante el precalentamiento, el V se encuentra en 
solución sólida y solo precipita durante o tras la transformación de la austenita a 
ferrita, dando lugar a precipitados finos. El tamaño y distribución de estos 
precipitados dependen tanto de la composición como de las variables del proceso 
de laminación [18]. 

• El niobio contribuye al aumento de la resistencia de dos maneras distintas. A altas 
temperaturas, el Nb se combina con el C y el N para dar lugar a precipitados 
inducidos por deformación. Estos, son capaces de retrasar o hasta incluso inhibir 
la recristalización de la austenita, lo que permite obtener austenita deformada 
antes de la transformación, logrando así un tamaño de grano más fino en el 
producto final y al mismo tiempo se favorece la formación de fases no poligonales, 
que también contribuyen al aumento de la resistencia [1,19,20]. Por otro lado, 
durante o tras la transformación, el Nb también puede precipitar en forma de 
carburos, esta vez, más finos y distribuidos por la matriz ferrítica [21]. Éstos, 
contribuyen al endurecimiento por precipitación, ya que bloquea el movimiento 
de las dislocaciones del material cuando éste se deforma. 

• El titanio se combina con el N dando lugar a precipitados que son una eficaz 
manera de controlar el tamaño de grano de austenita, ya que anclan sus juntas de 
grano [22]. Para una mayor efectividad, conviene que los precipitados formados 
sean finos y se encuentren dispersos por la matriz. Su tamaño depende de la 
relación estequiométrica Ti/N y de la velocidad de enfriamiento [23]. Como 
contrapartida, el uso de Ti implica el control de los procesos de la colada, debido a 
que los TiN pueden formarse durante la solidificación, lo que daría a precipitados 
de gran tamaño que no serían tan efectivos.  

• El molibdeno, cuando se encuentra en solución sólida, retrasa las cinéticas de 
recristalización estática, lo que favorece la obtención de microestructuras más finas 
[24]. Asimismo, cuando se encuentra en solución sólida, reduce la difusividad del 
carbono en la intercara de transformación, lo que trae consigo la disminución de 
las temperaturas de inicio de transformación. Gracias a ello se pueden obtener 
fases más complejas que aportan mayor resistencia al material [2,25].  

En este trabajo, se ha trabajado con tres aceros HSLA, microaleados con Nb, NbMo y TiMo 
cuya composición se detalla al comienzo del Capítulo 3. La combinación de varios 
elementos microaleantes tiene distintos efectos. A continuación, se detallan los beneficios 
principales de combinar dichos elementos: 

• Aceros microaleados con Nb y Mo 
Al combinar en un acero con bajo contenido en carbono el Nb y el Mo como elementos 
microaleantes, se consigue aumentar la resistencia del material con respecto a un acero 
solo microaleados con Nb. Ello se debe a la influencia que ejerce el Mo sobre las 
transformaciones de fase y el afino de la microestructura que se han comentado 
anteriormente. 

o Los aceros microaleados con Nb y Mo muestran una Tnr superior a los aceros 
microaleados con Nb [24].  

o El Mo aumenta el efecto endurecedor de los precipitados debido a diferentes efectos. 
Por un lado, el Mo aumenta la solubilidad del Nb, haciendo que tras la 
transformación haya más Nb en solución que pueda dar lugar a precipitados [26]. 
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Por otro lado, reduce la difusividad del C y el N, favoreciendo el retraso de la 
precipitación de carbonitruros de Nb y Mo, lo que a su vez da lugar a precipitados 
más finos con mayor efecto endurecedor [27]. 

• Aceros microaleados con Ti y Mo 
Los aceros microaleados con Ti y Mo muestran una alta resistencia combinada con buena 
conformabilidad. Ello se debe por un lado a los efectos del Ti y del Mo que se han citado 
anteriormente. Unido a ello, tal y como se ha comprobado en numerosos estudios [28–32], 
en las condiciones adecuadas, se puede conseguir que dentro de una matriz ferrítica fina 
se genere una dispersión de precipitados de tamaño nanométrico, asegurando el 
incremento de la resistencia mecánica mediante el endurecimiento por precipitación. 

 

2.2 Procesos de laminación industrial 
Los productos obtenidos a partir de la colada continua de acero no tienen, en la mayoría 
de los casos, las características necesarias para su uso comercial, por lo que requieren de 
un proceso posterior de conformación y mejora de propiedades. Para ello, existen 
diferentes vías, siendo la laminación en caliente el proceso de mayor importancia en 
cuanto a cantidad y variedad de productos se refiere. Como contrapartida, mediante 
laminación, solo se pueden obtener productos de sección constante como por ejemplo 
perfiles estructurales, barras, productos planos y tubos. 

El objetivo de la laminación en caliente es deformar plásticamente el material de partida 
para que, al final del proceso, el producto tenga la geometría y las propiedades mecánicas 
deseadas. Con ese objetivo, se hace pasar el material entre dos cilindros que giran a la 
misma velocidad pero en sentido contrario, cuya separación es menor que el espesor del 
material de partida. En algunos casos, se deberán aplicar tratamientos térmicos posteriores 
para alcanzar las especificaciones mecánicas que no pueden ser alcanzadas durante la 
laminación en caliente. 

Este trabajo se ha centrado en la simulación del proceso de producción de bobinas de acero 
laminadas en caliente y en la producción de chapas gruesas de acero. En ambos casos la 
mayor parte de las etapas son comunes. En la Figura 2.3, se muestra un ejemplo con las 
etapas más relevantes de la laminación en caliente de productos planos, que se describen 
a continuación [33]: 

1. Etapa de calentamiento: la primera etapa tiene como objetivo preparar la materia 
prima del proceso para la laminación. El material se calienta (alrededor de 1200 °C) 
para conseguir que el acero sea lo suficiente maleable para poder laminarlo y al 
mismo tiempo formar una cascarilla en la superficie que, tras ser eliminada en la 
primera etapa de la zona de desbaste, quede una superficie idónea para la 
laminación. También se busca disolver los nitruros y carburos dispersos en la 
matriz. 

2. Etapa de desbaste: en una primera etapa, el material se hace pasar por una caja 
que rompe la cascarilla formada, que después es retirada por chorros de agua a 
presión que impactan sobre la superficie. En la zona de desbaste, se tienen que 
aplicar grandes cargas, por lo que se necesitan trenes de gran potencia. En función 
del diseño de la planta existen distintas configuraciones (trenes dispuestos en serie, 
trenes reversibles o una combinación de ambos, con trenes dispuestos en serie 
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donde algunos son reversibles). En cualquier caso, es en esta zona donde se realiza 
la mayor reducción de espesor de todo el proceso, pasando de espesores iniciales 
que pueden variar entre los 400 y 250 mm a espesores finales de entre 60 y 35 mm 
en función del espesor deseado del producto final. Al mismo tiempo que se reduce 
el espesor, también se consigue tener una austenita equiáxica homogénea y más 
fina en todo el material. Para ello, las deformaciones se aplican a temperaturas lo 
suficientemente elevadas para que entre pasada y pasada el material recristalice. 
Tras la última pasada, el material se deja enfriar al aire hasta que alcanza la 
temperatura óptima para entrar en la etapa de acabado. 

3. Etapa de acabado: al comienzo de esta zona hay un mecanismo que permite cortar 
la cabeza y la cola del material antes de entrar al tren acabador. En las laminaciones 
termomecánicas, en esta zona, las cargas aplicadas por los trenes son más pequeñas 
que en la zona anterior y las temperaturas más bajas. Las temperaturas a las que 
se aplican las distintas pasadas de deformación varían en función de la estrategia 
de laminación en cada caso. Laminando a temperaturas más bajas, en los aceros 
microaleados se favorece la formación de precipitados inducidos por deformación, 
que también ayudan a controlar el tamaño de grano de la estructura final. Tras la 
última caja, se encuentran las mesas de enfriamiento, que reducen la temperatura 
del material de manera controlada y uniforme. Esta etapa es de gran importancia 
debido a que, en función de la velocidad de enfriamiento y de la temperatura hasta 
la que se enfríe el material aceleradamente, se pueden obtener microestructuras 
diferentes.  

 
Figura 2.3. Esquema de un proceso de laminación en caliente de bobinas de chapa de acero. 

Aunque estas etapas son comunes para todos los procesos de fabricación de productos 
planos laminados en caliente, en función del producto final, será necesario introducir 
algunas etapas adicionales. En el caso de la producción de chapas gruesas de acero, antes 
de entrar el material en el tren de desbaste, existe una caja reversible que tiene como 
función ajustar el ancho del material al del producto final. Para ello, tras retirar la 
cascarilla, el material pasa por la caja una primera vez y mediante un mecanismo, se gira 
90°, convirtiendo el largo en ancho y vuelve a pasar por la caja. Este proceso se repite las 
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veces necesarias hasta obtener el ancho deseado. Además, al salir de las mesas de 
enfriamiento, el producto se deja enfriar al aire hasta temperatura ambiente. 

En el caso de la producción de bobinas de chapa de acero, el proceso es igual al descrito 
anteriormente, pero tras salir de las mesas de enfriamiento, el material es enrollado en 
sistemas bobinadores que constan de dos o tres bobinadoras que trabajan 
alternativamente. Cuando se ha completado una bobina, un sistema de transporte la 
extraen de la bobinadora y la deja enfriar al aire para su posterior almacenamiento o envío 
al cliente. 

 

2.2.1 Procesos de ablandamiento 

Durante el tiempo transcurrido entre las diferentes pasadas, se da una competición entre 
endurecimiento por deformación y los mecanismos de ablandamiento. La deformación 
aplicada en una pasada es parcialmente transformada en energía almacenada en el acero. 
Sin embargo, debido a la combinación de tiempo y temperatura que tiene lugar durante 
la laminación en caliente, parte de esta energía almacenada puede ser liberada mediante 
distintos mecanismos de ablandamientom, como son la restauración y la recristalización. 
Bajo ciertas condiciones, los distintos mecanismos de ablandamiento se pueden dar 
durante el tiempo entre pasadas (procesos estáticos) o durante la aplicación de la 
deformación (procesos dinámicos). Finalmente, si el tiempo entre pasada y pasada es lo 
suficientemente largo, una vez que la recristalización se ha completado, puede ocurrir que 
los granos crezcan antes de aplicar la siguiente pasada de deformación. En la Figura 2.4 se 
muestra un esquema de los distintos cambios microestructurales que soporta el material 
durante el proceso de laminación en caliente [34].  

 
Figura 2.4. Diagrama de los distintos cambios microestructurales durante la laminación en 

caliente [34].  

Los distintos parámetros del proceso (deformación, velocidad de deformación, 
temperatura y tiempo entre pasada) junto con la composición química del acero 
intervienen en los procesos de endurecimiento-ablandamiento que se dan durante la 
laminación en caliente y como consecuencia, tienen efecto en la microestructura final del 
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producto. Cada uno de los parámetros de proceso mencionados influyen de manera 
distinta en el proceso de ablandamiento [35]. 

• Tamaño de grano austenítico previo a la deformación: si el proceso es estático, 
cuanto mayor sea el tamaño de grano inicial, menor será la concentración de 
puntos preferentes para la nucleación de nuevos granos, por lo que la 
recristalización será más lenta o precisará de temperaturas superiores para que 
ocurra. Si por el contrario el proceso es dinámico, éste no se ve influido 
directamente por el tamaño de grano austenítico previo. 

• Temperatura de deformación: los procesos de ablandamiento son activados 
térmicamente, por lo que conforme aumenta la temperatura de deformación, la 
fracción recristalizada será superior. 

• Deformación aplicada: a medida que aumenta la deformación, se incrementa la 
energía impulsora para que se den los procesos de ablandamiento, trayendo 
consigo la aceleración de las cinéticas de los procesos de ablandamiento y 
posibilitando la activación de la recristalización dinámica. 

Es importante mencionar que los procesos de restauración y recristalización son procesos 
competitivos. Ello se debe a que la fuerza impulsora de ambos casos es la misma, la cual 
proviene de la energía acumulada en el material debido a la deformación aplicada. 

 
2.2.1.1 Restauración 

Es el primer proceso de ablandamiento que tiene lugar en el material cuando es 
deformado. La restauración es una combinación de procesos previos a la recristalización 
que causa la reducción de la densidad de dislocaciones introducidas durante la 
deformación y cambia la distribución de éstos, adoptando de ese modo configuraciones 
de menor energía [36]. Las dislocaciones se pueden eliminar por deslizamiento a través de 
un plano de deslizamiento, por trepado o por deslizamiento cruzado. Las dislocaciones 
que no son eliminadas, se reagrupan en paredes y forman juntas de bajo ángulo o 
subgranos, mostrando una ligera desorientación entre ellos (Figura 2.5) [37]. 

 
(a) 

 
(b) 

Figura 2.5. a) Distribución de las dislocaciones tras la deformación sin que se haya dado la 
restauración, b) distribución de las dislocaciones tras la restauración, dando lugar a la formación 

de subgranos. 

La adición de ciertos microaleantes que se encuentren en solución sólida como por ejemplo 
el niobio y el molibdeno, pueden retrasar el proceso de restauración y minimizar la 
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disminución de la densidad de dislocaciones, ya que anclan las dislocaciones, dificultando 
su movimiento [38]. 

 
2.2.1.2 Recristalización 

La recristalización es el proceso de ablandamiento por el cual se generan nuevos granos 
libres de defectos dentro de la matriz previamente deformada. Para que el proceso dé 
comienzo, es necesario que se haya aplicado una deformación suficiente para que se pueda 
formar un núcleo y éste pueda crecer. Los nuevos granos suelen nuclear en zonas de gran 
desorden atómico como puntos triples y bordes de grano y a partir de ahí van creciendo 
consumiendo los granos antiguos, lo que da lugar a una estructura con una baja densidad 
de dislocaciones [39]. En la Figura 2.6 se muestran diferentes imágenes del proceso de 
recristalización en sus diferentes etapas, desde la nucleación de los primeros granos, 
seguido de su crecimiento hasta completar la recristalización y el posterior crecimiento de 
los granos recristalizados.  

 
(a) 

 
(b) 

 
(c) 

 
(d) 

 
(e) 

 
(f) 

Figura 2.6. Proceso de recristalización de una estructura deformada. a) estructura deformada 
previa a la recristalización, b) nucleación de nuevos granos dentro de la estructura deformada, c) 
y d) crecimiento de los nuevos granos, e) proceso de recristalización casi completo, f) crecimiento 

de los granos que forman la estructura recristalizada. 

Cuando la recristalización se activa durante la deformación, la recristalización se 
denomina dinámica. En esos casos, la nucleación y el crecimiento de grano tienen lugar 
mientras se está aplicando la deformación. En la Figura 2.7 se muestra un esquema del 
proceso que se lleva a cabo durante la recristalización dinámica. Inicialmente, al aplicar 
deformación sobre la austenita, los bordes de grano comienzan a curvarse (Figura 2.7a), 
hasta que alcanzan un valor de deformación límite. En ese momento, se nuclean nuevos 
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granos a lo largo de todo el borde de grano de austenita inicial, formando un primer collar 
de granos recristalizados (Figura 2.7b). A continuación, al seguir aplicando deformación, 
ésta se va acumulando hasta volver a alcanzar el valor límite de deformación, dando lugar 
a la formación de un segundo collar de granos recristalizados dentro del primer collar 
(Figura 2.7c). Este proceso se repite hasta completar la recristalización completa del 
material. Este proceso cíclico tiene como resultado una estructura de granos equiáxicos 
con un tamaño medio constante [34]. 

   
(a) (b) (c) 

Figura 2.7. Esquema del proceso en cascada de nucleación y crecimiento de la recristalización 
dinámica. a) Grano de austenita inicial durante la deformación, b) Formación del primer collar 

de granos recristalizados y c) Formación del segundo collar de granos recristalizados [34]. 

 
2.2.1.3 Crecimiento de granos recristalizados 

Una vez finalizada la recristalización, si el tiempo y la temperatura son lo suficientemente 
elevados, comienza el crecimiento de los granos recristalizados. El crecimiento de los 
granos de mayor tamaño es a expensas de los granos más pequeños. Al igual que en los 
procesos de ablandamiento anteriores, el crecimiento de los granos reduce el nivel 
energético del sistema, debido a que se reduce la fracción de juntas de grano, zonas de 
gran desorden y por lo tanto, de mayor energía [37]. Durante el proceso de crecimiento, la 
velocidad de migración de las juntas es uniforme, por lo que se obtiene un tamaño de 
grano homogéneo en toda la microestructura. Sin embargo, la presencia de precipitados 
que anclen las juntas de grano pueden inhibir este proceso. 

 

2.2.2 Estrategias de laminación termomecánica 

Todos los procesos de laminación industrial, consisten en aplicar tratamientos 
termomecánicos, con el fin de obtener productos que cumplan las características finales 
exigidas por el mercado. En este contexto, el mercado exige productos con balances entre 
resistencia y tenacidad cada vez más ajustados y que cumplan otros criterios como buena 
soldabilidad y buenas características superficiales a un precio competitivo. Para dar 
respuesta a los requerimientos mecánicos, se diseñan estrategias de laminación que 
permitan obtener microestructuras más finas, ya que un tamaño de grano menor mejora 
simultáneamente las propiedades de tenacidad y resistencia del material [11,40]. 

El acondicionamiento previo de la estructura austenítica previa a la transformación 
(tamaño de grano, deformación acumulada, cantidad de elementos en solución o en forma 
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de precipitados) es uno de los factores de mayor influencia en la obtención de 
microestructuras finales finas. Aquellas estructuras austeníticas con un valor de superficie 
específica de junta de grano por unidad de volumen (Sv) elevada tendrá mayor 
concentración de puntos de nucleación de ferrita, lo que dará lugar a una microestructura 
más fina. Por lo tanto, las estrategias de laminación son diseñadas para conseguir valores 
elevados de Sv. En función de las temperaturas a las que se apliquen las deformaciones, se 
distinguen dos estrategias de laminación que persiguen el aumento de Sv de la estructura 
austenítica [1]: Laminación Controlada de Recristalización (LCR) y Laminación 
Controlada Convencional (LCC).  

La Figura 2.8 muestra el ciclo termomecánico de ambas estrategias de laminación. En 
ambas estrategias, existen dos temperaturas de gran importancia. Por un lado, está la 
temperatura de no recristalización (Tnr), por debajo de la cual se promueve la acumulación 
de deformación en la austenita. Por otro lado, la temperatura de inicio de transformación 
(Ar3), a partir de la cual, en un proceso de enfriamiento, tiene lugar la transformación 
austenita-ferrita. Estas temperaturas serán las que marquen las temperaturas a las que se 
aplican las deformaciones en cada una de las estrategias de laminación. 

 
Figura 2.8. Diagrama de las estrategias de laminación utilizadas para conseguir afino 

microestructural [34]. 

• Laminación Controlada de Recristalización: consiste en realizar distintas pasadas de 
deformación a temperaturas superiores a Tnr. Entre una pasada de deformación y la 
siguiente, se deja el tiempo suficiente para que la austenita recristalice, pero no tanto 
como para que los nuevos granos crezcan y así, pasada tras pasada se van obteniendo 
tamaños de grano de austenita menor. Aquellos aceros microaleados con titanio 
resultan especialmente apropiados para este tipo de estrategia de laminación, ya que el 
titanio se combina con nitrógeno para dar lugar a nitruros de titanio (TiN) finos que 
obstaculizan el crecimiento del grano de austenita [41]. En este caso, al reducir el 
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tamaño de grano, Sv aumenta al aumentar la fracción de juntas de grano. Por lo tanto, 
con esta estrategia de laminación se cumple la Ecuación 2.1: 

𝑆𝑆𝑣𝑣
𝛾𝛾 = 𝑆𝑆𝑣𝑣

𝐽𝐽𝐽𝐽 = 2
𝐷𝐷𝛾𝛾�  Ecuación 2.1 

donde 𝑆𝑆𝑣𝑣
𝛾𝛾 y 𝑆𝑆𝑣𝑣

𝐽𝐽𝐽𝐽 son los valores de Sv referentes a la fase austenítica y a la junta de grano, 
respectivamente y Dγ es el tamaño de grano de austenita. 
 

• Laminación Controlada Convencional: en este tipo de laminación, las pasadas de 
deformación se aplican en temperaturas comprendidas entre la Tnr y la Ar3, 
consiguiendo así una austenita deformada. En este caso, el valor de Sv no solo tiene en 
cuenta el borde de grano, ya que una austenita deformada tiene defectos (bandas de 
deformación y maclas) que actúan como lugares preferentes para la nucleación. Por lo 
tanto, para determinar el valor de Sv durante la laminación controlada convencional se  
añaden a la Ecuación 2.1 los términos 𝑆𝑆𝑣𝑣𝐵𝐵𝐵𝐵 y 𝑆𝑆𝑣𝑣𝑀𝑀 con los que se tiene en cuenta la 
influencia de las bandas de deformación y las maclas, respectivamente. Pequeñas 
adiciones de Nb retrasan e incluso inhiben la recristalización de la austenita, lo que 
favorece la obtención de austenita deformada. 

𝑆𝑆𝑣𝑣
𝛾𝛾 = 𝑆𝑆𝑣𝑣

𝐽𝐽𝐽𝐽 + 𝑆𝑆𝑣𝑣𝐵𝐵𝐵𝐵 + 𝑆𝑆𝑣𝑣𝑀𝑀 Ecuación 2.2 

Trabajos previos muestran los beneficios que conlleva el uso de la laminación controlada 
convencional en términos de tamaño de grano de ferrita. Al comparar el tamaño de las 
microestructuras ferríticas finales a partir de austenita recristalizada y deformada, se 
observa que se consiguen microestructuras más finas a partir de austenita deformada (ver 
Figura 2.9) [42]. Ello se debe a que existe una mayor concentración de lugares de 
nucleación en la austenita deformada debido a presencia de defectos en la austenita no 
recristalizada, los cuales no se eliminan antes de la transformación [43,44]. 

 
Figura 2.9. Variación del tamaño de grano de ferrita en función del valor Sv de la austenita antes 

de la transformación [42]. 

Desde un punto de vista puramente industrial, conviene que el material presente una Tnr 
lo más elevada posible para que en la etapa de acumulación de deformación, las distintas 
pasadas de deformación se puedan aplicar a temperaturas más elevadas. De esta manera, 
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las fuerzas requeridas para la laminación se ven reducidas, asegurando un menor desgaste 
de los rodillos. Por otro lado, se debe garantizar que la temperatura de laminación sea lo 
suficientemente elevada durante las pasadas de la etapa de desbaste para que se produzca 
el afino microestructural buscado. El aumento de la Tnr se puede conseguir mediante la 
adición de elementos de aleación tales como el Nb. 

Por otro lado, existe un rango de temperaturas en torno a Tnr en el que se debe evitar 
aplicar deformación al material, ya que en ese rango se da una recristalización parcial, lo 
que puede derivar en una dispersión de tamaños de grano de austenita. Estas 
heterogeneidades en la microestructura final son perjudiciales desde el punto de vista de 
la tenacidad. Los límites de ese tramo de temperaturas a evitar quedan definidos mediante 
las temperaturas T95% y T5%, que se definen como las temperaturas donde la recristalización 
se da en un 95 y 5%, respectivamente. En la Figura 2.10 se muestra como varía el rango de 
temperaturas a evitar en función de la deformación aplicada. 

 
Figura 2.10. Esquema ilustrativo de las microestructuras de austenita obtenidas en función de las 

condiciones de deformación [1]. 

 

2.3 Transformación de fase durante el enfriamiento continuo 
La relación entre microestructura y propiedades mecánicas es muy estrecha [45,46], por lo 
que todos los parámetros de proceso que puedan afectar a la microestructura final deberán 
estar bajo control en todo momento. Además del acondicionamiento de la austenita, que 
se ha tratado en el apartado anterior, el enfriamiento del material desde la temperatura de 
la última pasada de deformación hasta temperatura ambiente es otro de los parámetros 
de proceso que controla la microestructura final. En función de la velocidad de 
enfriamiento y la composición química del acero se pueden obtener una gran variedad de 
microestructuras con propiedades mecánicas muy diversas. 

De manera general, al enfriar a velocidades lentas la austenita se transforma 
principalmente en ferrita mediante procesos de difusión, dando lugar a estructuras con 
relativa baja resistencia mecánica pero muy deformables. Al mismo tiempo, al enfriar a 
velocidades bajas, se forman microestructuras con una baja densidad de dislocaciones y 
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tamaños de grano groseros. Si por el contrario la velocidad de enfriamiento es elevada, los 
átomos que forman la red no tienen tanto tiempo para la difusión, por lo que la 
transformación de fase da lugar a estructuras más complejas, con una mayor densidad de 
dislocaciones y con tamaños de grano más finos. En consecuencia, se obtienen resistencias 
más elevadas y, por consiguiente, menores tenacidades. El caso límite sería la obtención 
de martensita donde el enfriamiento es tan rápido que no ocurre la difusión y se obtiene 
una estructura que muestra una gran resistencia, pero una gran fragilidad. 

La Figura 2.11 muestra cómo al reducir la temperatura de transformación se obtienen 
estructuras con mayor resistencia a la tracción [47]. Se observa que es en el rango de 
temperaturas de transformación bainítica donde el gradiente de resistencia es mayor. 

 
Figura 2.11. Relación entre temperatura de transformación y resistencia a la tracción en aceros con 

bajo contenido en carbono [47]. 

 

2.3.1 Diagramas CCT 

Los diagramas CCT (Continuous Cooling Transformation) son una manera sencilla de 
mostrar de manera visual los efectos de las diferentes estrategias de enfriamiento en la 
microestructura final del material y por lo tanto, en las propiedades finales. En estos 
diagramas se muestran las temperaturas de inicio y final de transformación en función de 
la velocidad de enfriamiento utilizada. Para su construcción se realizan ensayos de 
dilatometría en los que tras acondicionar la austenita, la muestra es enfriada a diferentes 
velocidades de enfriamiento. Posteriormente, mediante las curvas obtenidas en el 
dilatómetro, se determinan las temperaturas de inicio y final de transformación y se 
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analiza la microestructura obtenida para determinar las fases formadas para cada 
velocidad de enfriamiento. Con todos estos datos se obtienen diagramas como el que se 
muestra en la Figura 2.12. En este caso, se han añadido también los valores de dureza 
Vickers obtenidos para cada velocidad de enfriamiento [46]. 

La microestructura predominante en los productos de acero con bajo carbono laminados 
en caliente y utilizados como elementos estructurales es la ferrita poligonal, pero en 
aquellos casos donde son necesarias propiedades mecánicas más elevadas, son necesarias 
microestructuras más complejas. Para ello, se incrementan las velocidades de 
enfriamiento, con lo que se suprime la formación de ferrita poligonal y en su lugar se 
favorece la formación de microestructuras de no equilibrio, donde pueden darse 
microestructuras bainíticas en combinación con ferritas no poligonales. 

 
Figura 2.12. Diagrama CCT para un acero con 0,05% de C, 1,56% de Mn y 0,06% de Nb obtenido a 

partir de austenita deformada [46]. 

 

2.3.2 Productos de transformación 

Este apartado es una revisión de los productos de transformación que se obtienen a partir 
de enfriamientos continuos. Aunque para hacer referencia a los diferentes productos de 
transformación existen diferentes notaciones, en este trabajo se ha optado por utilizar la 
notación propuesta por la ISIJ Bainite Commitee [48]. Por lo tanto, las fases en esta tesis 
serán identificadas como ferrita poligonal (PF), perlita laminar (P) y degenerada (DP), 
ferrita quasipoligonal (QF), ferrita granular (GF), ferrita bainítica (BF), martensita (M) e 
islas de martensita austenita (islas MA). 
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2.3.2.1 Ferrita poligonal 

La ferrita poligonal (PF), también denominada equiáxica, se forma a temperaturas altas y 
velocidades de enfriamiento lentas. Se reconoce fácilmente en el microscopio óptico 
debido a su morfología equiáxica con bordes regulares. Se caracteriza por una baja 
densidad de dislocaciones y la casi total ausencia de subestructura. La transformación de 
la austenita hacia PF comienza con la nucleación de la ferrita en la junta de grano de 
austenita [49] y un posterior crecimiento de grano. Durante el crecimiento de grano, varios 
granos que crecen a la vez entran en contacto, dando lugar a juntas de grano curvas. En 
algunos casos, en aceros microaleados con bajos contenidos en carbono, junto con la PF se 
puede formar perlita. En la Figura 2.13 se muestra un ejemplo de una microestructura 
compuesta por ferrita poligonal (fase clara) y perlita (fase oscura) [45]. 

 
Figura 2.13. Imagen obtenida mediante microscopía óptica donde se muestra una microestructura 
formada por la ferrita poligonal (fase blanca) y perlita (fase negra) de un acero con 0,122 % de C y 

1,33 % de Mn [45].  

Para entender los procesos que se dan durante la nucleación y crecimiento de los granos, 
es necesario un conocimiento previo de las características principales de las intercaras que 
entran en juego en la transformación de la austenita. Las intercaras se clasifican en tres 
tipos diferentes: coherente, incoherente y semi-coherente [50].  

• Intercara coherente: una intercara será coherente cuando las dos fases que separa 
se emparejan perfectamente (ver Figura 2.14a). Para ello, ambas fases tienen que 
tener la misma estructura cristalina y un parámetro de red similar. Si la 
coincidencia es exacta, la energía de dicha intercara es muy baja. En la mayoría de 
los casos, para que coincidan ambas redes, tiene que haber una distorsión elástica 
en una o ambas redes. A esa distorsión se le denomina deformación de coherencia. 
Las maclas y los defectos de apilamiento forman intercaras coherentes.  

• Intercara incoherente: en las intercaras incoherentes, no existe relación 
cristalográfica entre ambas fases, atribuible a que las estructuras cristalinas de 
ambas fases sean distintas o debido a que la diferencia de la distancia atómica en 
ambas redes sea superior al 25% (Figura 2.14b).  

• Intercara semi-coherente: cuando la distorsión para mantener en una cara 
coherente alcanza un máximo de energía, para el sistema es preferible reemplazar 
dicha distorsión en la red por una dislocación (Figura 2.14c). En esos casos, se 
forma una intercara semi-coherente. Este tipo de intercaras puede formarse entre 
fases que a primera vista no parezcan muy compatibles, como por ejemplo entre 
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las fases con estructuras cristalinas distintas. Por ejemplo, entre cristales de 
austenita (FCC) y ferrita (BCC). 

 

 

 

(a) (b) (c) 
Figura 2.14. a) Intercara coherente, b) Intercara incoherente, c) Intercara semi-coherente [50]. 

Además de conocer las características de las intercaras formadas, también conviene 
conocer la relación de orientación entre la austenita y la ferrita. Las relaciones de 
orientación más frecuentes son las de Nishiyama-Wassermann (N-W) [51,52] y 
Kurdjumov-Sachs (K-S) [53,54], la cual contiene 24 variantes independientes. La diferencia 
entre las relaciones N-W y K-S consiste en una rotación relativa de 5,26° alrededor de 
[111]γ // [110]α. 

Tabla 2.2. Relaciones de orientación austenita-ferrita. 

 Relación de orientación 

Nishiyama-Wassermann (111)𝛾𝛾//(100)𝛼𝛼, [1�01]𝛾𝛾//[001]𝛼𝛼 

Kurdjumov-Sachs (111)𝛾𝛾//(110)𝛼𝛼, [01����1]𝛾𝛾//[11�1]𝛼𝛼 

Los granos de ferrita que nuclean a partir del mismo grano de austenita mantienen la 
relación de orientación Kurdjumov-Sachs, mientras que dos granos de ferrita que crezcan 
a partir de granos de austenita distintos mostrarán una relación de orientación 
aleatoria [55]. 

La transformación de la austenita hacia ferrita poligonal es un proceso controlado por 
difusión en el que se distinguen dos etapas. Primeramente, se tiene que dar la nucleación 
de los embriones de ferrita que posteriormente crecerán hasta completar la 
transformación. 

• Nucleación 
Todos los sistemas tienden a reducir su energía. Al eliminar defectos de la red se libera 
parte de esa energía, por lo que en la mayoría de los casos, la nucleación se da en defectos 
de la red cristalina como pueden ser dislocaciones, vacantes, fallos de apilamiento, 
inclusiones, juntas de grano o superficies libres. Cuando la nucleación ocurre sobre alguno 
de estos defectos, la nucleación es de tipo heterogénea. En todo proceso de nucleación 
heterogénea hay un balance de energía que tiene en cuenta los siguientes factores: 
 Energía necesaria para producir un volumen V de una nueva fase (fase α) en el 

seno de otra (fase γ), representado como 𝑉𝑉 · ∆𝐺𝐺𝑣𝑣 
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 Energía liberada del sistema al eliminar un defecto en el cual se ha dado la 
nucleación, conocido con el término ∆𝐺𝐺𝑑𝑑 

 La cantidad de energía que se le suma al sistema por la creación de una intercara 
nueva entre las fases γ y α por unidad de área, ∆𝐺𝐺𝜎𝜎 = 𝐴𝐴 · 𝜎𝜎𝛾𝛾𝛾𝛾 = 4𝜋𝜋𝑟𝑟2 · 𝜎𝜎𝛾𝛾𝛾𝛾 (al 
suponer un núcleo esférico) 

 Aumento de la energía del sistema asociado a la distorsión generada en la red al 
no ajustarse exactamente el volumen transformado de ferrita al espacio ocupado 
previamente por la austenita por unidad de volumen, 𝑉𝑉 · ∆𝐺𝐺𝑠𝑠 

Por lo tanto, teniendo en cuenta todos los factores anteriores, el balance de energía en un 
proceso de nucleación heterogéneo viene definido por la Ecuación 2.3. Los dos primeros 
términos son la fuerza impulsora del proceso de transformación, mientras que los otros 
dos, hacen referencia a los factores que se oponen a la transformación. 

∆𝐺𝐺ℎ𝑒𝑒𝑒𝑒 = −𝑉𝑉 · ∆𝐺𝐺𝑣𝑣 − ∆𝐺𝐺𝑑𝑑 + 𝐴𝐴 · 𝜎𝜎𝛾𝛾𝛾𝛾 + 𝑉𝑉 · ∆𝐺𝐺𝑠𝑠 Ecuación 2.3 

Para que la nucleación sea exitosa, los embriones tienen que tener un tamaño mínimo para 
que no se disuelvan antes de empezar a crecer. A partir del balance energético de la 
Ecuación 2.3, se puede obtener una expresión con la que determinar el tamaño mínimo de 
un embrión estable (Ecuación 2.4). 

𝑟𝑟ℎ𝑒𝑒𝑒𝑒∗ =
2𝜎𝜎𝛾𝛾𝛾𝛾

(∆𝐺𝐺𝑣𝑣 − ∆𝐺𝐺𝑠𝑠) Ecuación 2.4 

Cuando al menos una de las intercaras formadas durante la nucleación es de tipo semi-
coherente, la energía necesaria para que ocurra la nucleación se ve reducida 
considerablemente. Tal y como se muestra en la Figura 2.15, cuando se crea un embrión 
en una junta de grano, se forma una intercara con una relación de orientación K-S con uno 
de los granos (intercara semi-coherente), mientras que con el grano adyacente no existe 
ninguna relación de orientación, dando lugar a una intercara incoherente [49]. 

 
Figura 2.15. Nucleación de un embrión de ferrita en un borde de grano austenítico, dando lugar a 

una intercara semi-coherente y una incoherente [50]. 

• Crecimiento 
Cuando el embrión tiene el tamaño mínimo para ser estable, comienza el crecimiento 
mediante procesos de difusión. Los átomos de hierro se transfieren del grano de austenita 
adyacente haciendo que el grano de ferrita crezca. La difusión ocurre preferentemente a 
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través de la intercara incoherente, ya que al ser una zona de gran desordenamiento 
atómico, los átomos precisan de menor energía para difundir [56]. Al mismo tiempo, la 
ferrita no es capaz de tener en solución la misma cantidad de carbono que la austenita, por 
lo que el carbono se difunde desde la ferrita hacia la austenita a medida que el grano de 
ferrita va creciendo. Ello provoca que a partir de la intercara haya un gradiente de 
concentración de C hacia el interior del grano de austenita. En la Figura 2.16 se muestra el 
perfil de concentración de carbono en las proximidades de la intercara [50]. 

 
Figura 2.16. Perfil de concentración de C en la intercara austenita-ferrita durante la 

transformación [50]. 

La concentración de C en la austenita alcanzaría el valor nominal (C0) en el centro de un 
grano de radio infinito. Por lo tanto, a medida que los granos de ferrita van creciendo, los 
granos de austenita que quedan se van enriqueciendo en C, lo que puede dar lugar a la 
formación de otras fases, como islas de martensita/austenita, al reducir la temperatura. Es 
necesario mencionar que las concentraciones de carbono en cada uno de los lados de la 
intercara (𝐶𝐶𝑒𝑒𝑒𝑒𝛼𝛼 y 𝐶𝐶𝑒𝑒𝑒𝑒

𝛾𝛾 ) están en equilibrio. 

 
2.3.2.2 Perlita 

A la microestructura formada por láminas alternas de ferrita y cementita (Fe3C) se le 
denomina perlita. En los aceros con bajo carbono, la perlita se produce tras la formación 
de la ferrita poligonal, cuando la austenita está enriquecida en C. Por lo tanto, la perlita se 
forma a partir de una austenita con un contenido en carbono superior. En aceros con 
contenidos en carbono medios y altos se favorece la formación de microestructuras 
completamente perlíticas para aplicaciones donde se precisen elevados niveles de 
resistencia y dureza [57,58].  

En la Figura 2.17, se muestra el proceso de formación de la perlita en aceros con bajo 
contenido en C. La transformación de austenita a perlita comienza en la intercara que 
separa un grano de ferrita de uno de austenita (Figura 2.17a). Durante la transformación 
austenita-ferrita, en la intercara se producen protuberancias debido a que algunos puntos 
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de la intercara quedan anclados por efecto de átomos en solución sólida o precipitados 
(Figura 2.17b). Ello promueve que la intercara no avance de manera homogénea. Esas 
protuberancias siguen creciendo, introduciéndose más en la austenita (Figura 2.17c). 
Durante el avance de la intercara, las zonas de austenita que han quedado entre la ferrita 
se enriquecen en C, debido a que las zonas de ferrita adyacentes expulsan el C que no 
pueden tener en solución. Debido a ello, en esas zonas ricas en C se forma la cementita. 
De esa manera, la ferrita sigue creciendo expulsando el carbono que absorbe la austenita 
para formar cementita y así, de forma cooperativa entre ambas fases, se forma la perlita 
(Figura 2.17d). Es importante mencionar que las láminas de ferrita que componen un 
bloque de perlita poseen la misma orientación, ya que todas han crecido a partir de un 
mismo grano de ferrita. 

 
(a) (b) (c) (d) 

Figura 2.17. Proceso de formación de la perlita en un acero con bajo contenido en carbono, a) 
estado inicial, b) comienzan a formarse protuberancias en la intercara austenita-ferrita, c) 

crecimiento de las protuberancias y d) perlita final [59]. 

En función de las velocidades de enfriamiento se pueden distinguir dos tipos de 
morfología en la perlita. A velocidades bajas, el carbono tiene tiempo suficiente para 
difundir y ordenarse, lo que da lugar a perlita laminar (P). Ésta se caracteriza por estar 
compuesta de placas ordenadas de ferrita y cementita alternas (Figura 2.18a). A 
velocidades de enfriamiento más elevadas la difusión del carbono disminuye, impidiendo 
la formación de placas ordenadas de cementita y ferrita, favoreciendo la formación de 
perlita degenerada (DP) (Figura 2.18b).  

 
(a) 

 
(b) 

Figura 2.18. a) Estructura de perlita laminar en un acero microaleado con Nb y V [60], b) Colonia 
de perlita degenerada en un acero microaleado con Nb y Mo [61]. 
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2.3.2.3 Ferrita quasipoligonal 

La denominada ferrita quasipoligonal (QF) o ferrita masiva, se forma a velocidades de 
enfriamiento superiores a la ferrita poligonal. Es fruto de la transformación masiva de la 
austenita, por lo que no hay apenas diferencia en composición entre la austenita de partida 
y el producto de transformación, debido a que las velocidades de enfriamiento son lo 
suficientemente elevadas para que solo tenga lugar la difusión a corto alcance a través de 
las intercaras incoherentes. Sin embargo, las temperaturas de transformación son lo 
suficientemente elevadas para que los átomos más pequeños que están en la red, como 
elementos intersticiales o de sustitución, puedan difundir [62,63]. La QF se caracteriza por 
presentar granos relativamente groseros con juntas irregulares. También muestra una 
mayor densidad de dislocaciones y subjuntas de grano que la PF. Como se muestra en la 
Figura 2.19, es común que junto con la QF aparezcan otras fases, que pueden formarse a 
velocidades de enfriamiento inferiores (PF y P o DP) o superiores (ferrita granular) y en 
algunos casos islas martensita/austenita [45].  

 
Figura 2.19. Micrografía obtenida mediante FEG-SEM de un acero con 0,122% de C enfriado a  

5 °C/s  [45].  

En cuanto a la nucleación y crecimiento de la QF, se cree que al igual que la PF, nuclea en 
los bordes de grano de austenita donde el embrión muestra una cara semi-coherente y una 
incoherente por donde ocurre la difusión. Por otro lado, al contrario que en el caso de la 
PF, el cambio de volumen sufrido en la transformación no se acomoda completamente 
dentro de los límites de grano, lo que genera tensiones internas y una alta densidad de 
dislocaciones [49,64]. Asimismo, el avance de la intercara durante el crecimiento no es tan 
rápido como en el caso de la PF, debido al efecto solute-drag, es decir, la intercara queda 
bloqueada en algunos puntos debido a la distorsión que introducen en la red algunos 
elementos que se encuentran en solución sólida sustitucional, como por ejemplo el 
molibdeno [65]. 

 
2.3.2.4 Ferrita granular 

A velocidades de enfriamiento superiores a las necesarias para formar QF y temperaturas 
de transformación intermedias, se obtiene ferrita granular. Esta microestructura consiste 
en una matriz ferrítica con una dispersión de partículas de austenita retenida o islas MA 
que muestran una morfología de tipo granular o equiáxica [63]. La aparición de austenita 
retenida o islas MA en este tipo de microestructura se debe a que el carbono difundido 
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desde los granos de ferrita estabiliza la austenita, lo que puede dar lugar a 
transformaciones martensíticas [59]. La matriz está compuesta por subgranos finos con 
una alta concentración de dislocaciones y separados por juntas de bajo ángulo. Esta 
separación por juntas de bajo ángulo hace que, al atacar la muestra para revelar la 
microestructura, las juntas de grano no se revelen completamente. Por ello, para el análisis 
de este tipo de microestructura es conveniente utilizar técnicas de microscopía electrónica, 
que poseen mayor resolución. A modo de ejemplo, en la Figura 2.20a y b se muestran dos 
micrografías obtenidas mediante microscopía óptica y FEG-SEM de un acero bajo carbono 
microaleado con Nb y V, respectivamente. 

 
(a) 

 
(b) 

Figura 2.20. Ejemplos de Ferrita Granular en un acero de bajo carbono microaleado con 0,062 % 
de Nb y 0,053% de V. a) Micrografía obtenida mediante microscopía óptica donde se aprecia una 
microestructura compuesta principalmente por PF y GF y b) Micrografía obtenida mediante FEG-

SEM [69].  

Del mismo modo que con la ferrita bainítica, existe cierta controversia acerca del 
mecanismo para la formación de la GF. Ambas microestructuras comparten ciertas 
características que hace que durante décadas haya habido un debate acerca del carácter 
desplazativo o reconstructivo de la transformación. Por un lado, los defensores del 
mecanismo desplazativo, apoyan la teoría de que durante la transformación, el carbono 
expulsado de la ferrita contribuye a la formación de islas de austenita residual y martensita 
enriquecida en carbono [66]. Por otro lado, estudios sugieren que la transformación se 
lleva a cabo mediante un mecanismo desplazativo controlado por difusión [67]. Ambas 
teorías se explican con mayor detalle en el apartado 2.3.2.5. 

Otros autores [68] han observado que a partir de aceros con características similares, 
modificando la velocidad de enfriamiento se pueden obtener microestructuras de ferrita 
granular que en lugar de islas MA como segunda fase, presenten partículas de cementita, 
perlita degenerada e incluso ferrita bainítica con islas MA. 

 
2.3.2.5 Ferrita bainítica 

Aumentando la velocidad de enfriamiento, se obtienen estructuras ferríticas aún más finas 
que las descritas anteriormente. El término más utilizado para referirse a este tipo de 
microestructura es ferrita bainítica. Como se observa en la Figura 2.21a, la BF crece 
formando paquetes de placas finas (lajas) de ferrita dispuestas en paralelo. Estas placas, 
poseen idéntica orientación cristalográfica y están separadas por juntas de bajo ángulo. 
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Tras la formación de las lajas de ferrita y a temperaturas de transformación inferiores, las 
zonas de austenita enriquecida en C, situadas entre las lajas, se descomponen dando lugar 
a segundas fases ricas en carbono (austenita retenida, cementita, carburos o islas MA) [70]. 
En la Figura 2.21b, se muestra una micrografía de una ferrita bainítica obtenida mediante 
TEM [70]. En ella se puede apreciar cómo la microestructura está compuesta por granos 
de ferrita alargados situados en paralelo, separados por juntas de bajo ángulo y con una 
alta densidad de dislocaciones. 

  
(a) (b) 

Figura 2.21. a) Ejemplo de ferrita bainítica obtenida mediante FEG-SEM de un acero bajo carbono 
enfriado a 50 °C/s [71], b) micrografía de BF obtenida mediante TEM de un acero bajo C 

microaleado con Cu enfriado a 160 °C [70] 

En lo referente a la naturaleza del mecanismo que actúa en la transformación bainítica 
existe cierta controversia [72,73]. Existen estudios que defienden la teoría de un 
mecanismo desplazativo [74] y otros que abogan por un mecanismo de carácter 
reconstructivo [75,76].  

Según la teoría del mecanismo desplazativo, la transformación ocurre por un movimiento 
coordinado de los átomos a través de la intercara. La intercara avanza gracias al 
movimiento de dislocaciones, creando la nueva fase por medio de mecanismos de cizalla, 
por lo que no se requieren procesos de difusión. Al no requerir de procesos de difusión, la 
ferrita que se obtiene posee una composición en elementos sustitucionales idéntica a la 
austenita de partida. En cuanto al carbono y demás elementos intersticiales, la 
transformación ocurre a una temperatura lo suficientemente elevada para que no se inhiba 
su difusión. Es por ello por lo que a medida que ocurre la transformación, las zonas sin 
transformar se van enriqueciendo en C, hasta que la transformación de austenita a ferrita 
se hace termodinámicamente imposible, dando lugar a la formación de segundas fases 
ricas en C (austenita retenida, islas MA y carburos) [74]. 

Por otro lado, la teoría reconstructiva considera que las placas de ferrita que componen la 
bainita se forman mediante la migración lateral de terrazas o repisas de crecimiento en las 
caras frontales de una intercara completa o parcialmente coherente. De acuerdo con este 
mecanismo, el crecimiento del grano se da gracias a movimientos atómicos de largo 
alcance, proceso que se encuentra controlado por difusión [75,76]. 
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2.3.2.6 Martensita 

En aceros con bajos contenidos en carbono, al enfriar la austenita a velocidades muy 
elevadas, ésta transforma sin que haya un proceso de difusión dando lugar a la martensita. 
Las velocidades de enfriamiento necesarias para producir martensita en este tipo de 
aceros son tan altas que los átomos no tienen tiempo para difundir, por lo que la 
transformación ocurre mediante el movimiento en bloque de un gran número de átomos. 
Estos movimientos se realizan en torno a un plano que no experimenta ningún tipo de 
deformación o distorsión (plano de hábito) [77]. Es tan rápida la velocidad de 
transformación (del orden de la velocidad del sonido) que ni siquiera los átomos de 
carbono tienen tiempo a difundir, por lo que la martensita posee la misma composición 
que la austenita de partida. Por lo tanto, la martensita es una solución sólida 
sobresaturada de carbono en hierro con una estructura cristalina tetragonal centrada en el 
cuerpo, BCT (de sus siglas en inglés Body Centered Tetragonal) [78]. En la Figura 2.22 se 
muestran las estructuras cristalinas de la austenita, la ferrita y la martensita. 

Esta estructura cristalina se debe a que, en un enfriamiento más lento, durante la 
transformación de fase, los átomos de C difunden desde las posiciones octaédricas de la 
austenita a las posiciones tetraédricas de la ferrita. Sin embargo, en el caso de la 
transformación martensítica, los enfriamientos son tan rápidos que los átomos de C 
quedan atrapados en las posiciones octaédricas de la estructura ferrítica, lo que genera 
grandes tensiones dentro de la red, distorsionándola hasta dar lugar a la estructura BCT. 

Estas tensiones son la causa de los altos niveles de dureza y resistencia que muestra la 
martensita. Sin embargo, al encontrarse en zonas de tan alta energía, su posición tiene un 
carácter metaestable, por lo que al aplicarles cierta energía, abandonan esas posiciones 
para precipitar en forma de carburos y así reducir su nivel energético. Cuando esto ocurre, 
la martensita se descompone en ferrita y cementita. Industrialmente, al tratamiento 
térmico para descomponer la martensita se le denomina revenido. Con ello, se consigue 
mejorar las propiedades de tenacidad, sacrificando parte de la dureza y resistencia propia 
de la martensita. Las temperaturas y tiempos de revenido varían en función del tamaño 
del producto y composición del acero, en un amplio rango que puede comprender 
temperaturas de entre 150 y 700 °C y tiempos de entre 30 y 120 minutos. 

 
Figura 2.22. (a) Celda de austenita FCC con un átomo de carbono en la posición octaédrica,  

(b) Celda de ferrita BCC, (c) Celda de martensita BCT con un átomo de carbono en la posición 
octaédrica. 

(a)                                               (b)                                       (c)
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Las transformaciones martensíticas son atérmicas, es decir, no requieren de una activación 
térmica para comenzar, son independientes del tiempo de permanencia a la temperatura 
de enfriamiento. Las temperaturas de comienzo y final de la transformación martensítica 
se denominan Ms y Mf, respectivamente. Ambas temperaturas son función de la 
composición del acero. En ocasiones, Mf es inferior a la temperatura ambiente, por lo que 
al enfriar hasta temperatura ambiente parte de la austenita queda sin transformar, a la que 
se le denomina austenita retenida o residual. A mayor contenido en carbono y elementos 
gammágenos (aquellos que estabilizan la austenita), menores serán las temperaturas de 
inicio y final de transformación. Existen diferentes ecuaciones empíricas que permiten 
calcular de manera aproximada la Ms del acero en función de su composición, siendo la 
de Andrews [79] la más utilizada (Ecuación 2.5). La limitación de dicha ecuación reside en 
que solo es fiable para un cierto rango de composiciones, donde los contenidos máximos 
en peso de cada elemento son: 0,6% de C, 4,9% de Mn, 5% de Cr y 5,4 de Mo. 

𝑀𝑀𝑠𝑠 = 539 − 423(%𝐶𝐶)− 30,4(%𝑀𝑀𝑀𝑀)− 17,7(%𝑁𝑁𝑁𝑁)− 12,1(%𝐶𝐶𝐶𝐶)− 7,5(%𝑀𝑀𝑀𝑀) Ecuación 2.5 

Además de modificar las temperaturas de inicio y final de transformación, el contenido de 
carbono del acero también define la morfología de la martensita. Cuando el contenido de 
carbono no supera el 0,5%, la martensita adquiere forma de lajas alargadas y finas 
(≈ 0,5 µm) y con una subestructura distorsionada y elevada densidad de dislocaciones 
(Figura 2.23a). Sin embargo, para contenidos superiores al 1% la martensita presenta un 
aspecto lenticular, donde las lentículas se encuentran rodeadas de austenita retenida 
(Figura 2.23b). En estos casos, el contenido de austenita retenida es mayor cuanto mayor 
es el contenido en C del acero. Para contenidos intermedios, coexisten ambas morfologías. 

  
(a) (b) 

Figura 2.23. a) Lajas de martensita de un acero con bajo contenido en carbono. b) Lentículas de 
martensita de un acero con alto contenido en carbono donde las áreas blancas son austenita 

retenida [80]. 

 
2.3.2.7 Islas Martensita-Austenita 

Durante el crecimiento de los granos de varios productos de transformación, el carbono 
es expulsado de los granos debido a que las nuevas fases no pueden tener la misma 
cantidad de C en solución que la austenita. Por tanto, la austenita adyacente a esos granos 
aumentan su contenido en C. La austenita enriquecida en C transforma parcialmente en 
martensita, dando lugar a islas Martensita-austenita (islas MA) [81]. Antes de que ocurra 



Capítulo 2 

44 

la transformación, el exceso de carbono en la austenita puede dar lugar a la formación de 
carburos, lo que impediría la aparición de las islas MA. Sin embargo, el uso de elementos 
como el Si o el Mo estabilizan la austenita, evitando la formación de carburos y 
favoreciendo la transformación de la austenita a islas MA. 

Estas islas poseen una elevada dureza, lo que favorece el aumento de la resistencia a 
tracción [82,83]. En cuanto a su efecto en la tenacidad, algunos autores sugieren que su 
elevada dureza reduce la tenacidad del material [84], mientras que otros opinan que la 
presencia de fases duras puede ser beneficiosa para la tenacidad, siempre y cuando dichas 
fases sean finas y se encuentren homogéneamente distribuidas a lo largo de la matriz 
[85,86]. 

 

2.3.3 Precipitación 

Durante todo el proceso industrial de la laminación en caliente de los aceros, los elementos 
de aleación que se encuentran en solución sólida son susceptibles de combinarse con otros 
elementos más ligeros (C y N especialmente), dando lugar a precipitados. La nucleación y 
crecimiento de dichos precipitados puede ocurrir durante el estado líquido, en la región 
austenítica y durante y tras la transformación austenita-ferrita. En función de cuándo y en 
qué condiciones se produzca la precipitación, el tamaño, la fracción y la distribución de 
los precipitados será diferente y ello a su vez tendrá efectos en distintos parámetros que 
irreversiblemente afectarán las propiedades mecánicas del producto final. 

El producto de solubilidad de los distintos carburos, nitruros y carbonitruros que se 
puedan formar en un acero es uno de los factores que intervienen tanto en el tamaño como 
en la fracción volumétrica de los precipitados. En la Figura 2.24 se muestra cómo varían 
los productos de solubilidad de los principales carburos y nitruros en la austenita en 
función de la temperatura [34].  

A partir de la Figura 2.24 se pueden extraer varias conclusiones. Por un lado, el nitruro de 
titanio (TiN) se forma a temperaturas superiores a las que se dan en el precalentamiento. 
Por ello, tendrá un mayor efecto en los procesos de recristalización. Si los precipitados de 
TiN son lo suficientemente finos, pueden llegar a inhibir el crecimiento de grano 
recristalizado de austenita al anclar las juntas de grano. Por otro lado, dada la gran 
solubilidad del vanadio, es de suponer que gran parte del V se encuentre disponible a 
temperaturas en las que se puedan formar precipitados finos distribuidos por la matriz 
que aporten resistencia al material. En cuanto al niobio, que presenta solubilidades 
intermedias, podrá dar lugar a precipitados que tengan efecto en las cinéticas de 
recristalización y en el crecimiento de grano y a precipitados finos que mejoren las 
propiedades de tracción. Para que se formen los precipitados que mejoren las propiedades 
de tracción, debe quedar Nb en solución a temperaturas donde ya no se den los procesos 
de recristalización.  

Es importante mencionar que, aunque los productos de solubilidad dan gran cantidad de 
información, corresponden a condiciones de equilibrio. Sin embargo, en un proceso 
industrial de laminación no se dan condiciones de equilibrio. Por ello, para poder tener en 
cuenta factores como la interacción entre distintos elementos microaleantes y el ciclo 
termomecánico se deben utilizar programas termodinámicos. En este contexto, el software 
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Thermo-Calc resulta una herramienta muy útil en el análisis termodinámico de un acero. 
Es por ello que numerosos estudios utilizan dicho software para evaluar los intervalos de 
temperatura en los cuales tendrá lugar la precipitación [87–89]. 

 
Figura 2.24. Evolución de los productos de solubilidad distintos carburos y nitruros en austenita 

en función de la temperatura [90–94]. 

Como se ha comentado anteriormente, los precipitados que se forman a temperaturas 
donde ocurre la restauración y la recristalización tienen un efecto sobre ellas y viceversa. 
Los efectos más reseñables se detallan a continuación [36]: 

• Tanto la restauración como la recristalización pueden retrasar el proceso de 
precipitación, ya que reducen la concentración de defectos en la red cristalina, que 
son lugares de nucleación preferentes para los precipitados.  

• De la misma forma, los precipitados pueden anclar las dislocaciones y retrasar la 
restauración y la recristalización. 

• Los precipitados pueden establecer una fuerza de anclaje también en las juntas de 
grano que puede ralentizar y en algunos casos parar el proceso de recristalización. 

• Al precipitar, se reduce el contenido de los elementos de aleación en la matriz, por 
lo que los efectos de dichos elementos por estar en solución sólida se ven 
atenuados. 

A continuación, se detallan los distintos tipos de precipitación que se pueden dar en los 
aceros microaleados en función del momento del proceso de laminación en el que ocurra 
la precipitación. 
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2.3.3.1 Precipitación antes de la laminación en caliente 

Si durante la colada del acero y su posterior enfriamiento las condiciones son adecuadas, 
se puede promover la precipitación fina de TiN que permita controlar el tamaño de grano 
de austenita y que retrase las cinéticas de recristalización. Gracias a ello, se podrán 
conseguir microestructuras más finas, con los beneficios que ello aporta a las propiedades 
mecánicas finales del material. Si por el contrario las condiciones no son óptimas, se 
podrían formar TiN de gran tamaño, que generaría una pérdida de microaleante efectivo 
que pudiese precipitar en etapas posteriores. La estabilidad térmica de estos nitruros es 
tan elevada, que difícilmente se pueden disolver durante el precalentamiento, por lo que 
si se han formado TiN de gran tamaño tras la colada es muy probable que se puedan 
encontrar también en el producto final. 

 
2.3.3.2 Precipitación inducida por deformación 

Es de sobra conocido que la recristalización estática en aceros microaleados es diferente 
antes y después de que ocurra la precipitación inducida por deformación. Antes de la 
precipitación, todos los elementos se encuentran en solución sólida y solo algunos de ellos 
son capaces de retrasar la recristalización en mayor o menor grado [95]. Sin embargo, al 
reducir la temperatura se alcanza una temperatura crítica a partir de la cual la 
recristalización se ve momentáneamente detenida por efecto de los precipitados inducidos 
por deformación. Si se mantiene la temperatura del material, tras un tiempo, la 
recristalización seguirá su curso, debido a que a temperaturas elevadas, los precipitados 
comienzan a  aumentar su tamaño, siendo menos efectivos a la hora de bloquear el 
movimiento de las dislocaciones [96]. 

Por otro lado, al aplicar deformación al material las cinéticas de precipitación pueden 
verse afectadas. Los precipitados de niobio (Nb(C,N)) muestran unas cinéticas de 
precipitación relativamente lentas en austenita no deformada. Sin embargo, la aplicación 
de deformación durante la laminación en caliente aumenta la densidad de dislocaciones, 
provocando que las cinéticas se aceleren. A su vez, estos precipitados formados 
preferentemente en las dislocaciones, dificultan e incluso impiden el movimiento de las 
dislocaciones, retrasando o inhibiendo los procesos de restauración y recristalización. De 
esta manera, se favorece la acumulación de deformación durante la laminación. Conseguir 
una austenita deformada favorece la obtención de una microestructura ferrítica más fina, 
debido a que se aumenta la concentración de defectos que actúan como lugares preferentes 
de nucleación de los granos de ferrita. 

Cuanto menor es la temperatura y mayor la deformación aplicada, mayor es la 
sobresaturación de la austenita y la densidad de dislocaciones, factores que favorecen  la 
formación de este tipo de precipitados [97–99]. Dado que se forman tanto en las 
dislocaciones como en las juntas de grano de austenita, su distribución a lo largo de la 
matriz suele ser bastante heterogénea, no siendo extraño encontrar apilamiento de este 
tipo de precipitados. Al formarse a temperaturas elevadas, la difusión de los elementos es 
mayor, lo que explica el tamaño de entre 20 y 50 nm que suelen presentar los precipitados 
inducidos por deformación. En la Figura 2.25 se muestra una micrografía obtenida por 
TEM de precipitados inducidos por deformación en un acero microaleado con niobio y 
titanio [100]. 
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Figura 2.25. Precipitados inducidos por deformación en un acero bajo carbono microaleado con 

Nb y Ti [100]. 

 
2.3.3.3 Precipitación durante la transformación de fase 

Al igual que ocurre con el C, los elementos de aleación son más solubles en la austenita 
que en la ferrita, por lo que durante la transformación austenita-ferrita, la ferrita expulsa 
el exceso de elementos de aleación hacia las intercaras. De ese modo, al avanzar la intercara 
por el material, ésta se va enriqueciendo en elementos de aleación hasta que llega a una 
concentración determinada en la que ocurre la precipitación. Cuando ello ocurre, la 
intercara sigue avanzando y enriqueciéndose, dando otra vez comienzo al ciclo. Este 
proceso da como resultado una distribución de precipitados muy finos (menores de 
10 nm) dispuestos en bandas a lo largo de la matriz ferrítica. A este tipo de precipitación 
se le denomina precipitación interfásica y ha sido estudiada entre otros por Honeycombe 
desde la década de 1970 [101]. La formación de precipitación interfásica se ve favorecida 
por temperaturas de inicio de transformación elevadas, donde la velocidad de 
transformación y precipitación es comparable. Por ello, cuanto mayores son las 
velocidades de enfriamiento, menores son las probabilidades de obtener este tipo de 
precipitación [102,103]. En la Figura 2.26 se muestra una imagen obtenida por TEM de 
precipitación interfásica en un acero con V transformado isotérmicamente a 690 °C 
durante 300 s [104].  

 
Figura 2.26. Imagen obtenida mediante TEM de un acero con 0,1% C, 0,001% Ti y 0,288% V en 

peso transformado isotérmicamente a 690 °C durante 300 s [104]. 

La precipitación interfásica puede mostrar tres morfologías distintas [105]: (1) morfología 

200 nm
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planar, donde las filas son rectas y paralelas entre sí y la distancia entre filas es constante, 
la cual ocurre principalmente en la zona central de los granos de ferrita; (2) morfología no 
planar, que se da preferentemente cerca de los bordes de grano de ferrita, las filas de 
precipitados no son rectas y la separación entre ellas no es constante y (3) morfología 
mixta, que muestra zonas donde se ve cierta regularidad entre filas y zonas donde no. 

Diferentes autores estiman que la contribución en el límite elástico de este tipo de 
precipitación puede alcanzar valores comprendidos entre 300 y 400 MPa [28,30], debido a 
que la alta concentración de precipitados que se forman son un gran obstáculo para el 
avance de las dislocaciones [106]. 

 
2.3.3.4 Precipitación tras la transformación de fase 

Si tras la transformación de la austenita, aún quedan elementos en solución, puede ocurrir 
que éstos se combinen con C para dar lugar a precipitados en el seno de los granos de 
ferrita. Estos precipitados son lo suficientemente finos (con diámetros inferiores a 10 nm) 
y están distribuidos homogéneamente por la matriz para que sean considerados efectivos 
como obstáculos frente al avance de las dislocaciones. De esta manera, este tipo de 
precipitación contribuye al aumento de las propiedades de tracción del material. En la 
Figura 2.27 se muestra una micrografía obtenida mediante TEM de un acero con bajo 
contenido en C, donde se aprecia un gran número de precipitados finos formados tras la 
transformación de fase distribuidos por la matriz [107]. 

 
Figura 2.27. Ejemplo de precipitados formados tras la transformación de fase de un acero con 

0,08% de C, 0,085% de Ti, 0,035% de Nb y 0,11% de Mo en peso [107] 

Para aumentar el efecto endurecedor de este tipo de precipitados, se puede añadir 
molibdeno a la composición del acero. El Mo aumenta el número de precipitados 
formados tras la transformación y además favorece que éstos sean más finos. Por un lado, 
el Mo reduce la energía necesaria para la nucleación de precipitados y por otro, aumenta 
la densidad de puntos de nucleación para los precipitados al impedir el movimiento de 
las dislocaciones [108]. Además, Akben y col. [40] confirman que la adición de Mo puede 
retrasar la precipitación de los carburos, favoreciendo que haya mayor cantidad de 
elementos en solución tras la transformación de la austenita. 

No solo es posible favorecer la formación de la precipitación tras la transformación 
mediante el uso de microaleantes. Las condiciones de proceso son factores importantes a 
tener en cuenta si se desea obtener una mayor concentración de precipitados finos. Por 
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ejemplo, en productos bobinados, se ha observado que a medida que disminuye la 
temperatura de bobinado, mayor es la densidad de este tipo de precipitación, debido a la 
mayor densidad de dislocaciones que actúan como lugares de nucleación preferente [108]. 
Isasti y col. [109] han observado que es a la temperatura de bobinado intermedia de 550 °C 
cuando se consigue un efecto endurecedor máximo, debido a la alta concentración de 
precipitados. 

 

2.4 Relación entre microestructura y propiedades mecánicas 
Tanto las propiedades de resistencia como de tenacidad de un acero están estrechamente 
ligadas con la microestructura final del producto, que a su vez depende de la adecuada 
selección de la composición y del control de los distintos parámetros del proceso.  

A lo largo de los años se han ido desarrollando ecuaciones empíricas capaces de estimar 
las propiedades del material sin tener que realizar costosos ensayos mecánicos. Al 
comienzo, solo se utilizaba la composición del material, pero a medida que fueron 
avanzando las técnicas de caracterización y se fue ampliando el conocimiento acerca de 
los procesos físicos que se llevaban a cabo dentro del material, dichas ecuaciones fueron 
ajustándose más a la realidad. Hoy en día existen ecuaciones con las que poder predecir 
las propiedades de resistencia y tenacidad para una amplia gama de calidades de aceros. 

En este apartado se analizan primeramente los mecanismos de endurecimiento más 
relevantes en los aceros microaleados.  Posteriormente se muestran las principales 
ecuaciones desarrolladas para la estimación del límite elástico y de la temperatura de 
transición dúctil-frágil de los aceros HSLA. 

 

2.4.1 Mecanismos de endurecimiento 

En el límite elástico de un acero entran en juego distintos mecanismos de endurecimiento. 
En este trabajo se ha analizado el efecto de los siguientes mecanismos de endurecimiento 
en el valor del límite elástico: 

• Solución sólida 
• Reducción del tamaño de grano 
• Densidad de dislocaciones 
• Endurecimiento por precipitación 
• Presencia de segundas fases 

Todos estos mecanismos aumentan la resistencia del material dificultando o impidiendo 
el movimiento de las dislocaciones durante la deformación. Las dislocaciones son un 
defecto lineal dentro de la red cristalina y se pueden definir especificando qué átomos han 
perdido su localización respecto a la red libre de defectos. Existen tres tipos distintos de 
dislocaciones. Éstas se diferencian por el ángulo que forma la línea de dislocación y el 
vector de desplazamiento. Cuando dicho ángulo es de 0° la dislocación se denomina de 
cuña o borde, cuando el ángulo es de 90° la dislocación es de tornillo o helicoidales, 
mientras que si el ángulo está entre 0 y 90°, la dislocación es mixta [110].  

• Dislocaciones de borde: pueden visualizarse como un semiplano extra, lo que 
genera una distorsión de la red. En la parte donde se encuentra el semiplano extra 
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lo átomos se encuentran bajo tensiones de compresión, mientras que en la otra 
mitad, existen tensiones de tracción. En estos casos, la línea de dislocación se 
encuentra en el borde del semiplano en exceso (Figura 2.28a). 

• Dislocaciones helicoidales: éstas se forman al aplicar un esfuerza de cizalla, lo que 
provoca que una de las partes se mueva respecto a la otra. Al igual que en el caso 
anterior, la distorsión generada por este tipo de dislocaciones es lineal. La 
visualización de las dislocaciones helicoidales es más compleja, se asemeja a la 
forma de una escalera de caracol cuadrada (Figura 2.28b). 

• Dislocaciones mixtas: es el tipo de dislocación más común en cualquier material 
cristalino y posee características de las dos anteriores, como se observa en la Figura 
2.28c. 

 
(a) 

 
(b) 

 
(c) 

Figura 2.28. Representación de los tipos de dislocaciones, a) dislocación de borde, b) dislocación 
helicoidal y c) dislocación mixta [110]. 

Una dislocación se mueve cuando la fuerza de cizalladura que actúa sobre ella alcanza el 
valor necesario para vencer la resistencia intrínseca que opone la red del cristal a su 
movimiento. Durante el movimiento, todos los enlaces de la dislocación con uno de los 
planos que la rodean se rompen y se crean nuevas uniones con otro plano. Dado que una 
dislocación posee menor número de uniones que un plano entero, la cantidad de energía 
necesaria para mover una dislocación es menor que la necesaria para romper todas las 
uniones de un plano. El movimiento de las dislocaciones explica por qué los materiales 
dúctiles se deforman plásticamente antes de romperse ante la aplicación de una carga. Por 
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ello, cualquier fenómeno que obstaculice o impida el movimiento de una dislocación, 
aumentará la resistencia del material. 

 
2.4.1.1 Solución sólida 

Este mecanismo de endurecimiento se basa en que aquellos elementos que se encuentran 
en solución sólida en la red cristalina del Fe provocan una distorsión en la red que dificulta 
el movimiento de las dislocaciones. Existen dos formas de que los elementos de aleación 
de un acero provoquen mediante solución sólida una distorsión en la red y dependerá de 
su tamaño con respecto al átomo de Fe.  

Si el tamaño es similar, los átomos del elemento ocuparán un hueco que debería estar 
ocupado por un átomo de Fe. En ese caso se denomina solución sólida sustitucional y 
existen dos variantes. Cuando el átomo sustitucional tiene un radio atómico menor, 
provocará tensiones de tracción, mientras que si el radio es mayor, provoca tensiones de 
compresión a su alrededor (ver Figura 2.29). El caso que mayor distorsión provoca y por 
lo tanto mayor efecto endurecedor tiene, es aquel donde el átomo sustitucional es menor. 

 
(a) 

 
(b) 

Figura 2.29. Esquema de soluciones sólidas sustitucionales de a) átomo menor que el Fe y b) 
átomo mayor que el Fe. 

Si el átomo en solución sólida se coloca en los intersticios que forman la red cristalina, la 
sustitución es de tipo intersticial. Para que ocurra este tipo de solución sólida, los átomos 
que están en solución tienen que ser significativamente más pequeños que aquellos que 
forman la red. En el caso del acero, los elementos más propensos a actuar como 
intersticiales son el B, el C y el N. La posición de mínima energía para este tipo de 
elementos se encuentra bajo el plano de deslizamiento de las dislocaciones. Aunque estos 
átomos son lo suficientemente pequeños para situarse en dichas posiciones, son lo 
suficientemente grandes para crear una dilatación a su alrededor que aumente la energía 
necesaria para que la dislocación se desplace. La distorsión generada por los elementos 
intersticiales se ha calculado que puede ser entre 10 y 100 veces mayor que la generada 
por los elementos sustitucionales. 
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Sin embargo, el uso de elementos para mejorar la resistencia de los aceros mediante 
solución sólida tiene sus inconvenientes, incluso en concentraciones bajas. Los efectos 
principales son la pérdida de la capacidad de deformación antes de la fractura 
(especialmente en el caso de soluciones sólidas intersticiales) y peor soldabilidad. La única 
excepción es el uso de Mn, que se puede añadir incluso hasta en un 1,7% en peso sin que 
afecte las demás propiedades. Su efecto en el endurecimiento no solo se debe a la solución 
sólida, ya que también disminuye la temperatura de transformación γα, trayendo 
consigo el afino de la microestructura. Debido a los distintos efectos que provocan, el 
limitado aumento de las propiedades mecánicas y en algunos casos el alto coste de los 
elementos, hace que la solución sólida no sea un mecanismo preferencial para conseguir 
un aumento de las propiedades de resistencia. A continuación, se muestra una lista con 
los elementos habituales que suele presentar el acero y sus efectos como elemento en 
solución sólida: 

• Carbono: es el elemento principal. El porcentaje que la ferrita es capaz de mantener 
en solución a temperatura ambiente es muy bajo. Con el fin de conseguir una 
solución sobresaturada, se realizan enfriamientos acelerados para impedir que el 
carbono sea expulsado de la matriz ferrítica. 

• Fósforo: gran efecto endurecedor, sin embargo, la tenacidad se ve resentida incluso 
para concentraciones bajas. 

• Silicio y Manganeso: además de aportar cierto endurecimiento por solución 
sólida, el Si se utiliza para desoxidar el acero y el Mn forma sulfuros que mejoran 
la ductilidad, además de los efectos anteriormente citados. 

• Estaño: efecto notable en el endurecimiento, pero causa problemas durante en 
conformado en caliente. 

• Cobre: elemento cada vez más presente en los aceros que se fabrican a partir de 
chatarra. Mejora el comportamiento a corrosión además de mejorar las 
propiedades de resistencia. Puede generar problemas relacionados con defectos 
superficiales durante la laminación en caliente si las temperaturas de 
calentamiento no son las adecuadas. 

• Níquel, Cromo y Molibdeno: escaso efecto en el endurecimiento por solución 
sólida y tienen un alto coste. Son añadidos al acero para mejorar la templabilidad. 

Para concentraciones bajas de elementos de aleación, se considera que el efecto 
endurecedor es lineal. En la Figura 2.30 se muestra la relación entre % de elementos de 
aleación y su efecto en el límite elástico debido al endurecimiento por solución sólida [111]. 
Como se ha comentado anteriormente, en dicha figura, se observa que el efecto de los 
elementos intersticiales es mucho mayor que el de los sustitucionales incluso en 
proporciones muy reducidas. De entre los elementos sustitucionales, el fosforo (P) es el 
que mayor endurecimiento ofrece, ya que debido a su pequeño tamaño, introduce una 
mayor distorsión en la red. El níquel (Ni) no aporta ningún efecto endurecedor, atribuible 
a que su tamaño es prácticamente idéntico al del Fe. En relación al cromo (Cr), aunque 
posee un tamaño similar al del Fe, su contribución se considera negativa. Esto se debe a 
que el Cr es muy afín a los elementos intersticiales, haciendo que la cantidad de C y N 
disponible para que se sitúe en los intersticios se reduzca y su efecto endurecedor 
se vea afectado. 

En el caso de los aceros microaleados, la cantidad de elementos de aleación utilizada es 
tan pequeña que casi no hay endurecimiento por solución sólida. El objetivo de añadir 
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elementos de aleación en este tipo de aceros radica en la mejora de las propiedades 
mediante el afino de grano de la estructura, obteniendo fases más complejas y 
favoreciendo la precipitación. 

 
Figura 2.30. Relación entre % de aleación de distintos elementos e incremento del límite elástico 

debido al endurecimiento por solución sólida [111]. 

 
2.4.1.2 Reducción del tamaño de grano 

A menudo, al intentar incrementar el nivel de resistencia de un acero, la tenacidad del 
material se ve afectada. En el caso del afino de grano, tanto la resistencia como la 
tenacidad se ven favorecidas, y además la soldabilidad no se ve afectada. Es por ello 
que actualmente es el mecanismo de endurecimiento preferente, sobre todo en aceros 
HSLA, donde esas tres son las propiedades de mayor importancia. A modo de ejemplo, 
en la Figura 2.31 se muestra la variación de la resistencia, dureza, tenacidad y 
soldabilidad de los aceros al reducir el tamaño de grano [112]. Las juntas de grano son 
zonas de gran desordenamiento atómico, por ello, cuando una dislocación llega hasta 
la junta, precisa de una mayor cantidad de energía para desplazarse, aumentando así la 
resistencia del material. Al disminuir el tamaño de grano, se aumenta la superficie 
específica de junta de grano y por tanto, hay más posibilidades de que las dislocaciones 
queden ancladas en las juntas. Es por ello por lo que se busca aumentar la superficie 
específica de junta de grano mediante el control del crecimiento de grano. La manera de 
conseguir una estructura más fina es la de aumentar la densidad de lugares de 
nucleación en la austenita. Para ello, existen diferentes vías. La primera de ellas consiste 
en enfriar a mayor velocidad el material, aumentando así la posibilidad de formar 
núcleos de grano de ferrita en la austenita. Sin embargo, de este modo se puede incurrir 
en la formación de fases más duras que a pesar de aportar mayor resistencia, pueden 
afectar negativamente a la tenacidad. 
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Figura 2.31. Relación entre la reducción del tamaño de grano y distintas propiedades mecánicas 

del acero [112]. 

También cabe la posibilidad de utilizar elementos de aleación para tal fin, sin que se vean 
afectadas las propiedades de tenacidad. Para ello, se fomenta la formación de precipitados 
finos distribuidos a lo largo de la matriz de austenita que actúen como soporte y de ese 
modo reducir la energía necesaria para que se formen los núcleos de ferrita estables. 
Cuanto menor sean los precipitados y mayor la fracción de éstos, menor será el tamaño de 
la microestructura resultante. En la Figura 2.32, se muestra un gráfico donde se relaciona 
el tamaño (dmax) y fracción volumétrica de los precipitados con el tamaño de grano que se 
puede obtener. También se indica el rango en el que se encuentran los aceros HSLA [5]. 

 
Figura 2.32. Efecto de la fracción volumétrica y del tamaño medio de los precipitados en el 

tamaño de grano [5]. 

Cabe mencionar el efecto que puede tener, sobre todo en las propiedades de tenacidad, la 
homogeneidad de la microestructura. Aun cuando el tamaño de grano medio sea 
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pequeño, si la heterogeneidad y la presencia de granos groseros es considerable, la 
tenacidad puede verse afectada [113,114]. Conforme incrementa el tamaño de grano, las 
probabilidades de que una grieta se nuclee y crezca dentro de un grano hasta producir 
una fractura frágil es mayor. 

 
2.4.1.3 Densidad de dislocaciones 

Otro de los fenómenos que pueden obstaculizar el movimiento de las dislocaciones es la 
interacción de una dislocación con otra. En función de si las dislocaciones están en el 
mismo plano de deslizamiento o no, su interacción tendrá efectos distintos. Si comparten 
el plano de deslizamiento, interaccionan dando lugar a codos (tramos de dislocaciones de 
pequeña longitud) que serán kinks cuando están en el mismo plano de deslizamiento o jogs 
cuando están en un plano perpendicular al de deslizamiento (ver Figura 2.33). Estos 
últimos, se caracterizan por su baja movilidad, por lo que actúan como anclajes. 

 
Figura 2.33. Ejemplo gráfico de codos formados por la interacción de dos dislocaciones coplanares 

[115]. 

Cuando las dislocaciones que se encuentran no pertenecen al mismo plano de 
deslizamiento, se forma un segmento de dislocación que mantiene a ambas dislocaciones 
bloqueadas. Una vez que se alcanza un valor de tensión determinado, dicho segmento se 
rompe y las dislocaciones se mueven otra vez. Para que una dislocación se pueda mover, 
todas las uniones con otras dislocaciones de planos de deslizamiento distinto se deben 
romper. Esta es la base del endurecimiento por bosque de dislocaciones. 

Cuanto mayor sea la densidad de dislocaciones, entendiendo como tal el número de 
dislocaciones cortadas por unidad de área, mayor será el efecto endurecedor. Por lo tanto, 
procesos que den lugar a altas densidades de dislocaciones, como la formación de fases 
más complejas, favorecen este mecanismo. 

 

2.4.1.4 Endurecimiento por precipitación 

Como se ha visto en el apartado 2.3.3, la precipitación juega distintos papeles en la mejora 
de las propiedades dependiendo de cuándo y cómo se formen. La dispersión homogénea 
de precipitados que se puedan formar durante o tras la transformación de fase dificultan 
el movimiento de las dislocaciones durante la deformación, aumentando así la resistencia 
del material. Dependiendo de la cristalografía y la coherencia con la matriz, los 
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precipitados interactúan con las dislocaciones de manera distinta. Si las partículas son 
coherentes, las dislocaciones partirán o rodearán las partículas en función de si éstas son 
deformables o no. En el caso de partículas coherentes deformables (ver Figura 2.34), los 
precipitados son cortados al avanzar la dislocación a través de ellos. Ello requiere un 
consumo energético adicional que se traduce en un aumento de la resistencia del material. 
Además, el precipitado coherente cortado por la dislocación generará una nueva intercara, 
proporcionando otro mecanismo para aumentar la resistencia. En este caso, el aumento de 
la resistencia será mayor cuanto mayor sea el tamaño de la partícula [116].  

 
(a) 

 
(b) 

Figura 2.34. a) Representación de la interacción entre partícula coherente deformable con 
dislocación, b) micrografía de partículas cortadas por el avance de dislocaciones. 

En el caso en el que las partículas no sean deformables, las dislocaciones forman bucles 
alrededor de las partículas. Lo mismo ocurre con aquellas partículas incoherentes. En esos 
casos, es preciso considerar el mecanismo propuesto por Orowan para explicar el efecto 
endurecedor. Según el modelo, cuando una dislocación se encuentra con un conjunto de 
precipitados que no puede cortar (Figura 2.35a), la dislocación avanza por los espacios que 
hay entre los precipitados, mientras que las secciones que chocan contra ellos se quedan 
bloqueadas (Figura 2.35b). Al seguir avanzando la dislocación, ésta se curva, hasta que 
finalmente se forman bucles alrededor de los precipitados (Figura 2.35c) y la dislocación 
queda libre y puede seguir avanzando (Figura 2.35d). Estos bucles a su vez, también 
representan impedimento al avance de otras dislocaciones [106]. 

 
(a) 

 
(b) 

 
(c) 

 
(d) 

Figura 2.35. Representación gráfica de las distintas etapas del mecanismo de Orowan [106]. 

Las partículas no deformables más comunes en los aceros microaleados son carburos, 
nitruros y carbonitruros de Nb, Ti y V, formados durante o tras la transformación 
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austenita/ferrita. Según se puede apreciar en la Figura 2.36, el efecto endurecedor y por 
tanto el incremento en el límite elástico del material, será mayor cuanto mayor sea su 
fracción volumétrica y menor su tamaño. 

 
Figura 2.36. Influencia de la fracción de precipitados en el endurecimiento por precipitación 

según el modelo de Ashby-Orowan [5]. 

 
2.4.1.5 Presencia de segundas fases  

La presencia de una dispersión de segundas fases de tamaño similar a los granos que 
forman la matriz también puede dificultar el desplazamiento de las dislocaciones durante 
la deformación. El ejemplo más común de fases secundarias en aceros de bajo contenido 
en carbono son las islas MA. En contrapartida, estas fases frágiles pueden afectar a la 
tenacidad del material [117]. 
 

2.4.2 Resistencia mecánica y límite elástico en aceros HSLA 

El desarrollo de ecuaciones que permitan estimar el valor del límite elástico en función de 
la composición en aceros con bajo contenido en C tiene gran interés industrial. Las 
primeras ecuaciones que se desarrollaron para determinar teóricamente el límite elástico 
de un acero, solo tenían en cuenta la composición y el tamaño de grano ferrítico y el 
contenido de nitrógeno libre (aquel que no se encuentra combinado con ningún otro 
elemento, Nf). En la Tabla 2.3 se muestran algunos ejemplos de este tipo de ecuaciones 
(Ecuación 2.6 - Ecuación 2.11), donde la composición se expresa en % en peso de cada 
elemento y la 𝜎𝜎𝑦𝑦 está expresada en MPa. Todas poseen una constante que representa la 
tensión de fricción (σ0) y diferentes sumandos para tener en cuenta la contribución de los 
distintos elementos que se encuentran en solución sólida en el acero y el tamaño de grano 
de la microestructura (dα). Además, en el caso de la Ecuación 2.9 y la Ecuación 2.10, 
también se tienen en cuenta las fracciones de ferrita y de perlita y la velocidad de 
enfriamiento continuo.  
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Tabla 2.3. Ecuaciones para el cálculo del límite elástico de aceros de bajo C en función de la 
composición y el tamaño de grano1, 2. 

Límite elástico (𝜎𝜎𝑦𝑦) 

𝜎𝜎𝑦𝑦 = 88 + 37(%𝑀𝑀𝑀𝑀) + 83(%𝑆𝑆𝑆𝑆) + 2918�%𝑁𝑁𝑓𝑓� + 15,1𝑑𝑑𝛼𝛼
−0,5 Ecuación 2.6 [118] 

𝜎𝜎𝑦𝑦 = 53,9 + 32,3(%𝑀𝑀𝑀𝑀) + 83,2(%𝑆𝑆𝑆𝑆) + 11(%𝑀𝑀𝑀𝑀) + 354�%𝑁𝑁𝑓𝑓�
+ 17,4𝑑𝑑𝛼𝛼

−0,5 Ecuación 2.7 [119] 

𝜎𝜎𝑦𝑦 = 105 + 43,1(%𝑀𝑀𝑀𝑀) + 83(%𝑆𝑆𝑆𝑆) + 1540�%𝑁𝑁𝑓𝑓� + 15,4𝑑𝑑𝛼𝛼
−0,5 Ecuación 2.8 [120] 

𝜎𝜎𝑦𝑦 = 63 + 23(%𝑀𝑀𝑀𝑀) + 53(%𝑆𝑆𝑆𝑆) + 5000�%𝑁𝑁𝑓𝑓� + 700(%𝑃𝑃)

+ 𝑓𝑓𝛼𝛼 �15,4 − 30(%𝐶𝐶) + 6,094
�0,8 + (%𝑀𝑀𝑀𝑀)�� �𝑑𝑑𝛼𝛼

−0,5

+ 0,01(%𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝)(360 + 2600(%𝐶𝐶)2) 

Ecuación 2.9 [121] 

𝜎𝜎𝑦𝑦 = 68,9 + 12,4(%𝑀𝑀𝑀𝑀) + 101(%𝑆𝑆𝑆𝑆) + 1,48(%𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝) + 16,5𝑑𝑑𝛼𝛼
−0,5

+ 4,93𝐶𝐶𝐶𝐶0,5 Ecuación 2.10 [122] 

𝜎𝜎𝑦𝑦 = 62,6 + 26,1(%𝑀𝑀𝑀𝑀) + 60,2(%𝑆𝑆𝑆𝑆) + 759(%𝑃𝑃) + 212,9(%𝐶𝐶𝐶𝐶)
+ 3286�%𝑁𝑁𝑓𝑓� + 19,7𝑑𝑑𝛼𝛼

−0,5 Ecuación 2.11 [123] 

En la Figura 2.37 se muestra la evolución de las predicciones de las ecuaciones de la Tabla 
2.3 para un mismo acero en función del tamaño de grano de ferrita. En ella, se puede 
observar cómo la diferencia entre el valor máximo y mínimo estimado con las distintas 
ecuaciones no supera el 10% [34]. 

 
Figura 2.37. Evolución del límite elástico en función del tamaño de grano de ferrita considerando 

las ecuaciones de la Tabla 2.3 para un acero 0,08% C, 1,1% Mn, 0,2% Si, 0,005% P, 0,05% Cu, 50 
ppm Nf, 8% de perlita y enfriado a una velocidad de 60 °C/min [34]. 

                                                      
1 Composición expresada en % en peso y σy en MPa. 
2 Nota: Nf: contenido de nitrógeno en solución sólida sin estar combinado con otros elementos; dα: tamaño de grano de 
ferrita en mm; fα: fracción volumétrica de ferrita; CR: velocidad de enfriamiento expresado en °C/min. 
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De forma general, en los aceros HSLA, el límite elástico viene definido como la suma de 
las distintas contribuciones de los mecanismos de endurecimiento (Ecuación 2.12). 

𝜎𝜎𝑦𝑦𝑦𝑦 = 𝑓𝑓�𝜎𝜎0,𝜎𝜎𝑠𝑠𝑠𝑠,𝜎𝜎𝑔𝑔𝑔𝑔,𝜎𝜎𝜌𝜌,𝜎𝜎𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝,𝜎𝜎𝑀𝑀𝑀𝑀� Ecuación 2.12 
donde: 
𝜎𝜎0  es la tensión de fricción 
𝜎𝜎𝑠𝑠𝑠𝑠  es la contribución de la solución sólida  
𝜎𝜎𝑔𝑔𝑔𝑔 es la contribución del tamaño de grano 
𝜎𝜎𝜌𝜌 es la contribución de las dislocaciones 
𝜎𝜎𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝 es la contribución de la precipitación 
𝜎𝜎𝑀𝑀𝑀𝑀 corresponde al endurecimiento por la presencia de islas MA 

Es por ello que se comenzaron a desarrollar ecuaciones con las que determinar la 
contribución de cada uno de los mecanismos de endurecimiento. Al mismo tiempo, en 
numerosos trabajos, se comenzaron a desarrollar ecuaciones no lineales para determinar 
el límite elástico teniendo en cuenta los distintos mecanismos que entraban en juego [124–
127]. La no linealidad de estas ecuaciones se debe a que, por causa de la interacción entre 
los distintos mecanismos, en determinados casos, una ecuación lineal puede sobreestimar 
el valor del límite elástico. En la Tabla 2.4 se muestran las ecuaciones más relevantes para 
el cálculo del límite elástico. 

Tabla 2.4. Ecuaciones para el cálculo del límite elástico. 

Límite elástico (𝜎𝜎𝑦𝑦𝑦𝑦) 

𝜎𝜎𝑦𝑦 = 𝜎𝜎0 + 𝜎𝜎𝑠𝑠𝑠𝑠 + 𝜎𝜎𝜌𝜌 + 𝜎𝜎𝑀𝑀𝑀𝑀 + 𝜎𝜎𝑔𝑔𝑔𝑔 + 𝜎𝜎𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝 Ecuación 2.13 [128] 

𝜎𝜎𝑦𝑦 = 𝜎𝜎0 + 𝜎𝜎𝑠𝑠𝑠𝑠 + 𝜎𝜎𝜌𝜌 + 𝜎𝜎𝑀𝑀𝑀𝑀 + �𝜎𝜎𝑔𝑔𝑔𝑔2 + 𝜎𝜎𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝2 �0,5 Ecuación 2.14 [124] 

𝜎𝜎𝑦𝑦 = 𝜎𝜎0 + 𝜎𝜎𝑠𝑠𝑠𝑠 + 𝜎𝜎𝑔𝑔𝑔𝑔 + 𝜎𝜎𝑀𝑀𝑀𝑀 + �𝜎𝜎𝜌𝜌2 + 𝜎𝜎𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝2 �0,5 Ecuación 2.15 [125] 

𝜎𝜎𝑦𝑦 = ��𝜎𝜎0 + 𝜎𝜎𝑠𝑠𝑠𝑠 + 𝜎𝜎𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝 + 𝜎𝜎𝑀𝑀𝑀𝑀�
2 + 𝜎𝜎𝜌𝜌2 + 𝜎𝜎𝑔𝑔𝑔𝑔2 �

0,5
 Ecuación 2.16 [126] 

𝜎𝜎𝑦𝑦 = 𝜎𝜎𝑔𝑔𝑔𝑔 + �(𝜎𝜎0 + 𝜎𝜎𝑠𝑠𝑠𝑠 + 𝜎𝜎𝑀𝑀𝑀𝑀)2 + 𝜎𝜎𝜌𝜌2 + 𝜎𝜎𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝2 �0,5 Ecuación 2.17[127] 

En los siguientes sub-apartados, se analizan las ecuaciones empíricas utilizadas para 
determinar la contribución de cada uno de los mecanismos de endurecimiento que tienen 
un papel relevante en el límite elástico de los aceros HSLA. 

 
2.4.2.1 Contribución de la solución sólida 

La contribución de cada uno de los elementos de aleación al límite elástico es proporcional 
a su concentración, dando lugar a ecuaciones de tipo 

𝜎𝜎𝑠𝑠𝑠𝑠𝑖𝑖 = 𝑘𝑘𝑖𝑖 · 𝑐𝑐𝑖𝑖 Ecuación 2.18 

donde 𝜎𝜎𝑠𝑠𝑠𝑠𝑖𝑖  representa el aumento del límite elástico por solución sólida debido al elemento 
i, ki es el coeficiente de endurecimiento del elemento i y ci es la concentración del elemento 
i en el material. 
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Sumando las contribuciones de diferentes elementos se obtienen ecuaciones como la 
propuesta por Pickering y Gladman [129], que ha sido utilizada en numerosos trabajos 
[130,131]. 

𝜎𝜎𝑠𝑠𝑠𝑠 = 𝜎𝜎0 + 32,3(%𝑀𝑀𝑀𝑀) + 83,2(%𝑆𝑆𝑖𝑖) + 11(%𝑀𝑀𝑀𝑀) + 354�%𝑁𝑁𝑓𝑓� Ecuación 2.19 

donde 𝜎𝜎0 es la tensión de fricción (53,9 MPa) y las concentraciones se expresan en % en 
peso. También se tiene en cuenta la cantidad de nitrógeno que no se encuentra combinado 
con ningún otro elemento, Nf. 

 
2.4.2.2 Contribución del tamaño de grano 

Existen diferentes ecuaciones para determinar la contribución del tamaño de grano en el 
límite elástico en función de la microestructura final. Para microestructuras ferríticas, la 
ecuación más utilizada es la de Hall-Petch (Ecuación 2.20) [132]: 

𝜎𝜎𝑔𝑔𝑔𝑔 = 𝑘𝑘𝐻𝐻𝐻𝐻 · 𝑑𝑑−0,5 Ecuación 2.20 

donde kHP es la constante de Hall-Petch (valor comprendido entre 15 y 18 MPa mm0,5) y d 
representa el tamaño de grano de ferrita expresado en mm. 

Inicialmente, la ecuación de Hall-Petch fue desarrollada para desorientaciones de alto 
ángulo, pero posteriormente su uso se ha extendido para subgranos [133] y juntas de celda 
[134]. En las microestructuras que presentan una gran densidad de juntas de bajo ángulo, 
como es el caso de las bainitas, es conveniente cuantificar el efecto de las juntas de bajo y 
alto ángulo por separado. Para ello, se desarrolló una ecuación que incluye el coeficiente 
de Hall-Petch modificado (Ecuación 2.21). Este coeficiente considera el efecto de cada tipo 
de junta y depende de la fracción de cada una de ellas [135].  

𝑘𝑘𝐻𝐻𝐻𝐻∗

𝑘𝑘
= 𝛼𝛼𝛼𝛼𝛼𝛼√𝑏𝑏 � � 𝑓𝑓𝑖𝑖

2°≤𝜃𝜃𝑖𝑖<15°

�𝜃𝜃𝑖𝑖 + �
𝜋𝜋

10
� 𝑓𝑓𝑖𝑖

𝜃𝜃𝑖𝑖≥15°

� Ecuación 2.21 

donde α es una constante, M es el factor de Taylor, µ es el módulo de cortadura y b es la 
magnitud del vector de Burgers (α=0,3; M=3; µ=8·104 MPa; b=2,5·10-7 mm). θi es el ángulo 
de desorientación media expresada en radianes correspondiente al intervalo i cuya 
frecuencia relativa es fi. Estos términos se obtienen mediante la técnica de difracción de 
electrones retrodispersados (EBSD).  

Introduciendo el coeficiente de Hall-Petch modificado (Ecuación 2.21) en la ecuación 
original (Ecuación 2.20), se obtiene la Ecuación 2.22 para el cálculo de la contribución del 
tamaño de grano en el límite elástico. Se emplean los tamaños de unidad medios según el 
criterio de desorientación de bajo ángulo (d2°) y se introduce un factor de corrección de 
1,05 para considerar la relación existente entre las medidas de EBSD y las obtenidas 
mediante micrografías del microscopio óptico [135]. 

𝜎𝜎𝑔𝑔𝑔𝑔 = 1,05𝛼𝛼𝛼𝛼𝛼𝛼√𝑏𝑏 � � 𝑓𝑓𝑖𝑖
2°≤𝜃𝜃𝑖𝑖<15°

�𝜃𝜃𝑖𝑖 + �
𝜋𝜋

10
� 𝑓𝑓𝑖𝑖

𝜃𝜃𝑖𝑖≥15°

� 𝑑𝑑2°
−0,5 Ecuación 2.22 
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2.4.2.3 Contribución de las dislocaciones 

La contribución de las dislocaciones al límite elástico se puede determinar utilizando la 
Ecuación 2.23 [131,136,137]. 

𝜎𝜎𝜌𝜌 = 𝛼𝛼𝛼𝛼𝛼𝛼𝛼𝛼�𝜌𝜌 Ecuación 2.23 
donde α es un factor numérico que representa las posibles interacciones entre las distintas 
dislocaciones,  M es el factor de Taylor, µ representa el módulo de cortadura, b es la 
magnitud del vector de Burgers y 𝜌𝜌 es la densidad de dislocaciones (αM=0,38 para 
estructuras BCC [59]; µ=8·104 MPa; b=2,5·10-10 m). 

En literatura se pueden encontrar valores de densidad de dislocaciones (𝜌𝜌) en función de 
la microestructura, pero los valores distan mucho unos de otros. A modo de ejemplo, para 
aceros ferríticos, compuestos principalmente por ferrita poligonal, bobinados a 650 °C, 
distintos autores dan valores de 𝜌𝜌 cercanos a 2,5·1014 m-2 [138,139]. Sin embargo, los valores 
de 𝜌𝜌 reportados en bibliografía varían mucho en función de la técnica utilizada para 
realizar la medición y del tipo de microestructura. Por otro lado, existen en la literatura 
ecuaciones con las que determinar la densidad de dislocaciones en función de distintos 
parámetros. Por ejemplo, para microestructuras compuestas de bainita, martensita y 
ferrita widmanstatten formadas durante un proceso de enfriamiento continuo, la Ecuación 
2.24 es capaz de estimar 𝜌𝜌 en función de  la temperatura a la cual se transforma el 50% de 
la microestructura [140]. Sin embargo, esta ecuación solo puede ser utilizada si dicha 
temperatura está comprendida entre 297 y 647 °C. 

log𝜌𝜌 = 9,2848 + 6780
𝑇𝑇� + 1780360

𝑇𝑇2�  Ecuación 2.24 

Otra vía para determinar la densidad de dislocaciones se basa en el estudio de los 
gradientes de desorientaciones locales existentes en una determinada región [131,135,141]. 
Para ello, se realiza un estudio de las desorientaciones medias de Kernel que se obtienen 
por EBSD y se aplica la aproximación de Kubin y Mortensen (Ecuación 2.25) [142]. 

𝜌𝜌 = 2𝜃𝜃
𝑢𝑢 · 𝑏𝑏�  Ecuación 2.25 

donde θ es el ángulo de desorientación medio de Kernel de un punto respecto a sus 
vecinos, u la distancia entre el centro de dos puntos vecinos en el barrido de EBSD, que es 
función del paso de barrido utilizado y b es la magnitud del vector de Burgers.  

El ángulo de desorientación medio de Kernel se define como la media de desorientación 
existente entre un punto y los puntos que lo rodean. Dicha media se puede obtener 
teniendo en cuenta los puntos que están situados a una distancia igual al paso de barrido 
(primer vecino) o a una distancia igual a dos o tres veces el paso de barrido (segundos y 
terceros vecinos, respectivamente). Al utilizar celdas de forma hexagonal, en el caso del 
primer vecino, todos los puntos se encuentran a la misma distancia, que coincide con el 
paso del barrido, pero no ocurre lo mismo en el caso de utilizar los segundos o terceros 
vecinos. En esos casos, algunos puntos se encontrarán a una distancia proporcional al paso 
de barrido, mientras que otros se encontrarán un poco más cerca. Debido a ello, habrá que 
introducir un factor geométrico. En la Figura 2.38 se muestra de forma esquemática los 
puntos utilizados en cada caso para el cálculo de la desorientación media de Kernel, así 
como el paso y el valor del factor u. 
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(a) (b) (c) 

Figura 2.38. Representación de los parámetros utilizados para determinar la desorientación media 
de Kernel respecto a) Primer vecino, b) Segundo vecino y c) Tercer vecino. 

 
2.4.2.4 Contribución de la precipitación 

A partir del mecanismo de Orowan descrito en el apartado 2.4.1.4, se desarrolló una 
ecuación con la que estimar la contribución de la precipitación en función del tamaño (x) 
y la fracción volumétrica (fv) de los precipitados (Ecuación 2.26) [131,143] 

𝜎𝜎𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝 = 10,8 ·
𝑓𝑓𝑣𝑣
0,5

𝑥𝑥
ln �

𝑥𝑥
6,125 · 10−4

� Ecuación 2.26 

La distribución de tamaños de los precipitados puede determinarse mediante microscopía 
electrónica de transmisión (TEM) ya sea utilizando réplicas de extracción de carbono o 
foils. Sin embargo, obtener datos acerca de la fracción de precipitados es más complejo. 
Uno de los principales métodos consiste en disolver mediante el uso de productos 
químicos la matriz y después filtrar los precipitados [130]. No obstante, no resulta un 
método fiable debido a las inexactitudes que se cometen tanto en la disolución de la matriz 
como en el proceso de filtrado posterior. Del mismo modo, existen estudios que intentan 
determinar la fracción volumétrica de precipitados mediante el análisis de réplicas de 
extracción de carbono y foils utilizando el TEM [35].  

Es posible estimar la fracción volumétrica de precipitados mediante el uso de la ecuación 
desarrollada por Ashby y col. [144] en función de la densidad de precipitados observados 
en las réplicas de extracción (Ecuación 2.27). 

𝑓𝑓𝑣𝑣 = 𝑘𝑘
𝜋𝜋
6
𝑁𝑁𝑠𝑠(𝑥𝑥2 + 𝜎𝜎2) Ecuación 2.27 

donde Ns es el número de precipitados por unidad de área, x es el diámetro medio de los 
precipitados, σ es la desviación estándar del tamaño medio de los precipitados y k es un 
factor de corrección dependiente de la eficacia de extracción de las réplicas de carbono. 
Según Ashby el valor de k puede llegar a doblarse de una réplica a otra. Mientras, otros 
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estudios sugieren que puede ser la relación entre el tamaño del precipitado más grande 
de la réplica y el valor medio (k=xmax/x) [145] o un valor fijo de ¼ [146].  

Gladman y col. [111] señalaron que el endurecimiento máximo por precipitación se da 
cuando los carburos tienen un diámetro de entre 3 y 5 nm. A pesar de ello, se considera 
que todos los precipitados con diámetros inferiores a 10 nm son efectivos como obstáculo 
frente al avance de las dislocaciones. Es por ello por lo que para determinar la contribución 
de la precipitación en el límite elástico, se tienen en cuenta todos aquellos precipitados 
menores de 10 nm para el cálculo del tamaño medio y de la fracción volumétrica [131]. 

 
2.4.2.5 Contribución de las segundas fases (Islas MA) 

Como se ha comentado anteriormente, la presencia de islas MA aumenta la resistencia del 
material debido a que es una fase de gran dureza. Para determinar su contribución en el 
límite elástico se utiliza la ecuación propuesta por Bush y col. [83]. 

𝜎𝜎𝑀𝑀𝑀𝑀 = 900 · 𝑓𝑓𝑀𝑀𝑀𝑀 Ecuación 2.28 

donde fMA es la fracción volumétrica de islas MA presentes en la microestructura. 

 

2.4.3 Tenacidad de los aceros HSLA 

Para muchas aplicaciones industriales la tenacidad es tan importante como su nivel de 
resistencia. Los ensayos de Charpy son los más utilizados para determinar la tenacidad en 
productos laminados en caliente. A partir de ellos, se puede obtener información de dos 
parámetros diferentes: 

• La energía del plateau dúctil: es la energía absorbida por el material cuando éste 
rompe de manera dúctil. 

• Temperatura de transición dúctil-frágil (ITT): temperatura a partir de la cual el 
material muestra un comportamiento dúctil y por debajo de la cual presenta un 
comportamiento frágil.  

Mediante el ensayo de Charpy se obtiene una curva que relaciona la energía absorbida por 
la muestra en función de la temperatura de ensayo. Gracias a esas curvas se pueden 
determinar la energía de plateau dúctil y la temperatura de transición dúctil-frágil, que se 
debe conocer para prevenir posibles fracturas frágiles. Para determinar la ITT los criterios 
más empleados son: ITT (27J) e ITT (50%DB). El primero de ellos considera la ITT como la 
temperatura a la que la muestra absorbe durante el ensayo una energía de 27 J. Mientras 
que el criterio ITT (50%DB) considera la ITT como la temperatura a la que el 50% de la 
superficie de fractura muestra características de haberse fracturado de manera frágil. 

Al igual que en el caso del límite elástico, existen ecuaciones empíricas que permiten 
estimar el valor de ITT en función de los parámetros microestructurales. Para ello, se debe 
tener un conocimiento previo acerca de los dos principales mecanismos de fractura en 
metales, fractura dúctil y fractura frágil o clivaje. Asimismo, es importante conocer el 
papel que juegan la composición y las características microestructurales del material. 
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2.4.3.1 Mecanismo de fractura frágil o clivaje 

La fractura por clivaje se puede definir como una propagación extraordinariamente rápida 
de una grieta, por simple separación de los enlaces atómicos a lo largo de un plano 
cristalográfico determinado [147]. Los planos por los que se produce la fractura son 
aquellos con una densidad de empaquetamiento menor debido a que el número de enlaces 
en esos planos es menor y a que la distancia interplanar es mayor. Esto hace que la 
superficie de grieta en una fractura por clivaje sea lisa en cada grano y que presente una 
trayectoria transgranular. La dirección de propagación de una grieta tiende a cambiar de 
plano cuando pasa de un grano al contiguo, ya que la grieta se propaga siguiendo el plano 
de orientación más favorable en cada grano. Debido a que los granos vecinos presentan 
desorientaciones entre ellos, rara vez los planos por los que se propaga la grieta son 
paralelos. En la Figura 2.39 se muestra la dirección de propagación que ha seguido una 
grieta en un material policristalino como el acero [147]. 

 
Figura 2.39. Mecanismo de clivaje a lo largo de los granos de un material policristalino [147].  

El mecanismo de fractura frágil consta de tres etapas: 
1. Nucleación de la microgrieta: la microgrietas se produce principalmente por la 

fractura de una partícula frágil o por la fractura de la intercara partícula-matriz. 
Dichas partículas son preferentemente carburos en juntas de grano [148], óxidos 
complejos, TiN de gran tamaño [149], islas MA [84] y perlita. Con la finalidad de evitar 
la nucleación de microgrietas que pueden traer consigo la rotura catastrófica, el 
control del tamaño y la fracción volumétrica de estas fases secundarias resulta vital. 

2. Salto y propagación de la grieta por la matriz: cuando se ha producido la 
microgrieta, ésta se propaga hasta la matriz, por donde continúa creciendo. La tensión 
mínima necesaria para que la grieta comience a propagarse por la matriz varía en 
función de la energía superficial efectiva de la intercara partícula-matriz. A su vez, es 
dependiente de la relación de desorientación que haya entre la dirección normal de 
uno de los planos de propagación preferente con respecto a la tensión aplicada. 
Cuanto menor sea dicha desorientación, menor será la energía necesaria para que la 
grieta comience a propagarse por la matriz. 

3. Progresión de la grieta por la matriz: una vez que la grieta comienza a propagarse 
por la matriz, lo único que impedirá su avance serán las juntas de grano con 
desorientación de alto ángulo. La tensión mínima necesaria para que una grieta 
atraviese una junta de alto ángulo (desorientaciones entre 12 y 15° son consideradas 
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efectivas en el control del avance de grieta) se puede determinar utilizando la 
ecuación de Griffith (Ecuación 2.29) [147]. 

𝜎𝜎𝑚𝑚𝑚𝑚 = �
𝜋𝜋𝜋𝜋𝛾𝛾𝑚𝑚𝑚𝑚

(1 − 𝜈𝜈2) · 𝐷𝐷
 Ecuación 2.29 

donde E representa el módulo de Young expresado en GPa, γmm es la energía superficial 
efectiva expresado en J/m2, ν es el módulo de Poisson y D es el tamaño de grano medio de 
la microestructura en mm por la que se propaga la grieta. 

La única variable dependiente de la temperatura es la energía superficial efectiva (γmm), la 
cual es menor cuanto menor sea la temperatura. Ello explica por qué es necesario una 
menor cantidad de energía para producir una fractura frágil a bajas temperaturas.  

 
2.4.3.2 Mecanismo de fractura dúctil 

La fractura dúctil se caracteriza por la acumulación de deformación plástica antes de la 
fractura. En esos casos, durante la aplicación de la tensión, se genera una microgrieta 
debido a la fractura de la intercara partícula-matriz, al igual que en el caso de la fractura 
frágil. En muchos casos, esta primera etapa no se da debido a defectos intrínsecos del 
material. Las inclusiones no metálicas, tales como sulfuros y óxidos, presentan intercaras 
con la matriz débiles, por lo que al someter al material a una tensión, las intercaras entre 
matriz y partícula se rompen, dando lugar a una grieta o cavidad. Como consecuencia de 
las solicitaciones sobre la pieza agrietada, se inducen en el frente de grieta tensiones y 
deformaciones suficientes para que se produzca la nucleación de microhuecos que crecen 
y se unen a la grieta principal, con el consiguiente crecimiento de grieta. Este proceso se 
repite hasta la fractura total del material. La Figura 2.40 se muestra de forma esquemática 
las distintas etapas del avance de grieta durante una fractura dúctil. [147].  

 

 
(a) 

 
(b) 

 
(c) 

Figura 2.40. Avance de grieta durante la fractura dúctil mediante la formación de microhuecos. a) 
estado inicial, b) formación de microhuecos en el frente de grieta y c) coalescencia de 

microhuecos [147]. 
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2.4.3.3  Influencia de la composición y microestructura en las propiedades 
de tenacidad 

Al igual que se desarrollaron ecuaciones para determinar el límite elástico en función de 
la contribución de los distintos mecanismos de endurecimiento, existen ecuaciones 
capaces de predecir la ITT de un acero en función de los parámetros microestructurales. 
En la Tabla 2.5, se muestran las ecuaciones para predecir la ITT en aceros con bajo 
contenido en carbono más relevantes. Cabe destacar que el afino de la microestructura es 
el único mecanismo que consigue mejorar las propiedades de tenacidad (menores ITT). 

Tabla 2.5. Ecuaciones empíricas para el cálculo de la ITT en aceros con bajo contenido en 
carbono3. 

Temperatura de transición dúctil-frágil (ITT) 

𝐼𝐼𝐼𝐼𝐼𝐼(50%𝐷𝐷𝐷𝐷) = −19 + 44(%𝑆𝑆𝑆𝑆) + 700�%𝑁𝑁𝑓𝑓�
0,5 + 2,2%𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝

− 11,5𝐷𝐷−0,5 
Ecuación 2.30 [129] 

𝐼𝐼𝐼𝐼𝐼𝐼(27𝐽𝐽) = −42 + 173𝑡𝑡0,5 − 8,3𝐷𝐷−0,5 + 0,372∆𝜎𝜎 Ecuación 2.31 [120] 

𝐼𝐼𝐼𝐼𝐼𝐼(50%𝐷𝐷𝐷𝐷) = −46 + 131𝑡𝑡0,5 − 12,7𝐷𝐷−0,5 + 0,45∆𝜎𝜎 Ecuación 2.32 [120] 

𝐼𝐼𝐼𝐼𝐼𝐼(27𝐽𝐽) = 80,1− 57,8(%𝑀𝑀𝑀𝑀)− 57,2(%𝑆𝑆𝑆𝑆) + 1224(%𝑆𝑆)
− 1360(%𝑃𝑃) + 1,4%𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝 − 7,41𝐷𝐷−0,5

− 3,7𝐶𝐶𝐶𝐶0,5 
Ecuación 2.33 [122] 

𝐼𝐼𝐼𝐼𝐼𝐼(50%𝐷𝐷𝐷𝐷) = −11(%𝑀𝑀𝑀𝑀) + 42(%𝑆𝑆𝑆𝑆) + 700�𝑁𝑁𝑓𝑓�
0,5

+ 15(%𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝)1 3� + 0,5∆𝜎𝜎𝑦𝑦 − 14(𝐷𝐷15°)−0,5 
Ecuación 2.34 [150] 

𝐼𝐼𝐼𝐼𝐼𝐼(50%𝐷𝐷𝐷𝐷) = −11(%𝑀𝑀𝑀𝑀) + 42(%𝑆𝑆𝑆𝑆) + 700�𝑁𝑁𝑓𝑓�
0,5

+ 15(%𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝𝑝 + %𝑀𝑀𝑀𝑀)1 3� + 0,5∆𝜎𝜎𝑦𝑦

− 14(𝐷𝐷15°)−0,5 + 39 �𝐷𝐷𝐶𝐶20% 𝐷𝐷15°� �
0,5

+ 23(𝐷𝐷𝑀𝑀𝑀𝑀)0,5 

Ecuación 2.35 [151] 

A comienzos de la década de 1960 Pickering y col. [129] publicaron una ecuación capaz de 
predecir la ITT de aceros con bajo contenido en carbono en función de la composición 
química, la fracción de perlita del material y el tamaño de grano medio (Ecuación 2.30). 
En ella, el efecto negativo de la adición de carbono en la tenacidad se ve reflejado en el 
término donde se tiene en cuenta la fracción de perlita. También se introdujo un factor 
para cuantificar el efecto del nitrógeno libre que no se ha combinado con otros elementos. 
El elevado factor que acompaña al % de Nf refleja su gran efecto en la tenacidad del 
material. 

Posteriormente, Mintz y col. [120] publicaron ecuaciones para determinar la ITT, en 
función del tamaño de los carburos en junta de grano, del tamaño de grano y de la 

                                                      
3 ITT expresada en °C; composición expresada en % en peso; % de perlita y MA representadas como fracción en volumen; 
Nf: contenido de nitrógeno en solución sólida sin estar combinado con otros elementos; D: tamaño de grano de ferrita en 
mm; D15° tamaño de grano efectivo en µm; t: espesor de los carburos en junta de grano en µm; Δσ: contribución de la 
precipitación y dislocaciones en el límite elástico en MPa; CR: velocidad de enfriamiento expresado en °C/min. 
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contribución de las dislocaciones y la precipitación (Ecuación 2.31 y Ecuación 2.32). Años 
después se publicó una ecuación en la que se tenían en cuenta distintos elementos en 
solución sólida, el contenido en perlita, el tamaño de grano y la velocidad de enfriamiento 
(Ecuación 2.33). A diferencia de la Ecuación 2.30, en esta ecuación el silicio tiene un efecto 
positivo en la tenacidad. Pickering y col. [129] apoyan la teoría de que el Si tiene un efecto 
endurecedor como elemento en solución sólida, afectando negativamente en las 
propiedades de tenacidad. Mientras, Mintz y col. [122] consideran que el efecto del silicio 
y del fósforo solo tendrá efectos negativos en la tenacidad si segregan en las juntas de 
grano. 

A comienzos de la presente década un estudio con aceros microaleados con Nb [150], 
extendió el uso de las ecuaciones para las estimaciones de ITT desde microestructuras 
compuestas por ferrita y perlita hasta microestructuras de carácter bainítico. La ecuación 
desarrollada (Ecuación 2.34) tiene en cuenta la composición, la fracción de perlita, las 
contribuciones de la precipitación y las dislocaciones (englobado en el término Δσy) y el 
tamaño de unidad efectivo. En esta ecuación se considera que las juntas con 
desorientaciones mayores de 15° son efectivas en el control de la propagación de la grieta. 
Esta ecuación es aplicable a microestructuras compuestas por ferrita e islas MA, ya que 
estudios sugieren que la influencia de las islas MA en la tenacidad es similar al efecto de 
las perlitas [117]. 

Por último, Isasti y col. [151], partiendo de la Ecuación 2.34, la modificaron para poder 
obtener una ecuación que tuviese en cuenta el efecto de la heterogeneidad en la 
microestructura y el tamaño de las islas MA en la tenacidad del material (Ecuación 2.35). 
Para ello, se introdujeron dos nuevos sumandos en la ecuación. Para tener en cuenta el 
efecto de la heterogeneidad, se consideró el ratio DC20%/D15°, donde DC20% se define como el 
tamaño de grano límite correspondiente al 80% en fracción en área de la distribución. 
Dicho parámetro ha sido anteriormente utilizado como medida para el estudio de la 
homogeneidad [69].  

 

2.4.4 Relación entre resistencia y tenacidad 

Las propiedades mecánicas más relevantes en las aplicaciones de los aceros HSLA son la 
resistencia y la tenacidad. De manera general, cuanto mayor es el límite elástico del 
material menor es su tenacidad (temperatura de transición dúctil-frágil más elevada). En 
la Figura 2.41 [34] se ha representado la relación entre del límite elástico y la ITT de un 
acero con bajo contenido en C y 1,5% de Mn, en función del tamaño de grano de la 
microestructura y la contribución de la precipitación al límite elástico. En ella, se observa 
cómo una microestructura más fina mejora tanto la resistencia como la tenacidad del 
material. Sin embargo, el incremento de la contribución de la precipitación promueve el 
aumento del límite elástico, mientras que afecta negativamente en la tenacidad. 

Por otro lado, existen elementos de aleación que consiguen mejorar al mismo tiempo la 
resistencia y la tenacidad del acero. En ese contexto, destaca el uso del Nb, del Mo y del 
Ti. Gracias al uso combinado de ambos elementos y los tratamientos termomecánicos 
adecuados se pueden conseguir buenos balances entre resistencia y tenacidad, gracias a la 
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obtención de microestructuras ferríticas finas y alta concentración de precipitados 
[5,125,152,153]. 

 
Figura 2.41. Relación entre límite elástico e ITT considerando el efecto del afino microestructural y 

la precipitación para un acero con bajo contenido en C y 1,5% de Mn [34]. 
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En esta tesis se han utilizado tres aceros microaleados con los que se han realizado distintos 
ensayos de dilatometría y compresión plana que serán descritos en los apartados 
subsiguientes. En la Figura 3.1 se muestra un esquema donde se resumen las distintas 
técnicas experimentales utilizadas en el transcurso de este trabajo con el fin de estudiar las 
características microestructurales y propiedades mecánicas de las distintas muestras. 

 
Figura 3.1. Diagrama de las técnicas experimentales llevadas a cabo a lo largo de esta tesis con el fin 

de caracterizar las muestras obtenidas de los ensayos de dilatometría y compresión plana. 
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3.1 Material 
Para la realización de esta tesis se han seleccionado tres aceros microaleados de bajo 
carbono, cuya composición se detalla en la Tabla 3.1.  

Tabla 3.1. Composición química de los aceros (porcentaje en peso). 
Acero C Mn Si P S Nb Mo Ti Al N 

Nb 0,040 1,55 0,20 0,017 0,006 0,034 - - 0,010 0,0050 
NbMo 0,049 1,60 0,21 0,019 0,007 0,035 0,20 - 0,020 0,0070 
TiMo 0,048 1,61 0,20 0,020 0,006 - 0,20 0,090 0,020 0,0040 

Todos los aceros poseen un contenido en C cercano al 0,05%, así como una composición 
similar en otros elementos aleantes como Mn y Si. La principal diferencia entre estos aceros 
radica en los elementos microaleantes.  Los microaleantes seleccionados han sido el niobio, 
el molibdeno y el titanio, pero combinados de modos distintos. El acero Nb solo contiene 
niobio en un 0,034%, mientras que el acero NbMo contiene un 0,035% de niobio y un 0,20% 
de molibdeno. Por último, el acero TiMo contiene un 0,20% de molibdeno y un 0,090% de 
titanio. 
 

3.2 Ensayos termomecánicos 
En esta sección primeramente se definen los ciclos termomecánicos que se han empleado en 
esta tesis y posteriormente se describirán los equipos de dilatometría y compresión plana 
donde se han llevado a cabo dichos ciclos termomecánicos.  

 

3.2.1 Ciclos termomecánicos 

Con el objetivo de reproducir en el laboratorio diferentes procesos industriales, se han 
diseñado dos tipos de ciclos termomecánicos. El primero de ellos permite simular el proceso 
de producción de bobinas de chapa de acero laminado en caliente. El segundo, simula el 
proceso de producción de chapas gruesas laminadas en caliente siguiendo el mismo 
esquema de laminación que en el ciclo anterior, pero en lugar de bobinar, se aplica un 
enfriamiento acelerado hasta un rango de temperaturas para a continuación enfriar de 
manera continua y controlada hasta temperatura ambiente. Posteriormente se le aplica un 
tratamiento térmico de inducción con el fin de estudiar si ello puede implicar un aumento 
de las propiedades mecánicas finales del producto.  

En ambos casos, además de la influencia de la composición, se ha analizado el efecto que los 
distintos parámetros de proceso tienen en las microestructuras finales y en las propiedades 
mecánicas. Dichos parámetros se detallarán en los siguientes sub-apartados. 

• Proceso de producción de bobinas de chapa laminada en caliente 

En la Figura 3.2 se muestra el ciclo termomecánico desarrollado para simular el proceso de 
producción de bobinas de chapa laminado en caliente. El proceso comienza con el 
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calentamiento de la probeta hasta los 1200 °C donde se mantiene 5 minutos para disolver 
todos los elementos microaleantes, seguido de una secuencia de deformación multipasada, 
donde todas las deformaciones se aplican a velocidad de deformación constante (𝜀𝜀̇ = 1𝑠𝑠−1). 
Las dos primeras deformaciones (𝜀𝜀 = 0,4) se aplican a 1100 y 1000 °C, por encima de la 
temperatura de no recristalización (Tnr) para conseguir una austenita recristalizada. Tras 
cada deformación, la muestra es mantenida a la temperatura de deformación el tiempo 
necesario para garantizar la completa recristalización de la muestra (10 s tras la primera 
deformación y 50 s tras la segunda), tras lo cual la muestra es enfriada de manera controlada 
hasta la siguiente temperatura de deformación. Tras la segunda deformación, la muestra es 
enfriada hasta los 900 °C, temperatura por debajo de la Tnr, donde se le aplica la última 
pasada de deformación, para conseguir una austenita deformada. Tras la última 
deformación, se han definido dos tiempos de mantenimiento (t) de 0 y 10 s, para estudiar 
su influencia en las propiedades finales. Tras ese tiempo de mantenimiento la muestra es 
enfriada a 10 °C/s hasta la temperatura de bobinado. Se ha definido un rango de 
temperaturas de bobinado entre 500 y 700 °C. La muestra es mantenida a la temperatura de 
bobinado durante 90 minutos. Trascurrido ese tiempo la muestra se enfría hasta 
temperatura ambiente a razón de 1 °C/s. 

 
Figura 3.2. Esquema del proceso termomecánico del proceso de producción de bobinas de acero 

laminado en caliente. 

Por lo tanto, además de la influencia de la composición del acero, se ha estudiado la 
influencia en las propiedades finales de dos de los parámetros de proceso: el tiempo de 
mantenimiento tras la última pasada de deformación y la temperatura de bobinado. 

 

• Proceso de producción de chapas gruesas de acero 

Para simular este proceso, se ha seguido el esquema termomecánico que se muestra en la 
Figura 3.3. Como en el caso anterior, el proceso da comienzo con el calentamiento de la 
muestra a 1200 °C durante 5 minutos, seguido de la misma secuencia de deformación 
utilizada para la simulación de la producción de bobinas de chapa laminadas en caliente 
(tres deformaciones (𝜀𝜀 = 0,4; 𝜀𝜀̇ = 1𝑠𝑠−1) a 1100, 1000 y 900 °C). Tras la última deformación, 
se mantiene la temperatura durante 10 s antes de enfriar la muestra a 15 °C/s hasta una de 
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las tres Temperaturas finales de Enfriamiento Acelerado (TEA) (650, 720 o 790 °C). A partir 
de este momento la muestra se enfría de manera controlada (1 °C/s) hasta temperatura 
ambiente. Posteriormente se realiza un tratamiento térmico que consiste en un 
calentamiento rápido hasta una de las tres temperaturas de tratamiento (650, 680 y 710 °C), 
mantener la temperatura durante un tiempo que varía entre 0 s y 4 horas y finalmente volver 
a enfriar de forma controlada a 1 °C/s hasta temperatura ambiente.  

 
Figura 3.3. Esquema del proceso termomecánico del proceso de producción de chapas gruesas de 

acero. 

En este caso, los parámetros de estudio serán la composición del acero, la Temperatura de 
Enfriamiento Acelerado y la temperatura del tratamiento térmico. En los ensayos de 
dilatometría, además de los parámetros mencionados, también se ha estudiado la influencia 
de distintos tiempos de mantenimiento a la temperatura del tratamiento térmico. En función 
de las variables que se estudien en cada caso, la forma de referirse a las distintas muestras 
irá cambiando, haciendo solo referencia a las variables estudiadas. En la Figura 3.4 se 
muestra un ejemplo de cuál sería la nomenclatura completa para una muestra del acero 
TiMo con una temperatura de final del enfriamiento acelerado de 720 °C, a la que se le ha 
aplicado un tratamiento térmico de inducción a 650 °C con un tiempo de mantenimiento a 
la temperatura de tratamiento de 15s.  

 
Figura 3.4. Ejemplo de la utilización del código para nombrar las diferentes muestras obtenidas en 

el estudio de los efectos de tratamientos térmicos de inducción en chapas gruesas. 
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3.2.2 Ensayos de dilatometría 

El dilatómetro mide las variaciones de longitud que sufre una muestra cuando ésta es 
sometida a un cambio de temperatura. En el caso del acero, la no linealidad de estas 
variaciones se relaciona con los cambios en la estructura cristalina. El dilatómetro utilizado 
en esta tesis es un Bähr DIL805D, equipado con una unidad de deformación, capaz de 
aplicar deformaciones compresivas uniaxiales. Para controlar la temperatura de la probeta, 
el dilatómetro dispone de dos bobinas concéntricas una dentro de otra. La exterior es la 
bobina de inducción que realiza las funciones de calentamiento y la interior, controla el 
enfriamiento expulsando gases inertes hacia la probeta. En función de la velocidad de 
enfriamiento requerida en cada caso, se puede utilizar helio o argón como gases inertes. El 
He, debido a su mayor capacidad calorífica, se utiliza cuando se necesitan altas velocidades 
de enfriamiento, como por ejemplo, al realizar temples. La temperatura de la probeta se 
mide en todo momento con un termopar de tipo K soldado a la superficie de la probeta y la 
variación de longitud se registra gracias a un captador inductivo que transforma los 
desplazamientos aplicados en el captador en una tensión eléctrica proporcional a la 
variación de longitud. 

Mediante los ensayos de dilatometría se ha llevado a cabo el estudio de la influencia de los 
distintos parámetros de proceso, como el tiempo de mantenimiento tras la última 
deformación, la temperatura de bobinado o la temperatura de tratamiento de inducción en 
la microestructura final. Para ello, se han utilizado probetas macizas de 5 mm de diámetro 
y 10 mm de longitud. 

El estudio microestructural de las probetas de dilatometría se ha realizado en la zona donde 
es máxima la fracción en área correspondiente a la deformación nominal. En la Figura 3.5 se 
muestra la distribución equivalente de la deformación en la sección central calculada 
mediante el código de elementos finitos Abaqus/Explicit para muestras de dilatometría tras 
las tres pasadas de deformación aplicadas bajo las condiciones que se especifican en los 
esquemas termomecánicos de la Figura 3.2 y Figura 3.3asimismo, también se indica cuál es 
el plano de observación microestructural. 

 
Figura 3.5. Distribución de la deformación equivalente en la sección central de una muestra de 

dilatometría tras las tres pasadas de deformación aplicadas según los esquemas termomecánicos de 
la Figura 3.2 y de la Figura 3.3. Se indica el plano de observación microestructural de la probeta. 

 

3.2.3 Ensayos de compresión plana  

Para llevar a cabo la simulación de los procesos a escala de laboratorio y poder después 
obtener probetas de tracción y Charpy con las que poder realizar la caracterización de las 
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propiedades mecánicas, se han realizado ensayos de compresión plana. El equipo utilizado 
para ello es una prensa servo-hidráulica INSTRON 1344 capaz de aplicar una carga máxima 
de 500 kN. Las probetas utilizadas son prismas rectangulares de 60x30x14 mm3. La 
temperatura es controlada mediante un termopar de tipo K durante todo el proceso. Para 
realizar el precalentamiento de la muestra se dispone de un horno de inducción donde se 
pueden hacer calentamiento en atmósfera de inerte. Tras el precalentamiento, un robot 
introduce la muestra en la prensa, que gracias a unas resistencias, se encuentra a la 
temperatura apropiada para realizar las distintas deformaciones. Entre las distintas pasadas 
de deformación la muestra es enfriada de manera controlada (10 °C/s) mediante una 
corriente de aire.  

A partir de las muestras deformadas, se extrae una lámina de la zona central con la que 
poder realizar la caracterización microestructural y se mecanizan probetas de tracción 
cilíndricas y Charpy. De una muestra de compresión plana se pueden mecanizar dos 
probetas de tracción o dos de Charpy, como se muestra en la Figura 3.6 

 
Figura 3.6. Probetas de compresión plana. 

 

3.3 Caracterización microestructural 
En esta sección se presentan las distintas técnicas utilizadas para llevar a cabo la 
caracterización microestructural de las diferentes muestras, así como una breve explicación 
de cómo se han preparado las muestras para cada una de las técnicas. Primero se describe 
la técnica de microscopía óptica, utilizada para analizar las distintas fases presentes en las 
muestras. A continuación, se describen las técnicas de microscopía electrónica de barrido y 
la difracción de electrones retrodispersados que han sido empleadas para cuantificar y 
analizar más en profundidad las fases que componen las muestras. Por último, se explica la 
técnica de Microscopía Electrónica de Transmisión (TEM), utilizada para estudiar la 
precipitación de tamaño nanométrico de las muestras. Para ello, se han preparado réplicas 
de carbono y láminas delgadas mediante electro-pulido. 
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3.3.1 Microscopía óptica 

El microscopio óptico utilizado para la caracterización microestructural ha sido un Leica 
DMI 5000M. Para la correcta observación de las muestras, éstas han sido previamente lijadas 
con lijas de granulometría decreciente y posteriormente se han pulido con líquido de 
diamante de 6, 3 y 1 µm hasta conseguir un acabado espejo. Por último, antes de observar 
las muestras en el microscopio, éstas deben ser atacadas con distintos agentes en función de 
las fases que se desean revelar. 

Para revelar las microestructuras formadas, se ha utilizado una solución de 2% de ácido 
nítrico en etanol (Nital 2%). Gracias a este ataque, se ha podido revelar las juntas de grano 
de la ferrita con lo que se ha podido determinar las distintas fases que componen las 
muestras, así como calcular la fracción de perlita siguiendo la norma ASTM E-562-11. Para 
cuantificar la fracción volumétrica de las islas MA se ha utilizado el ataque Le Pera [1]. Dicho 
ataque se prepara mezclando una disolución de 1 g de Na2S2O2 en 100 mL de agua destilada 
y otra de 4 g de ácido pícrico en 100 mL de etanol. Tras sumergir durante algunos segundos 
la muestra en la disolución resultante, la matriz adquiere un color marrón, mientras que las 
islas MA adquieren un color blanco brillante que las hace resaltar sobre la matriz. Para hacer 
una medida de la fracción de islas MA y su tamaño medio, primeramente, se han calcado 
las islas MA a partir de las fotografías obtenidas mediante microscopía óptica. Después, con 
la ayuda del software Leica Qwin Pro se ha cuantificado la fracción de islas MA y se ha 
determinado su diámetro medio equivalente y distribución de tamaño a partir de los calcos 
realizados. 

 

3.3.2 Microscopía electrónica de barrido 

Se han utilizado dos equipos de microscopía electrónica de barrido (SEM) a lo largo de este 
trabajo. El estudio de la superficie de fractura de las probetas Charpy se ha realizado 
utilizando un SEM Philips XL30. En este caso, la única preparación previa necesaria es la 
correcta limpieza de la superficie de fractura. 

Para analizar las distintas fases de las microestructuras y su morfología, se ha utilizado el 
microscopio electrónico de barrido de emisión de campo (FEG-SEM) JEOL JSM 7100F. En 
dicho equipo, los electrones que forman el haz son extraídos de un filamento de W 
recubierto de ZrO2 aplicando un campo magnético. Así se consigue, por un lado, una mayor 
densidad de corriente, lo que se traduce en una mayor estabilidad del haz y por otro lado, 
permite el uso de un filamento más delgado con el que crear un haz más fino y conseguir 
así una resolución superior a la que se obtiene de un SEM convencional. Para poder obtener 
imágenes con las que estudiar la morfología de las muestras en el FEG-SEM, las muestras 
deben pulirse con líquidos de diamante hasta tener un acabado espejo y atacarlas 
ligeramente con una solución de Nital 2%. 
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3.3.3 Difracción de electrones retrodispersados 

La técnica de difracción de electrones retrodispersados (EBSD) es una alternativa a las 
técnicas convencionales de metalografía cuantitativa, que no son lo suficientemente precisas 
cuando las microestructuras son demasiado complejas. Es por ello que se ha utilizado dicha 
técnica para realizar un análisis más profundo de las microestructuras y sus propiedades. 
Todos los barridos de EBSD han sido llevados a cabo en el equipo EBSD/OIMTM modelo 
4000 que se encuentra acoplado a un SEM Phillips XL30. Éstos han sido realizados con un 
potencial de aceleración de 20 kV y un spot de 6. El paso de barrido varía entre 0,1 y 0,4 µm 
en función de la resolución y la complejidad de la muestra [2]. El software utilizado para el 
tratamiento de los datos obtenidos de los barridos ha sido el OIMTM Analysis 4.6 (Orientation 
Imaging Microscopy). 

Para utilizar esta técnica, la muestra precisa de una preparación especial previa. Las 
muestras deben ser lijadas y pulidas siguiendo el mismo proceso de preparación explicado 
en el apartado 3.3.1 hasta conseguir un pulido espejo, para posteriormente ser pulidas 
utilizando una disolución de sílice coloidal durante dos horas que elimine la deformación 
residual de la superficie. A continuación, la muestra se introduce en el SEM y se gira 75° 
para que entre la superficie de la muestra y el haz de electrones se forme un ángulo de 15°. 
Con esta configuración se incrementa el número de electrones retrodispersados con los que 
obtener los patrones de difracción. En la Figura 3.7 se muestra un esquema de la posición 
de la muestra respecto al haz de electrones y del funcionamiento básico de esta técnica. 

 
Figura 3.7. Esquema del detector de EBSD en el microscopio electrónico de barrido. 

Durante los barridos, los electrones del haz impactan contra los átomos que componen la 
muestra y algunos son retrodispersados. Éstos, interactúan entre ellos y crean patrones de 
difracción cumpliendo las ecuaciones de Bragg. Estos patrones, denominados patrones o 
bandas de Kikuchi, están relacionados con la fase y la orientación del área de la muestra 
estudiada. A partir de los patrones se puede obtener información sobre orientaciones 
cristalográficas. 

En este trabajo todas las medidas de tamaño de grano se han realizado con la técnica de 
EBSD, ya que es una manera fiable, rápida y sistemática de realizarlo, sobre todo en 
microestructuras complejas. Para ello, el equipo mide la orientación de cada punto y la 
compara con la orientación de los puntos vecinos para crear granos. Si la diferencia de 
orientación entre dos puntos es menor que un valor máximo previamente fijado, el 
programa determinará que ambos puntos pertenecen a la misma unidad cristalográfica. Por 
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lo tanto, las juntas de grano estarán definidas por puntos subyacentes con una 
desorientación mayor al valor prefijado. En este trabajo se han utilizado dos criterios de 
desorientación para determinar las juntas de grano. Se denominarán juntas de bajo ángulo 
aquellas con una desorientación comprendida entre 2 y 15°, mientras que si la 
desorientación es mayor de 15°, se denominará junta de alto ángulo. Además, se ha 
determinado que un grano deberá estar formado por al menos tres pixeles para poder 
considerarlo como tal. 

Con esta técnica se pueden obtener diferentes mapas que dan gran información acerca de la 
naturaleza de la microestructura. Los mapas obtenidos para esta tesis han sido los de figura 
de polos inversos (Inverse Pole Figure IPF), de calidad de imagen (Image Quality IQ), de 
desorientación media de Kernel (Kernel Average Misorientation KAM) y de desorientaciones. 
En la Figura 3.8 se muestran unos ejemplos de los distintos mapas que se han obtenido 
mediante EBSD en esta tesis. 

• Mapa de figura de polos inversos 

En este tipo de mapas, a cada punto se le asigna un color dependiendo de la orientación de 
acuerdo con el triángulo unitario de la figura de polos inversos que se puede ver en la 
esquina superior derecha de la Figura 3.8a. Cada vértice de dicho triángulo corresponde con 
una orientación principal ([001], [101] y [111]) que posee un color asignado y el resto de 
orientaciones tendrán un color en función de la relación entre éstas y las orientaciones 
principales. A modo de ejemplo, a un punto con una orientación comprendida entre las 
orientaciones [101] y [111] se le asignará un color azul claro. 

• Mapa de calidad de imagen 

Los mapas de calidad de imagen permiten cuantificar la calidad de los patrones de 
difracción obtenidos. El programa compara el patrón obtenido de cada punto del barrido 
con el patrón teórico. En función de la similitud entre los patrones, el programa asigna a 
cada punto un tono de una escala de grises. Por ejemplo, como se puede apreciar en la 
Figura 3.8b, a un punto situado en el centro de un grano de ferrita se le asignará un tono 
gris claro, ya que el patrón teórico y el obtenido serán prácticamente idénticos, mientras que 
un punto situado en el borde de grano, situado en una zona de gran distorsión, será pintado 
de negro. 

• Mapa de desorientación media de Kernel 

En este tipo de mapas, cada punto se colorea en función de la desorientación media existente 
entre dicho punto y sus primeros, segundos o terceros vecinos. En este trabajo se ha 
obtenido la desorientación media de Kernel utilizando los datos de los segundos vecinos. Si 
la desorientación entre un punto y alguno de sus vecinos es mayor que un valor 
previamente fijado (en este trabajo dicho límite ha sido 2°), la desorientación de ese vecino 
no se utilizará en el cálculo de desorientación media de Kernel ya que se supondrá que 
pertenece a otra unidad cristalográfica. Estos mapas dan información acerca del carácter de 
la microestructura; un mapa donde predominen los colores azules y verdes representarán 
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microestructuras con una baja densidad de dislocaciones, mientras que si predominan los 
tonos amarillos y rojos (ver Figura 3.8c) significará que la microestructura presenta una alta 
densidad de dislocaciones, más común en estructuras de morfología bainítica.  

• Mapa de desorientaciones 
En los mapas de desorientaciones se representan las juntas de bajo y alto ángulo, por lo que 
son útiles para dar una idea de su densidad. En todos los mapas de desorientaciones de esta 
tesis las juntas de bajo ángulo (2°<θ<15°) serán representadas de color rojo y las de alto 
ángulo (θ>15°) de negro (ver Figura 3.8d). 
 

  
(a) (b) 

  
(c) (d) 

Figura 3.8. Ejemplo de los distintos mapas obtenidos mediante EBSD. a) mapa IPF, b) mapa IQ, c) 
mapa KAM y d) mapa de desorientaciones (2°<θ<15°: líneas rojas; θ>15°: líneas negras). 

 

3.3.4 Microscopía electrónica de transmisión 

El microscopio electrónico de transmisión (TEM) utilizado en este trabajo ha sido un JEOL 
JEM 2100 con un filamento termoiónico de LaB6 y es capaz de trabajar con un potencial de 

50 µm

[111]

[101][001]

50 µm

50 µm 50 µm



Material y técnicas experimentales 

91 

hasta 200 kV. Además, está equipado con un sistema Oxford INCA Energy 250 Dispersive 
Spectrometry (EDS) y un sistema Gatan Imaging Filter (GIF). Se ha utilizado el software 
Gatan Digital Micrograph para tratar las imágenes obtenidas. Gracias al uso del TEM, se ha 
podido analizar la precipitación de las distintas muestras, centrándose en el estudio de la 
composición y distribución de tamaños de aquellos precipitados con un diámetro inferior a 
10 nm. 

Se han empleado dos rutas distintas para la preparación de muestras para el TEM: réplicas 
de extracción de carbono y electro-pulido de láminas delgadas. 

 
• Réplicas de extracción de carbono 

En la Figura 3.9 se muestra el esquema del proceso completo para la obtención de réplicas 
de carbono. El primer paso para preparar réplicas de extracción de carbono es darles a las 
muestras un acabado espejo mediante pulido con líquido de diamante. Después se atacan 
ligeramente con una solución de Nital 2% para dejar parcialmente expuestos los 
precipitados. Tras secar las muestras, se deposita una capa de carbono de entre 20 y 30 nm 
de espesor utilizando para ello una evaporadora Turbo-Evaporator EMS 950. Los 
precipitados parcialmente expuestos quedan adheridos a la capa de carbono. Cuando dicha 
capa posea el grosor adecuado (debe mostrar un color azul oscuro brillante), se corta la 
superficie en pequeños cuadrados y se sumerge la muestra en un recipiente con agua 
destilada a la que se le añaden algunas gotas de ácido nítrico (HNO3). El ácido disuelve la 
matriz de acero y libera las réplicas que quedan flotando en el agua. Por último, utilizando 
rejillas circulares de 3 mm de diámetro de cobre o níquel se recogen las réplicas y tras 
secarlas cuidadosamente se guardan hasta introducirlas en el TEM.  

 
Figura 3.9. Proceso de preparación de réplicas de extracción de carbono. 

• Electro-pulido de láminas delgadas 

Mediante esta técnica se consigue una muestra de material lo suficientemente fina para 
poder estudiarla por transmisión. Para su preparación, se parte de un disco de 3 mm de 
diámetro y un espesor aproximado de 350 µm que se mecaniza del centro de la probeta. 
Después, se lijan ambas caras del disco hasta conseguir un espesor de unos 150 µm. A 
continuación, utilizando la máquina de electropulido Tenupol 5, se electropule la muestra. 
Tras varios intentos, se determinó que las condiciones óptimas para preparar una lámina 
delgada que se pudiera estudiar en el TEM eran, una solución de ácido perclórico (HClO4) al 
10% en etanol como electrolito, un voltaje de 42 V y una temperatura de ensayo 
comprendida entre -15 y -10 °C. Cuando la temperatura está en rango, se introduce la 
muestra en el equipo, donde ésta es pulida por dos chorros de electrolito mientras una 
corriente eléctrica la atraviesa hasta crear un orificio. Si el proceso es completado con éxito, 
el área alrededor de dicho orificio será lo suficientemente delgada (idealmente menor de 
100 nm) para permitir el paso de los electrones y poder obtener imágenes. 
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3.4 Caracterización mecánica 
Utilizando las probetas mecanizadas a partir de las probetas de compresión plana (ver 
Figura 3.6) se ha podido realizar un análisis de las propiedades mecánicas de las muestras 
obtenidas bajo diferentes condiciones. Este análisis incluye ensayos de dureza Vickers, 
tracción y Charpy. En esta sección se describen las técnicas de caracterización mecánica 
utilizadas. 

 

3.4.1 Ensayos de dureza 

Los ensayos de microdureza Vickers se han llevado a cabo en el durómetro Qness, modelo 
Q30 A+ siguiendo la norma [3]. Se ha utilizado un indentador piramidal de base cuadrada 
con una carga de 1 kg (HV1). En cada muestra se han realizado seis medidas, con una 
distancia entre indentación tres veces superior a la diagonal de la indentación para asegurar 
que no haya interacciones entre ellas. 

 

3.4.2 Ensayos de tracción 

El estudio de las propiedades de tracción se ha llevado a cabo en una máquina de tracción 
INSTRON 5982 con control de posicionamiento siguiendo la norma ASTM E8M [4]. Para los 
ensayos se ha seleccionado una velocidad fija de cruceta de 1mm/min y una carga de 20 kN. 
Se ha utilizado un extensómetro de 25 mm para medir la elongación en las primeras etapas 
del ensayo. De cada condición se han ensayado dos probetas de tracción cilíndricas de 4 mm 
de diámetro y 17 mm de zona recta para calcular la media de los parámetros de mayor 
relevancia. 

El equipo registra la carga aplicada y el alargamiento en cada instante. Con esos datos y 
utilizando la Ecuación 3.1 y la Ecuación 3.2, se han obtenido las curvas de tensión-
deformación ingenieriles. 

𝜎𝜎 =
𝑃𝑃
𝐴𝐴0

 Ecuación 3.1 

donde σ es la tensión, P es la carga aplicada y A0 es el área inicial de la probeta de tracción. 

𝜀𝜀 =
(𝑙𝑙𝑖𝑖 − 𝑙𝑙0)

𝑙𝑙0
=
∆𝑙𝑙
𝑙𝑙0

 Ecuación 3.2 

donde ε representa la deformación, l0 es la longitud inicial y li representa la longitud en cada 
instante. 

De las curvas ingenieriles se determinan los valores de límite elástico (σys) y resistencia 
máxima a tracción (σT). El límite elástico se define como la tensión máxima que soporta el 
material antes de empezar a deformarse plásticamente. Para su cálculo, se ha trazado una 
línea paralela a la parte inicial recta de la curva tensión-deformación partiendo del 0,2% de 
deformación. La resistencia máxima a tracción es la tensión máxima que puede soportar el 
material antes de romperse. Este valor es calculado como la relación entre la carga máxima 
y la sección inicial, ya que es en ese punto cuando comienza la estricción del material. Al 
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mismo tiempo, se calcularon los valores de elongación y reducción de área en cada caso 
(Ecuación 3.3 y Ecuación 3.4): 

%𝐸𝐸 =
𝑙𝑙𝑓𝑓 − 𝑙𝑙0
𝑙𝑙0

· 100 Ecuación 3.3 

%𝐴𝐴𝐴𝐴 =
𝐴𝐴0 − 𝐴𝐴𝑓𝑓
𝐴𝐴0

· 100 Ecuación 3.4 

 

3.4.3 Ensayos Charpy 

La influencia de las distintas variables de proceso en las propiedades de tenacidad ha sido 
estudiada mediante ensayos de Charpy siguiendo la norma ASTM E23 [5]. En ellos, se mide 
la energía absorbida por el material antes de romperse ante la aplicación de una carga 
repentina a impacto. Los aceros pueden mostrar un comportamiento frágil o dúctil en 
función de la temperatura a la que se encuentran. Cuando se encuentran por debajo de un 
cierto rango de temperatura, el acero se rompe sin deformarse previamente, por lo que no 
absorbe energía, dando lugar a una fractura frágil. Por el contrario, si se encuentra por 
encima de ese rango de temperaturas, el acero se deformará antes de romperse, absorbiendo 
mayor cantidad de energía, dando lugar a una fractura dúctil.  

A partir de los datos obtenidos de los ensayos realizados a distintas temperaturas para un 
mismo material y utilizando el algoritmo de ajuste de tangente hiperbólico propuesto por 
Wallin [6], se obtiene una curva como la que se muestra en la Figura 3.10. 

 
Figura 3.10. Ejemplo de la evolución de la energía absorbida en función de la temperatura de 

ensayo obtenida mediante ensayos Charpy. 

En dicha imagen se muestran los puntos experimentales y cómo la curva obtenida por el 
algoritmo propuesto por Wallin se ajusta a ellos con precisión. Analizando la curva en 
detalle, se pueden distinguir tres zonas: meseta superior, intervalo de transición y meseta 
inferior. En la meseta superior, donde la fractura es 100% dúctil, la muestra absorbe energía 
antes de romperse, es decir, el material se deforma plásticamente antes de romperse. En la 
meseta inferior, por el contrario, la fractura es 100% frágil, debido a que el material no se ha 
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podido deformar antes de la rotura. Por último, en el intervalo de transición, parte del 
material se deforma (comportamiento dúctil) mientras que el resto rompe sin deformarse 
(comportamiento frágil).  

Estas curvas son muy útiles para determinar por debajo de qué temperatura un material se 
comportará de manera frágil. Existen diferentes criterios para, usando estas curvas, 
determinar la temperatura de transición dúctil-frágil. Uno de los criterios, es la temperatura 
a la cual la probeta absorbe una energía de 27 J (ITT-27J), mientras que la ITT-50%DB se 
define como la temperatura a la cual la superficie de fractura muestra un 50% de fractura 
frágil y un 50% de fractura dúctil. 

Los ensayos Charpy se han llevado a cabo en una máquina de Charpy Tinius Olsen 
Impact 104, con una capacidad máxima de 410 J. Debido a que las probetas de compresión 
plana no eran lo suficientemente gruesas tras aplicarles las distintas pasadas de 
deformación, se han tenido que mecanizar probetas de Charpy subsize con un espesor de 
4 mm (4x10x55 mm3), la mitad de espesor de lo que dicta la norma ASTM-E23. Aún y todo, 
con probetas de un espesor de 4 mm se puede aplicar la regla de la proporcionalidad 
(Ecuación 3.5), donde a partir de probetas de menor tamaño se puede determinar el valor 
de la energía absorbida que se hubiese obtenido de probetas de tamaño estándar [7].  

𝐾𝐾𝑣𝑣10 =
10
𝐵𝐵

· 𝐾𝐾𝑣𝑣𝑣𝑣 Ecuación 3.5 

donde Kv10 y KvB son las energías absorbidas por probetas de espesor 10 mm y B mm 
respectivamente.  
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4 Capítulo 4 

Estudio de la influencia de los parámetros 

de proceso en la laminación en caliente de 

bobinas de chapa 

 
En este capítulo se analiza la relación entre la microestructura y las propiedades 

mecánicas de los tres aceros microaleados utilizados en este trabajo en un proceso que 

simula una laminación en caliente de bobinas de chapa. Factores microestructurales, tales 

como el tamaño de grano y la precipitación, pueden ser controlados por la temperatura 

de bobinado utilizada después de la laminación en caliente. Es por ello, que el potencial 

de los diferentes mecanismos de endurecimiento debe ser estudiado con el fin de 

encontrar relaciones entre los parámetros de proceso, la microestructura y las 

propiedades mecánicas de resistencia y tenacidad. Con ese objetivo, se ha realizado un 

profundo análisis microestructural y se han llevado a cabo ensayos de tracción y Charpy 

para cada condición. Con los resultados obtenidos, se ha calculado la contribución de los 

distintos mecanismos de endurecimiento en el límite elástico (tamaño de grano, 

precipitación, densidad de dislocaciones y presencia de segundas fases). Finalmente, se 

ha desarrollado un modelo capaz de predecir la temperatura de transición dúctil-frágil 

que tiene en cuenta la heterogeneidad de la microestructura y la presencia de fases 

secundarias duras. 
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4.1 Caracterización microestructural 

Tanto las propiedades de resistencia como la tenacidad son controladas por factores 

microestructurales que se han descrito anteriormente en el apartado 2.4.1. Con el fin de 

conseguir una mejor comprensión del papel de dichos mecanismos de endurecimiento 

en la resistencia y la tenacidad final, se ha llevado a cabo un profundo análisis 

microestructural. En los siguientes sub-apartados, se muestran los resultados más 

relevantes de dichos análisis.  

 

4.1.1 Microestructura, tamaño de grano y homogeneidad 

Las microestructuras obtenidas de los ensayos realizados a las diferentes temperaturas 

de bobinado han sido analizadas mediante microscopio óptico, SEM y EBSD. Se pueden 

distinguir diferentes productos de transformación en función de la composición y la 

temperatura de bobinado. Como se ha comentado anteriormente en el Capítulo 2, en este 

trabajo se ha utilizado la notación propuesta por la ISIJ Bainite Commitee [1] para nombrar 

las distintas fases que componen las microestructuras. 

Inicialmente se han caracterizado las fases presentes en cada muestra en función de la 

composición y de la temperatura de bobinado. Para ello, se han obtenido micrografías 

mediante microscopía óptica y electrónica de barrido (FEG-SEM). En la Figura 4.1, Figura 

4.2 y Figura 4.3, se presentan las micrografías obtenidas para los aceros Nb, NbMo y 

TiMo, respectivamente.  

En el acero Nb y a la temperatura de bobinado más elevada de 700 °C(ver Figura 4.1a y 

b) se obtiene una microestructura compuesta por ferrita poligonal (PF) y una fase 

secundaria minoritaria. En la micrografía de la Figura 4.1b se puede observar que dicha 

fase minoritaria es perlita degenerada (DP). Al reducir la temperatura de bobinado hasta 

600 °C (Figura 4.1c y d), la microestructura se afina y se observan fases de carácter más 

bainítico como ferrita quasipoligonal (QF) y granular (GF) junto con granos de PF. 

Además, se aprecia un descenso de la fracción y el tamaño de la fase secundaria. Por 

último, a la temperatura de bobinado más baja de 500 °C (Figura 4.1e y f), la matriz está 

compuesta por QF y GF de un tamaño similar al observado en las muestra bobinada a 

600 °C. Además, no se observa la presencia de fases secundarias distribuidas por la 

matriz. 

En el caso del acero NbMo (Figura 4.2), la evolución de la microestructura es diferente 
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que en el caso del acero Nb. A la temperatura de bobinado más elevada de 700 °C (Figura 

4.2a y b), se obtiene una microestructura de ferrita poligonal junto con perlita 

degenerada. A la temperatura de bobinado intermedia de 600 °C (Figura 4.2c y d), la 

microestructura está compuesta por ferrita quasipoligonal y granular. También se han 

detectado islas MA como fase secundaria. Por último, las muestras bobinadas a 500 °C 

(Figura 4.2e y f) muestran una microestructura muy similar (mismas fases y tamaño de 

grano similar) a la obtenida a la temperatura de bobinado de 600 °C, pero en este caso, 

no se distinguen islas MA en la microestructura. 

En cuanto al acero TiMo, las muestras bobinadas a 700 °C (Figura 4.3a y b), al igual que 

en los casos anteriores, presentan una microestructura compuesta por PF, DP e islas MA. 

A la temperatura de bobinado intermedia de 600 °C, en el acero TiMo (Figura 4.3c y d) la 

matriz se compone de una mezcla de PF, QF y GF. Por último, a la temperatura de 

bobinado de 500 °C (Figura 4.3e y f), la microestructura se encuentra formada 

únicamente por QF y GF, al igual que en el resto de materiales. 

Tras analizar las microestructuras de los tres materiales, se puede concluir que en el acero 

Nb (Figura 4.1), se obtienen microestructuras más groseras y compuestas por fases más 

poligonales. En cambio, los aceros NbMo y TiMo (Figura 4.2 y Figura 4.3, 

respectivamente) presentan microestructuras más finas y a las temperaturas de bobinado 

más bajas (500 y 600 °C), fases con una morfología más bainítica. Ello se debe a que el Mo 

en solución sólida impide el movimiento de las dislocaciones en la austenita, retrasando 

las cinéticas de restauración, lo que favorece la obtención de microestructuras más finas. 

Además, reduce la temperatura de inicio de transformación, lo que promueve la 

formación de fases más complejas [2,3]. Por otro lado, también se observan diferencias 

entre las muestras del acero NbMo y TiMo, sobre todo a la temperatura de bobinado 

intermedia. En el acero NbMo bobinado a 600 °C (Figura 4.2c y d), la microestructura es 

casi idéntica a la observada en las muestras bobinadas a 500 °C (Figura 4.2e y f). Por el 

contrario, en el acero TiMo, a la temperatura de bobinado de 600 °C, la microestructura 

obtenida es una transición entre las muestras bobinadas a las temperaturas de 700 y 

500 °C, ya que está compuesta por una mezcla de PF, QF y GF. 
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(a) (b) 

  
(c) (d) 

  
(e) (f) 

Figura 4.1. Micrografías del acero Nb a las temperaturas de bobinado de (a y b) 700, (c y d) 600 y 

(e y f) 500 °C. 
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Figura 4.2. Micrografías del acero NbMo a las temperaturas de bobinado de (a y b) 700, (c y d) 

600 y (e y f) 500 °C. 
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Figura 4.3. Micrografías del acero TiMo a las temperaturas de bobinado de (a y b) 700, (c y d) 600 

y (e y f) 500 °C. 
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Debido a la complejidad de las microestructuras obtenidas y con el fin de poder obtener 

una cuantificación de las mismas, se han llevado a cabo análisis de las distintas 

microestructuras mediante la técnica de EBSD. Como se ha comentado anteriormente 

(apartado 3.3.3.), se han utilizado dos criterios distintos para la cuantificación de las 

unidades cristalográficas. Se han cuantificado las unidades de grano de bajo y alto 

ángulo, considerando desorientaciones de 2 y 15°, respectivamente. Las unidades con 

desorientación de bajo ángulo están asociadas a las propiedades de resistencia mecánica, 

puesto que se oponen al movimiento de las dislocaciones [4]. Mientras, las unidades con 

desorientaciones de alto ángulo son las que controlan las propiedades de tenacidad, ya 

que son obstáculos efectivos frente al avance de grieta [5]. En la Figura 4.4 se muestran 

los mapas de figuras de polos inversos (IPF) (a, c y e) y los mapas de desorientaciones (b, 

d y f, juntas de bajo ángulo en color rojo y de alto ángulo en color negro) de las muestras 

correspondientes a los aceros Nb (a y b) NbMo (c y d) y TiMo (e y f), bobinados a 600 °C. 

En la Figura 4.4a y b se observa cómo el acero Nb presenta granos más poligonales y 

groseros que el resto de materiales a la misma temperatura de bobinado. Al comparar las 

muestras de los aceros NbMo y TiMo (Figura 4.4c y d y Figura 4.4e y f, respectivamente) 

se comprueba que el acero NbMo está compuesto por fases más bainíticas, reflejado en 

una densidad de juntas de bajo ángulo más alta. En cambio, en la muestra del acero TiMo, 

se observan granos de PF sin apenas juntas de bajo ángulo y zonas compuestas por QF y 

GF, donde la densidad de juntas de bajo ángulo es mayor. 

A partir de los barridos de EBSD, se ha determinado el tamaño de unidad medio para 

cada composición y temperatura de bobinado. En la Figura 4.5a y b, se han graficado los 

valores de tamaño de grano medio, teniendo en cuenta los criterios de desorientación de 

bajo (2°, D2°) y alto (15°, D15°) ángulo. En ambos criterios de desorientación, el tamaño de 

unidad medio decrece a medida que disminuye la temperatura de bobinado y 

sistemáticamente se observa que el acero Nb presenta la microestructura más gruesa en 

todos los casos. Por otro lado, es el acero NbMo el que presenta la microestructura más 

fina, mientras que en el TiMo se obtienen valores comprendidos entre los otros dos 

aceros. Respecto a los resultados obtenidos considerando el criterio de desorientación de 

alto ángulo (Figura 4.5b), en los aceros Nb y NbMo, se aprecia un descenso considerable 

del tamaño de grano cuando la temperatura de bobinado se reduce de 700 a 600 °C. A 

modo de ejemplo, en el acero NbMo, el tamaño medio de las unidades cristalográficas de 

alto ángulo desciende de 6,8 a 4,4 μm, al disminuir la temperatura de bobinado de 700 a 

600 °C. Sin embargo, al reducir la temperatura de bobinado a 500 °C, no se aprecian 

cambios significativos en el tamaño de las unidades cristalográficas (4,4 μm para la 

temperatura de bobinado de 600 °C y 4,8 μm para la temperatura de bobinado de 500 °C). 

En el acero Nb la tendencia observada es la misma, pero los valores medios son 

superiores. Por el contrario, en el caso del acero TiMo, el afino de la microestructura es 

más progresivo. Ello se debe a que en el caso del acero TiMo, el cambio de 

microestructura ferrítica a bainítica es más gradual que en el caso del acero NbMo. 
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(a) (b) 

  
(c) (d) 

  
(e) (e) 

Figura 4.4. (a, c y e) Mapas IPF (Inverse Pole Figure), y (b, d y f) mapas de desorientaciones 

(2°<θ<15°: líneas rojas; θ>15°: líneas negras) obtenidos mediante EBSD en los aceros (a y b) Nb, 

(c y d) NbMo y (e y f) TiMo a la temperatura de bobinado de 600 °C. 
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(a) (b) 

Figura 4.5. Influencia de la temperatura de bobinado y de la composición química en el tamaño 

de unidad medio usando criterios de desorientación de a) bajo ángulo (2°) y b) alto ángulo (15°). 

Además del tamaño medio, la homogeneidad de la microestructura es esencial para las 

propiedades de tenacidad. En la Figura 4.6a, se muestran las distribuciones de los 

tamaños de grano en términos de fracción en área acumulada, teniendo en cuenta el 

criterio de alto ángulo y se han comparado las distribuciones obtenidas en el acero TiMo 

en todas las temperaturas de bobinado. En ella, se puede observar cómo a medida que la 

temperatura de bobinado disminuye la fracción de granos groseros es mayor. A modo 

de ejemplo, para una fracción acumulada del 80%, el tamaño de grano en la muestra 

bobinada a 500 °C es de 29 µm, mientras que en la muestra bobinada a 600 °C es de 

23 µm. Por lo tanto, se puede afirmar que cuanto menor es la temperatura de bobinado, 

mayor es la heterogeneidad de la muestra. Este aumento en la heterogeneidad se debe a 

la mayor fracción de fases de carácter bainítico presente en las muestras bobinadas a 

500 °C, como ya apuntaban Isasti y col. en trabajos anteriores [2,6,7]. 

Con el fin de cuantificar el efecto de la heterogeneidad en las propiedades de tenacidad, 

es necesario un parámetro capaz de evaluar la relevancia de la fracción de granos 

groseros. Uno de los parámetros utilizados para ese fin es la relación entre el tamaño de 

grano límite correspondiente al 80% en fracción en área de la distribución (Dc20%) y el 

tamaño de grano medio (D15°) [8,9]. En la Figura 4.6b se muestra la evolución del 

parámetro Dc20%/D15° en función de la temperatura de bobinado para los tres aceros. De 

manera general, se observa cómo a medida que la temperatura de bobinado disminuye, 

el valor de dicho factor aumenta, asociado a la formación de una microestructura más 

heterogénea. Este hecho está relacionado con la formación de microestructuras no 

poligonales cuando se reduce la temperatura de bobinado. Esta misma tendencia ha sido 

reportada por otros autores en distintos estudios [2,7]. En los aceros Nb y NbMo, la 

heterogeneidad en las muestras bobinadas a 500 °C es menor que en el caso del acero 

TiMo, debido a que el Nb favorece la acumulación de deformación, dando lugar a 

microestructuras más homogéneas. El valor obtenido en la muestra bobinada a 600 °C en 
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el acero Nb se debe a la presencia de algunos granos de gran tamaño, que aunque no son 

tantos como para modificar el tamaño de grano medio de la muestra, aumentan el valor 

del factor Dc20%/D15°. 

  
(a) (b) 

Figura 4.6. a) Fracción de área acumulada usando el criterio de desorientación de alto ángulo en 

el acero TiMo y b) evolución del factor Dc20%/D15° en función de la temperatura de bobinado para 

los tres aceros utilizados en el estudio. 

 

4.1.2 Densidad de dislocaciones 

Además de la cuantificación de las unidades cristalográficas, el endurecimiento debido 

a la red de dislocaciones debe ser considerado, ya que contribuye de manera importante 

en las propiedades de resistencia del material. La densidad de dislocaciones se ha 

determinado utilizando las desorientaciones medias de Kernel (θ) que se obtienen a 

partir de los barridos de EBSD. Como se ha explicado anteriormente (apartado 2.4.2.3.), 

el valor de θ refleja el gradiente de desorientación dentro de una región determinada. 

Con ese propósito, se ha adoptado la aproximación propuesta por Kubin y 

Mortensen [10] (Ecuación 4.1): 

𝜌 = 2𝜃
𝑢 · 𝑏⁄  

Ecuación 4.1 

donde b es el vector de Burgers y u es la longitud asociada al valor de Kernel. Para el 

cálculo de θ, se han considerado sólo las desorientaciones inferiores a 2° de un punto 

respecto a sus segundos vecinos. Debido a que para determinar θ se ha utilizado el 

criterio del segundo vecino, u adquiere un valor de 1,86 veces el paso de barrido utilizado 

en los ensayos de EBSD. Con el fin de minimizar la sobreestimación del valor de Kernel 

obtenido mediante la técnica de EBSD convencional, las medidas han sido corregidas 

utilizando la correlación entre EBSD convencional y EBSD de alta resolución para 

estructuras ferríticas [11]. En la Figura 4.7a, b y c, se muestran los mapas de 

Kernel obtenidos mediante EBSD de las muestras bobinadas a 600 °C de los aceros Nb, 

NbMo y TiMo, respectivamente. En el mapa de desorientaciones de Kernel del acero Nb 
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(Figura 4.7a), predominan los colores verdes, lo que demuestra que la microestructura 

está compuesta por fases con una baja desorientación media de Kernel. En el caso del 

acero NbMo (Figura 4.7b), en el mapa predominan los colores cálidos, amarillos y rojos, 

lo que indica la formación de una microestructura con una mayor desorientación media 

de Kernel, típica de microestructuras más complejas tales como la ferrita quasipoligonal 

y la ferrita granular. En el caso del mapa del acero TiMo (Figura 4.7c) se observan zonas 

de color azul, correspondientes a granos de ferrita poligonal, con zonas de colores más 

cálidos que corresponden a fases más bainíticas (QF y GF). Estos resultados concuerdan 

con lo observado durante el análisis microestructural del apartado 4.1.1. A partir de 

dichos mapas se ha determinado el valor de θ en cada caso. A modo de ejemplo, los 

valores de θ obtenidos para los aceros Nb, NbMo y TiMo bobinados a la temperatura 

intermedia de 600 °C son 0,77°, 0,97° y 0,76°, respectivamente. Con esos datos y aplicando 

la Ecuación 4.1, se ha calculado una densidad de dislocaciones de 1,34·1014 m-2 para el 

acero Nb, 1,76·1014 m-2 para el caso de la muestra del acero NbMo y 1,33·1014 m-2 para el 

TiMo.  

  
(a) (b) 

 
(c) 

Figura 4.7. Mapas de desorientación media de Kernel de las muestras bobinadas a 600 °C de los 

aceros a) Nb, b) NbMo y c) TiMo. 
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En la Figura 4.8 se presentan los valores de densidad de dislocaciones en función de la 

temperatura de bobinado para los tres aceros. La densidad de dislocaciones varía entre 

0,62·1014 m-2 y 1,76·1014 m-2 dependiendo de la composición y de la temperatura de 

bobinado. En el caso del acero Nb, no se aprecian cambios considerables en el valor de la 

densidad de dislocaciones. Se observa una densidad mínima de 0,95·1014 m-2, cuando la 

temperatura de bobinado es de 700 °C y una densidad máxima de 1,34·1014 m-2, cuando 

se aplica una temperatura de bobinado de 600 °C. Los resultados están en consonancia 

con lo observado en el estudio de las microestructuras (apartado 4.1.1.). En los aceros 

microaleados con Mo, la tendencia es diferente, con un mayor aumento de la densidad 

de dislocaciones al reducir la temperatura de bobinado. En el acero NbMo, la densidad 

de dislocaciones aumenta drásticamente al reducir la temperatura de bobinado desde 700 

a 600 °C (1,12·1014 m-2 y 1,77·1014 m-2, respectivamente). Sin embargo, al reducir la 

temperatura de bobinado a 500 °C permanece prácticamente constante (1,70·1014 m-2). En 

el caso del acero TiMo, la densidad de dislocaciones aumenta progresivamente desde 

0,62·1014 m-2 hasta 1,68·1014 m-2 al reducir la temperatura de bobinado desde 700 a 500 °C.  

 
Figura 4.8. Evolución de la densidad de dislocaciones en función de la temperatura de bobinado 

para los tres aceros de este estudio. 

Los valores de densidad de dislocaciones reportados en literatura para las diferentes 

microestructuras varían considerablemente. Para fases ferríticas existe un amplio rango 

de valores de densidad de dislocaciones, que van desde 1012 m-2 [12] hasta 2,5·1014 m-2 [13]. 

En el presente estudio, las microestructuras observadas tras bobinar las muestras a 

700 °C contienen fases secundarias (perlita e islas MA) además de ferrita poligonal. 

Debido a que los valores medios de Kernel han sido obtenidos cerca de esas fases 

secundarias más duras, se han estimado valores de densidad de dislocaciones superiores 

a los esperados en una microestructura compuesta solamente por ferrita poligonal. Por 

el contrario, los valores de densidad de dislocaciones obtenidos para las muestras de 

carácter más bainítico sí que coinciden con los valores reportados en otros estudios para 

microestructuras similares [5,14]. 
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4.1.3 Precipitación 

Con el fin de evaluar cómo afectan los distintos elementos de microaleación al 

endurecimiento por precipitación, se ha realizado un análisis semi-cuantitativo de la 

precipitación fina. Primeramente, se ha realizado un estudio preliminar de la 

precipitación fina mediante réplicas de extracción de carbono. En ese análisis, se ha 

determinado el tamaño medio de los precipitados observados en cada acero para cada 

temperatura de bobinado. La cuantificación se ha limitado a aquellos precipitados 

menores de 10 nm, ya que a éstos se les atribuye el mayor efecto endurecedor [15]. Tanto 

en las réplicas como en los foils electropulidos se observan precipitados de distintas 

clases, formados en distintas etapas del proceso (precipitados sin disolver, inducidos por 

deformación y aquellos formados durante o tras la transformación). 

En la Figura 4.9a, b y c se presentan micrografías obtenidas mediante TEM de muestras 

bobinadas a 700, 600 y 500 °C, respectivamente, correspondientes al acero Nb.  

  
(a) (b) 

 
(c) 

Figura 4.9. Micrografías obtenidas mediante TEM a partir de réplicas de carbono del acero Nb 

utilizando temperaturas de bobinado de a) 700, b) 600 y c) 500 °C. 
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En todos los casos se observan precipitados de ricos en Nb, pero en función de la 

temperatura de bobinado tanto el tamaño como la cantidad de precipitados observados 

es diferente. A la temperatura de bobinado más elevada (Figura 4.9a) se distingue un 

gran densidad de precipitados, pero sólo algunos de ellos son menores de 10 nm. A la 

temperatura de bobinado intermedia (Figura 4.9b), el tamaño medio de los precipitados 

observados es menor, y además, se observa una menor fracción de precipitados de mayor 

tamaño. En el caso de la muestra con la temperatura de bobinado más baja (Figura 4.9c), 

el número de precipitados observado menores de 10 nm es considerablemente menor 

que en los dos casos anteriores. 

En el caso del acero NbMo la tendencia observada es similar a la del acero Nb. En la 

Figura 4.10 se presentan tres micrografías donde se muestra la precipitación observada 

en las distintas muestras en función de la temperatura de bobinado. 

  
(a) (b) 

 

 

(c) (d) 
Figura 4.10. Micrografías obtenidas mediante TEM a partir de réplicas de carbono del acero 

NbMo utilizando temperaturas de bobinado de a) 700, b) 600 y c) 500 °C. d) Espectro EDS de 

uno de los precipitados marcados de la muestra bobinada a 500 °C. 
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A la temperatura de bobinado de 700 °C (Figura 4.10a), es donde mayor número de 

precipitados se observan. En la muestra con la temperatura de bobinado de 600 °C 

(Figura 4.10b), el tamaño de los precipitados no varía mucho con respecto a la muestra 

anterior, pero sí se aprecia un descenso en el número de precipitados observados. En la 

Figura 4.10c, correspondiente a la muestra con la temperatura de bobinado más baja, se 

han marcado algunos de los precipitados observados con círculos rojos, ya que son tan 

pequeños que cuesta apreciarlos en la micrografía. El espectro de EDS (Figura 4.10 d) 

confirma que los precipitados son ricos en Nb y Mo. 

Por último, en el caso del acero TiMo, en la muestra con la temperatura de bobinado más 

elevada (Figura 4.11a), es donde mayor número de precipitados se observan, aunque 

parte de ellos son mayores de 10 nm, lo que implica un menor efecto endurecedor. A la 

temperatura de bobinado de 600 °C (Figura 4.11b), se observan gran cantidad de 

precipitados finos y una menor cantidad de precipitados de gran tamaño. Mientras, en 

la muestra con la temperatura de bobinado más baja (Figura 4.11c), se distingue una 

menor densidad de precipitados, pero de un tamaño considerablemente más fino. 

  
(a) (b) 

 
(c) 

Figura 4.11. Micrografías obtenidas mediante TEM a partir de réplicas de carbono del acero 

TiMo utilizando temperaturas de bobinado de a) 700, b) 600 y c) 500 °C. 
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Tras estudiar la precipitación a partir de las réplicas de extracción de carbono en cada 

una de las muestras de los distintos aceros, se puede concluir que es a la temperatura de 

bobinado de 700 °C donde mayor fracción de precipitados se han observado, siendo una 

parte de ellos mayores de 10 nm. La mayoría de los precipitados mayores de 10 nm 

observados en las muestras bobinadas a 700 °C, son precipitados inducidos por 

deformación que durante la etapa de bobinado han aumentado de tamaño. Sin embargo, 

en las muestras bobinadas a 600 °C se ha observado una menor cantidad de precipitados 

mayores de 10 nm, debido a que a esa temperatura de bobinado los precipitados no 

crecen tanto. Finalmente, en las muestras bobinadas a la temperatura de 500 °C se ha 

observado una menor fracción de precipitados, pero de un menor tamaño. 

A partir de las micrografías obtenidas para cada muestra, se han realizado medidas de 

tamaño de precipitados en todos los aceros y para todas las temperaturas de bobinado. 

En la Figura 4.12 se muestra la evolución del tamaño medio de los precipitados en 

función de la temperatura de bobinado. Para realizar dichas medidas, únicamente se han 

tenido en cuenta aquellos precipitados menores a 10 nm, ya que son los más efectivos 

como obstáculos ante el avance de las dislocaciones [15,16].  

 
Figura 4.12. Evolución del tamaño medio de precipitados menores de 10 nm en función de la 

temperatura de bobinado. 

En los aceros con molibdeno (NbMo y TiMo), la tendencia es muy similar, aunque en el 

acero NbMo el tamaño medio es menor en todo el rango de temperaturas de bobinado. 

A las temperaturas de bobinado más elevadas, (700 y 600 °C) el tamaño de los 

precipitados apenas varía (en el acero TiMo los tamaños medios de los precipitados son 

de 4,9 y 4,7 nm, a las temperaturas de bobinado de 700 y 600 °C, respectivamente). Sin 

embargo, a la temperatura de bobinado más baja, el tamaño de los precipitados 

disminuye considerablemente, alcanzando en los dos aceros valores medios cercanos a 

3 nm. Estos resultados concuerdan con estudios similares de otros autores [15,17]. En el 

caso del acero Nb, la tendencia cambia de manera significativa. Al reducir la temperatura 

0

2

4

6

8

10

450 550 650 750

D
ia

m
et

ro
 m

ed
io

 d
e 

pr
ec

ip
tia

do
 (n

m
)

Temperatura de bobinado (ºC)

Acero Nb
Acero NbMo
Acero TiMo



Capítulo 4  

114 

de bobinado de 700 a 600 °C, el tamaño medio de los precipitados se ve reducido de 6,2 

a 3,7 nm. Sin embargo, a la temperatura de bobinado más baja, el tamaño medio de los 

precipitados aumenta, llegando a un valor de 4,8 nm. Sin embargo, el bajo número de 

precipitados observados en las réplicas del acero Nb (del orden de la mitad que en las 

muestras del resto de los materiales) puede hacer que los resultados no sean 

representativos. 

Con respecto a la influencia de los elementos de microaleación en la densidad de 

precipitados, las imágenes mostradas (Figura 4.9, Figura 4.10 y Figura 4.11), sugieren que 

la composición química modifica notablemente el número de precipitados formados, ya 

que en los aceros con Mo se aprecia una mayor concentración de partículas finas (Figura 

4.10 y Figura 4.11).  Además, cabe mencionar que la adición de Mo también promueve la 

formación de precipitados más finos. El tamaño medio de los precipitados es de 6,2 nm 

en el acero Nb a la temperatura de bobinado de 700 °C, mientras que en el NbMo es de 

3,6 nm. Estos resultados concuerdan con los obtenidos en otros estudios [7]. Numerosos 

trabajos afirman que aquellos precipitados que se forman tras la transformación de la 

ferrita son más finos y se forman en mayor número cuanto mayor es el contenido en Mo 

[17]. La mayor fracción volumétrica de precipitados se debe a que el Mo reduce la fuerza 

impulsora necesaria para la nucleación de carburos y además aumenta el número de 

puntos de nucleación preferentes [18]. Asimismo, otros estudios confirman que la adición 

de Mo puede retrasar la precipitación de los carburos, favoreciendo que el Mo se 

mantenga en solución sólida y que precipite durante o tras la transformación y así 

conseguir una mayor contribución de la precipitación [19]. Por otro lado, la concentración 

de precipitados en las muestras del acero TiMo es significativamente superior a la 

observada en las muestras de los aceros Nb y NbMo, para todo el rango de temperatura 

de bobinado. Distintos estudios sugieren que el considerable efecto endurecedor que se 

observa en los aceros microaleados con Ti y Mo, se debe a la mayor efectividad de los 

carburos de Ti y Mo comparado con otros carburos como los compuestos por Ti y Nb 

[20,21]. En cuanto a la influencia de la temperatura de bobinado, Lee y col. [17] reportan 

una mayor densidad de precipitados a medida que se reduce la temperatura de 

bobinado, atribuible a una mayor densidad de dislocaciones típica de microestructuras 

bainíticas, las cuales pueden actuar como lugares de nucleación preferentes para los 

precipitados. Sin embargo, Isasti y col. [7] observaron que era a un temperatura de 

bobinado intermedia cuando se obtenía el máximo endurecimiento por precipitación, a 

la cual se obtiene una concentración de precipitados significativamente superior. 

Aunque mediante la técnica de réplicas de extracción de carbono se pueden obtener datos 

acerca de la distribución de tamaños, este método presenta limitaciones a la hora de 

evaluar la distribución de los precipitados dentro de la matriz del material y la fracción 

volumétrica de los precipitados [22–24]. Por ello, la caracterización de la precipitación ha 

sido completada mediante el uso de foils electropulidos en los aceros TiMo y NbMo, ya 

que son en éstos donde mayor precipitación fina se ha observado en el estudio realizado 

mediante réplicas de carbono. 

En la Figura 4.13 se muestran dos micrografías obtenidas por TEM correspondientes a 
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un foil obtenido a partir de la muestra con la temperatura de bobinado de 700 °C del 

acero TiMo. En la primera micrografía (Figura 4.13a), se observan precipitados de 

distintos tamaños, algunos de ellos dispuestos en filas. Mientras, en la  Figura 4.13b, se 

puede observar la presencia de precipitados finos (de tamaño similar a los observados 

en las réplicas de carbono) dispuestos al azar por la matriz. Gracias al análisis de EDS 

(ver Figura 4.13c) se ha podido comprobar que dichos precipitados son carburos de 

titanio y pequeñas cantidades de molibdeno.  

  
(a) (b) 

 
(c) 

Figura 4.13. (a y b) Precipitación al azar observada en un foil electropulido correspondiente a la 

muestra del acero TiMo con temperatura de bobinado de 700 °C. c) Espectro EDS obtenido del 

precipitado marcado de la figura b. 

Además de los precipitados distribuidos al azar, también se han observado zonas donde 

la precipitación se encuentra dispuesta en filas. En la Figura 4.14a y b, se pueden observar 

precipitados finos de entre 2 y 10 nm, dispuestos en filas paralelas. A este tipo de 

precipitación se le denomina interfásica y se caracteriza por la formación de partículas 

en la intercara austenita/ferrita a medida que ésta avanza por el material durante la 

transformación [25]. Se observa como los precipitados se encuentran ordenados en filas 

y que éstas se encuentran separadas por una distancia aproximadamente constante. El 

análisis EDS realizado a estos precipitados (ver Figura 4.14c) indica que, al igual que los 

precipitados dispuestos al azar, son pequeños carburos de Ti con Mo residual.  

100 nm 100 nm

keV
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(a) (b) 

 
(c) 

  
(c) (d) 

Figura 4.14. (a y b) Precipitación interfásica observada en un foil electropulido correspondiente a 

la muestra del acero TiMo a la temperatura de bobinado de 700 °C, c) Espectro EDS obtenido del 

precipitado marcado de la figura b. d) Imágenes de campo claro y e) campo oscuro donde se 

observa precipitación interfásica y al azar. 

200 nm 100 nm

keV

500 nm 500 nm
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En la Figura 4.14d y e se muestran imágenes en campo claro y en campo oscuro, 

respectivamente, de una zona donde se pueden observar dos tipos de precipitación. Las 

imágenes de campo oscuro se obtienen a partir de los haces de electrones difractados, 

por lo que sólo las zonas cristalinas correspondientes a los haces difractados aparecerán 

contrastadas frente al resto de la muestra [26]. Al observar con mayor detalle la Figura 

4.14e se pueden observar precipitados dispuestos en filas paralelas (precipitados 

formados durante la transformación de la austenita a ferrita), y precipitados ligeramente 

más gruesos situados en una subjunta de grano. 

A partir de las distintas micrografías obtenidas de zonas donde había presencia de 

precipitación interfásica se ha podido estimar un valor medio de espaciado entre filas y 

de tamaño. El espaciado medio es de 30 nm y el tamaño medio es de 7,2 nm, ligeramente 

superior al observado en las réplicas de carbono para la misma muestra.  

Con el fin de estudiar el efecto de la temperatura de bobinado sobre la precipitación 

interfásica, se preparó una muestra a una temperatura de bobinado de 650 °C del acero 

TiMo. En la Figura 4.15a y b, se presentan dos micrografías obtenidas por TEM de una 

muestra del acero TiMo bobinada a 650 °C. Al comparar las micrografías de las muestras 

con la temperatura de bobinado de 700 y 650 °C (Figura 4.14 y Figura 4.15), en ambas se 

puede observar precipitación de tipo interfásica, aunque se aprecian algunas diferencias. 

Por un lado, los precipitados observados a la temperatura de bobinado de 650 °C son tan 

finos que en muchos casos hace imposible medir con precisión su tamaño y por otro, la 

separación entre filas de precipitados también se ve reducida, a una distancia media de 

15 nm. Dichas tendencias son similares a las observadas por otros autores en recientes 

publicaciones [27]. 

  
(a) (b) 

Figura 4.15. Precipitación interfásica en muestras del acero TiMo bobinadas a 650 °C.  

También se han analizado foils de muestras correspondientes a la temperatura de 

bobinado de 600 °C. En la Figura 4.16a y b se muestran dos ejemplos de la precipitación 

observada en uno de los foils. Al estudiar ambas micrografías, se distingue una mezcla 



Capítulo 4  

118 

entre precipitados alineados (Figura 4.16a) y otros distribuidos al azar (Figura 4.16b). 

Aquellos que forman filas, presentan un mayor espacio entre líneas que los observados 

a temperaturas de bobinado superiores (ver Figura 4.14 y Figura 4.15). Sin embargo, el 

tamaño medio de los precipitados medidos a la temperatura de bobinado de 600 °C, es 

ligeramente más pequeño que los medidos a 700 °C (5,3 y 7,2 nm respectivamente, ambos 

valores ligeramente superiores a los obtenidos a partir de las réplicas de carbono). 

  
(a) (b) 

Figura 4.16. Micrografías obtenidas mediante TEM a partir de un foil electropulido de una 

muestra del acero TiMo con una temperatura de bobinado de 600 °C. 

Chen y col. [28] reportan que la ferrita quasipoligonal tiene una baja relación entre σys/σT 

y una alto endurecimiento por deformación en comparación con otro tipo de ferritas. La 

combinación entre ferrita quasipoligonal y nano-precipitados dispersos proporcionan un 

favorable efecto endurecedor. Numerosos estudios apoyan el hecho de que se puede dar 

la formación de precipitación interfásica y al azar bajo diferentes condiciones 

termomecánicas [20,29]. Tras analizar diferentes tiempos de precipitación, Ariga y col. 

[30] reportaron que el ratio entre precipitación al azar e interfásica es superior a 0,8 

cuando se emplean temperaturas de mantenimiento comprendidas entre 500 y 600 °C. 

La influencia de ambos tipos de precipitación en las propiedades mecánicas también ha 

sido objeto de estudio. Xu y col. [31] han evaluado la influencia de ambos tipos de 

precipitación en el movimiento de las dislocaciones en granos de ferrita y se han llevado 

a cabo ensayos nanomecánicos. Mukherjee y col. [32] han revelado la coexistencia de 

nanoclusters y partículas de precipitados y determinaron que una distribución bimodal 

de precipitados más groseros (8-10 nm) pueden coexistir con nanoclusters (3 nm) 

distribuidos en filas.  

Por último, también se han analizado foils obtenidos de muestras del acero NbMo con 

temperaturas de bobinado de 700 y 600 °C. En la Figura 4.17a y c se muestran dos 

ejemplos de la precipitación observada en muestras con temperatura de bobinado de 700 

y 600 °C del acero NbMo, respectivamente. También se incluyen dos espectro de EDS 

(Figura 4.17b y c) de dos precipitados encontrado en cada una de las muestras. 

100 nm 100 nm
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(a) (b) 

 

 

(c) (d) 

Figura 4.17. (a y c) Micrografías obtenidas mediante TEM a partir de foils electropulidos de 

muestras del acero NbMo bobinado a 700 y 600 °C, respectivamente. (b y d) espectros EDS de 

los precipitados A y B observados en las muestras bobinadas a 700 y 600 °C, respectivamente. 

En ninguna de las muestras del acero NbMo se ha observado presencia de precipitación 

interfásica. Además, el número de precipitados no es lo suficientemente elevado como 

para obtener datos contrastados de tamaño medio. Ello se puede deber por un lado, a 

que cuanto menor sea la temperatura de bobinado menor será el tamaño medio de los 

precipitados [15,17] y por lo tanto más difícil será verlos en el foil. Por otro lado, a la 

temperatura de bobinado de 600 °C la microestructura tiene una mayor concentración de 

dislocaciones, lo que dificulta la observación de precipitados finos en la matriz. En cuanto 

a la composición, análisis EDS realizados a diferentes precipitados muestran que los 

precipitados de mayor tamaño, formados antes de la transformación de austenita a 

ferrita, están compuestos principalmente por Nb (Figura 4.17b), mientras que los de 

menor tamaño, muestran en su composición tanto Nb como Mo (Figura 4.17d) 

A
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4.1.4 Segundas fases 

Además del mencionado efecto de la microestructura en las propiedades mecánicas, la 

presencia de segundas fases duras como la perlita y las islas MA afectan tanto a las 

propiedades de tracción como a las de tenacidad. Como se ha indicado anteriormente, la 

presencia de islas MA se limita sólo a aquellos aceros microaleados con Mo, a las 

temperaturas de bobinado más elevadas (600 y 700 °C). En cuanto a la perlita, todos los 

aceros presentan perlita en su microestructura en las muestras bobinadas a 700 °C. Tanto 

la morfología como el tamaño de las fases secundarias difieren en función de la 

temperatura de bobinado. Para realizar el análisis de tamaño y la morfología de las islas 

MA en las diferentes muestras, se utilizó el ataque Le Pera, que oscurece la matriz, 

mientras las islas MA se revelan de color blanco. En la Figura 4.18 se exponen diferentes 

micrografías correspondientes a los aceros NbMo (a y b) y TiMo (c y d), a las 

temperaturas de bobinado de 600 (a y c) y 700 °C (b y d). En la Tabla 4.1 se muestran los 

valores del tamaño medio de las islas MA, así como la fracción de cada una de las fases 

secundarias presentes en cada condición. 

Tbobinado 600 °C Tbobinado 700 °C 

  
(a) (b) 

  
(c) (d) 

Figura 4.18. Micrografías de muestras atacadas con Le Pera de los aceros (a y b) NbMo y (c y d) 

TiMo obtenidas a las temperaturas de bobinado de (a y c) 600 °C y (b y d) 700 °C. 

Como se puede observar al comparar la Figura 4.18a y b, los tamaños de dichas islas 

varían considerablemente al aumentar la temperatura de bobinado de 600 a 700 °C, 

donde las islas MA alcanzan valores medios de 1,2 y 2,5 μm, respectivamente. También 
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se observa que la formación de perlita se limita a la temperatura de bobinado es de 

700 °C. En cuanto al acero TiMo (Figura 4.18a y b), no se ve una variación significativa 

en el tamaño de las islas MA al reducir la temperatura de bobinado, pero sí una ligera 

bajada en la fracción observada. Para la temperatura de bobinado más baja (500 °C), 

debido a la baja difusividad del carbono en esas condiciones, no se observan islas MA en 

ninguno de los dos aceros. En los aceros con Mo (Nb y NbMo), a medida que desciende 

la temperatura de bobinado la difusividad del carbono se ve reducida, dando lugar a 

estructuras no poligonales y a que la concentración de C en la austenita no transformada 

sea menor [33]. Este mecanismo promueve la formación de islas MA de menor tamaño. 

Tabla 4.1. Tamaño medio de islas MA y fracción de islas MA y de perlita para cada uno de los 

aceros y de temperatura de bobinado. 

Acero Tbobinado (°C) 
Tamaño medio de 

islas MA (µm) 

Fracción de 

islas MA (%) 

Fracción de 

perlita (%) 

Nb 700 0 0 5,3 

NbMo 
700 2,5 2,3 13,9 

600 1,2 2,7 0 

TiMo 
700 1,9 1,7 3,9 

600 2,1 1,1 0 

 

4.2 Comportamiento mecánico 

En este apartado se presentan los resultados de los ensayos de dureza, tracción y Charpy 

realizados a las distintas muestras. Todos los ensayos se han llevado a cabo bajo las 

condiciones que se recogen en el apartado 3.4. En todos los casos, se ha analizado la 

influencia que tienen la composición y la temperatura de bobinado sobre las propiedades 

mecánicas finales. 

 

4.2.1  Medidas de dureza 

En la Figura 4.19 se muestra la evolución de la dureza de los distintos aceros en función 

de la temperatura de bobinado. Se aprecian tres niveles de dureza dependiendo de la 

composición del acero, siendo en el acero Nb donde se consiguen los valores de dureza 

más bajos, seguido del acero NbMo y del TiMo. Al comparar los resultados del acero Nb 

y con los del NbMo, se observa que la adición de Mo aporta un endurecimiento 

significativo. A modo de ejemplo, a la temperatura de bobinado intermedia de 600 °C, 

los valores del acero Nb y del NbMo, son 184 y 213 HV, respectivamente. Este aumento 

de la dureza se debe principalmente a que el Mo favorece la formación de segundas fases 

de elevada dureza, como las islas MA, y fases no poligonales o bainíticas caracterizadas 

por una mayor concentración de dislocaciones. El acero TiMo, es en el que se consiguen 

los niveles de dureza más elevados en todo el rango de temperaturas de bobinado, a 

pesar de que su microestructura no sea tan fina (ver Figura 4.5), ni su fracción de islas 

MA tan elevada (ver Tabla 4.1) como en el caso del acero NbMo. Por lo tanto, su elevada 

dureza se debe a la alta densidad de finos precipitados dispersos por la matriz. 
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Figura 4.19. Valores de dureza en función de la temperatura de bobinado. 

Por otro lado, en lo referente a la influencia de la temperatura de bobinado, todos los 

materiales muestran tendencias similares. Al reducir la temperatura de bobinado de 700 

a 600 °C, se produce un aumento de la dureza. Este aumento en la dureza se puede deber 

al afino que se observa en la microestructura, así como a la formación de estructuras más 

complejas al reducir la temperatura de bobinado.  Sin embargo, la disminución de la 

temperatura de bobinado de 600 a 500 °C trae consigo una bajada considerable en la 

dureza. Por ejemplo, las muestras del acero TiMo bobinadas a 600 y 500 °C muestran 

unos valores de dureza de 283 y 216 HV, respectivamente. En este caso, al reducir la 

temperatura de bobinado de 600 a 500 °C, no se observa grandes cambios en la 

microestructura en ninguna composición, pero sí en la precipitación, cuya contribución 

es máxima a temperaturas de bobinado comprendidas entre 600 y 650 °C [34–36]. Esta 

menor concentración de precipitados, observada en el estudio de la precipitación 

realizado mediante réplicas de carbono (ver Figura 4.11), explicaría la reducción en la 

dureza de los distintos aceros a la temperatura de bobinado de 500 °C.  

 

4.2.2 Propiedades de tracción 

Se han realizado ensayos de tracción a las probetas cilíndricas mecanizadas a partir de 

las probetas de compresión plana. Las condiciones de los ensayos vienen definidas en el 

apartado 3.4.2. Primeramente, en la Figura 4.20a, b y c se muestran las curvas tensión-

deformación correspondientes a todos los aceros estudiados, a la temperatura de 

bobinado de 700, 600 y 500 °C, respectivamente. En ellas se puede observar que los 

niveles más elevados de límite elástico y resistencia a tracción se obtienen, para todas las 

temperaturas de bobinado, en el acero TiMo, seguido del NbMo y del Nb. Estudiando 

con más detalle los tres gráficos de la Figura 4.20 se observa que las curvas 

correspondientes al acero Nb muestran un comportamiento discontinuo (plateau), 
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atribuible a una microestructura ferrítica con una baja densidad de dislocaciones [37]. Sin 

embargo, las curvas de los aceros NbMo y TiMo muestran un comportamiento continuo, 

sin presencia de plateaux. Estudios previos sugieren que dicho comportamiento se debe 

a la presencia de una fracción volumétrica de fases secundarias (islas MA) en la 

microestructura, que promueven la formación de dislocaciones móviles en las juntas 

entre las fases secundarias y las adyacentes [38]. Por otro lado, al comparar las curvas 

obtenidas a diferentes temperaturas de bobinado, se aprecia claramente que a la 

temperatura de bobinado intermedia de 600 °C, se obtienen los valores más elevados de 

límite elástico y resistencia a tracción. Dicha mejora en propiedades es más pronunciada 

en el acero TiMo (Figura 4.20c). 

  
(a) (b) 

 
(c) 

Figura 4.20. Curvas ingenieriles tensión-deformación de todos los aceros estudiados a la 

temperatura de bobinado de a) 700, b) 600 y c) 500 °C. 

A partir de las curvas mostradas en la Figura 4.20, se han obtenido los valores de las 

propiedades de tracción de las diferentes composiciones y diferentes temperaturas de 
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bobinado. En la Figura 4.21a y b se han graficado los valores de límite elástico y 

resistencia a tracción de los diferentes aceros en función de la temperatura de bobinado. 

En la Tabla 4.2, se recogen los valores de límite elástico (σys), resistencia a tracción (σT), 

elongación (E), reducción de área (RA) y la relación σT/RA. Al igual que en los resultados 

de los ensayos de dureza (Figura 4.19), en los gráficos de la Figura 4.21, se observan tres 

niveles de resistencia en función de la composición. La adición del Mo al acero Nb 

promueve el aumento de las propiedades de tracción (tanto límite elástico como 

resistencia a tracción). Ello se debe principalmente al efecto que tiene el Mo sobre la 

microestructura y la precipitación. El Mo favorece la formación de microestructuras más 

finas, ya que retrasa las cinéticas de recristalización [39]. Al mismo tiempo, disminuye 

las temperaturas de inicio de transformación, lo que da lugar a la formación de 

estructuras más complejas con una mayor densidad de dislocaciones [40,41]. Además, 

gracias al molibdeno se forma una mayor cantidad de precipitados más finos que 

contribuyen al aumento de las propiedades de tracción [42–44]. Por otro lado, en el acero 

TiMo, además de los efectos del Mo, el uso combinado de titanio y molibdeno como 

elementos microaleantes favorece la formación de precipitados finos distribuidos por la 

matriz con los que se consigue un mayor nivel de resistencia [45,46]. 

  
(a) (b) 

Figura 4.21. Evolución de a) límite elástico y b) resistencia a tracción en función de la 

temperatura de bobinado. 

Por otro lado, la disminución de la temperatura de bobinado promueve la formación de 

microestructuras más finas (Figura 4.5) y de morfología más bainítica con una mayor 

densidad de dislocaciones (Figura 4.8). A ello se debe el aumento de propiedades que se 

observa cuando la temperatura de bobinado se reduce de 700 a 600 °C. Sin embargo, 

cuando se bobina a 500 °C, los valores de σys y σT se ven reducidos, aunque el tamaño de 

grano sea igual o menor que a las otras temperaturas de bobinado (Figura 4.5). Ello se 

puede asociar a que a la temperatura de bobinado intermedia se alcanza el equilibrio 

entre una microestructura fina y una precipitación máxima. 

Por lo tanto, los valores máximos de límite elástico y resistencia a la tracción se han 
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obtenido en los aceros NbMo y TiMo en las muestras bobinadas a 600 °C. En el caso del 

acero TiMo, las muestras bobinadas a 600 °C presentan unos valores de límite elástico y 

resistencia a la tracción de 747 y 807 MPa, respectivamente. Funakawa y col. [47] reportan 

el potencial de mejora que muestran los aceros microaleados con titanio y molibdeno 

debido a la precipitación interfásica. En ese estudio se propone un incremento en la 

resistencia de entre 300 y 350 MPa, de 2 a 3 veces superior a lo esperado en aquellos casos 

donde la precipitación se encuentra distribuida al azar. Otros autores afirman que las 

propiedades máximas de resistencia se obtienen a temperaturas de bobinado de cercanas 

a 630 °C [48].  

En cuanto a elongación se refiere (ver Tabla 4.2), el valor máximo se obtiene para el acero 

Nb, alcanzando valores del 39% al utilizar temperaturas de bobinado de 500 y 700 °C. Al 

bobinar a la temperatura intermedia, el valor de elongación se ve reducido hasta un 33%. 

En el caso del acero NbMo, la presencia de islas MA en su microestructura hace que los 

valores de elongación al bobinar a 600 y 700 °C se mantengan prácticamente constantes 

(elongación de 26 y 28% respectivamente). Sin embargo, al bobinar a 500 °C, debido a 

que en la microestructura no se observa la presencia de islas MA, el valor de elongación 

aumenta hasta alcanzar un 33%. En el caso del TiMo, sin embargo, la elongación se 

mantiene prácticamente constante (alrededor del 27%) al variar la temperatura de 

bobinado, incluso en el caso en el que se obtiene un límite elástico máximo de 747 MPa. 

Estos resultados sugieren que la combinación entre matriz ferrítica y carburos de titanio 

finos, la cual se consigue al utilizar Ti y Mo como elementos de aleación, son una posible 

ruta para conseguir un material con alto límite elástico y una buena conformabilidad en 

frío. Para evaluar este efecto, se utiliza la relación entre la resistencia a tracción (σT) y la 

reducción de área sufrida por la probeta. De esa manera se obtiene un valor aproximado 

del área bajo la curva tensión-deformación. Al comparar los valores de dicha relación 

para los distintos aceros (Tabla 4.2), se observa que mientras para los aceros Nb y NbMo 

todos los valores son cercanos a 6, en el caso del acero TiMo todos los valores son 

superiores a 8, alcanzando el valor máximo de 10,2 en la muestra con la temperatura de 

bobinado de 600 °C. 

Tabla 4.2. Valores de límite elástico (σys), resistencia a tracción (σT), elongación (E), reducción de 

área (RA) y relación σT/RA para los aceros Nb, NbMo y TiMo y todas las temperaturas de 

bobinado. 

Acero Tbobinado (°C) σys (MPa) σT (MPa) E (%) RA (%) σT/RA 

 700 421 498 39 87 5,7 

Nb 600 468 536 33 89 6,0 

 500 434 506 39 89 5,7 

 700 468 550 28 82 6,7 

NbMo 600 610 681 26 85 8,0 

 500 529 590 33 90 6,6 

 700 616 674 29 82 8,2 

TiMo 600 747 807 27 79 10,2 

 500 597 665 26 83 8,0 
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4.2.3 Propiedades de tenacidad 

En la Figura 4.22 se muestra la variación de la energía absorbida en función de la 

temperatura de ensayo para los tres aceros y la temperatura de bobinado de 700 °C. La 

curva se ha ajustado a los puntos experimentales utilizando el algoritmo del tangente 

hiperbólico propuesto por Wallin [49].  

 
Figura 4.22. Energía absorbida en función de la temperatura de ensayo para los tres aceros 

bobinados a 700 °C. 

En cuanto al efecto de la composición química, es en el acero Nb donde se obtiene la 

menor ITT (50% DB) (-109 °C), seguido del acero NbMo (-94 °C) y del TiMo (-51 °C). Esto 

permite confirmar que el acero Nb muestra mejores propiedades de tenacidad tras un 

bobinado a 700 °C, en comparación con los aceros NbMo y TiMo. En los aceros Nb y 

NbMo, la transición entre comportamiento dúctil y frágil se produce en un estrecho 

rango de temperaturas. En cambio, en el acero TiMo el rango de temperaturas es 

considerablemente mayor. 

Se ha llevado a cabo un detallado examen fractográfico de las probetas de Charpy, con el 

propósito de clasificar y evaluar las posibles causas del inicio de la fractura y las 

características microestructurales de las zonas adyacentes. Para ello, se han analizado 

mediante SEM las fracturas de aquellas muestras con un comportamiento 100% frágil, 

obtenidas de los ensayos realizados a -110 °C de los aceros Nb y TiMo. En la Figura 4.23 

se muestran micrografías obtenidas a diferentes aumentos de la fractura correspondiente 

a la muestra bobinada a 700 °C del acero Nb. En la Figura 4.23a se muestra la superficie 

de la fractura, pero en ella no se aprecia cual es la causa de la fractura. Para encontrar el 

origen se tuvo que atacar levemente la superficie (Figura 4.23b). Una vez atacada la 

superficie se puede intuir que el origen de la fractura puede ser un pequeño carburo.  
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(a) (b) 

Figura 4.23. Imágenes a diferentes aumentos de la fractura correspondientes a la muestra 

bobinada a 700 °C del acero Nb ensayada a -110 °C. 

En la Figura 4.24 se muestran varias micrografías de la fractura de la muestra bobinada 

a 700 °C correspondiente al acero TiMo. En este caso, el origen de la fractura es una 

inclusión. El espectro de EDS de la inclusión indica que está compuesta por un nitruro 

de titanio y un sulfuro de manganeso. 

  
(a) (b) 

 
(c) 

Figura 4.24. Imágenes a diferentes aumentos de la fractura correspondiente a la muestra 

bobinada a 700 °C del acero TiMo ensayada a -110 °C. 

Para estudiar la influencia de la temperatura de bobinado en las propiedades de 

20 µm 5 µm

20 µm 10 µm



Capítulo 4  

128 

tenacidad, se llevaron a cabo ensayos de Charpy con probetas obtenidas de los aceros Nb 

y TiMo bobinadas a 600 °C. En la Figura 4.25a y b se muestran las curvas de la energía 

absorbida en función de la temperatura de ensayo para las muestras bobinadas a 600 y 

700 °C, de los aceros Nb y TiMo, respectivamente. En el caso del acero Nb (Figura 4.25a), 

al reducir la temperatura de bobinado, la curva se desplaza hacia temperaturas más 

elevadas, y por lo tanto la ITT (50% DB) del material aumenta, mostrando un 

empeoramiento en propiedades de tenacidad. Concretamente, la ITT (50% DB) aumenta 

25 °C, pasando de -109 °C al bobinarla a 700 °C a -84 °C al hacerlo a 600 °C. Además del 

valor de la ITT (50% DB) también cambia la forma de la curva. Mientras al bobinar a 

700 °C la curva es prácticamente vertical (la transición entre ambos comportamientos 

tiene lugar en un rango de temperaturas muy estrecho), al bobinar a 600 °C la curva se 

inclina, haciendo que la transición no sea tan brusca. Por otro lado, se comprueba que la 

temperatura de bobinado apenas tiene influencia en el valor del plateau superior en el 

acero Nb. 

En el caso del acero TiMo (Figura 4.25b), al reducir la temperatura de bobinado la forma 

de la curva apenas varía. Ésta se ve desplazada hacia temperaturas más elevadas, 

aumentando la ITT (50% DB) de -51 °C al bobinar a la temperatura más elevada (700 °C), 

hasta -30 °C cuando se bobina a la temperatura intermedia (600 °C). Además, el valor de 

la energía máxima absorbida se ve reducido en 20 J, pasando de 158 a 138 J al reducir la 

temperatura de bobinado.  

  
(a) (b) 

Figura 4.25. Energía absorbida frente a temperatura de ensayo de muestras bobinadas a 600 y a 

700 °C del acero a) Nb y b) TiMo. 

También se han analizado las fracturas de las muestras bobinadas a 600 °C de los aceros 

Nb y TiMo. En la Figura 4.26 se muestran dos micrografía de la fractura correspondiente 

a la muestra bobinada a 600 °C del acero Nb. Gracias al análisis fractográfico realizado 

se ha comprobado que el origen de la fractura en este caso es un sulfuro de manganeso 

(MnS). 
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(a) (b) 

Figura 4.26. Imágenes a diferentes aumentos de la fractura correspondiente a la muestra 

bobinada a 600 °C del acero Nb ensayada a -110 °C. 

En la Figura 4.27 se muestran las imágenes obtenidas a partir del examen fractográfico 

realizado a la muestra bobinada a 600 °C del acero TiMo. En ellas se puede observar cómo 

el origen de la fractura en este caso es una inclusión formada por un nitruro de titanio 

(TiN), óxido rico en titanio y aluminio y sulfuro de manganeso. 

  
(a) (b) 

Figura 4.27. Imágenes a diferentes aumentos de la fractura correspondiente a la muestra 

bobinada a 600 °C del acero TiMo ensayada a -80 °C. 

Teniendo en cuenta los resultados de los análisis fractográficos, el control de la cantidad 

de impurezas es un factor clave para obtener buenas propiedades de tenacidad. En los 

análisis fractográficos realizados (Figura 4.24, Figura 4.26 y Figura 4.27) se ha observado 

como una combinación de sulfuros de manganeso y óxidos y nitruros de Ti han sido la 

causa del inicio de la fractura frágil. Por ello se considera que un menor número de 

impurezas podría mejorar las propiedades de tenacidad en estos aceros. 

 

4.3 Relación entre microestructura y propiedades mecánicas 

El presente apartado se centra en la evaluación de la influencia de los distintos 

mecanismos de endurecimiento sobre las propiedades de resistencia y tenacidad. En un 

primer bloque se ha estudiado la influencia de cada uno de los mecanismos de 

20 µm 2 µm

TiN
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endurecimiento sobre el límite elástico del material. Se ha determinado la contribución 

de cada mecanismo de endurecimiento mediante el uso de ecuaciones empíricas 

basándose en los resultados de los distintos análisis microestructurales realizados. En el 

segundo bloque, se ha seguido una metodología similar. Primeramente, se han evaluado 

diferentes parámetros microestructurales que influyen sobre las propiedades de 

tenacidad. Después, a partir de los resultados obtenidos, se ha propuesto una nueva 

ecuación empírica con la que poder estimar la temperatura de transición dúctil-frágil 

para todas las composiciones y en todo el rango de temperaturas de bobinado. 

 

4.3.1 Distribución de las contribuciones de los distintos mecanismos de 

endurecimiento en el límite elástico 

El límite elástico en un acero microaleado puede ser descrito como una combinación de 

diferentes mecanismos de endurecimiento. En el presente estudio se ha utilizado un 

ajuste lineal, basado en la suma de las contribuciones de los distintos mecanismos de 

endurecimiento, ajuste que se ha utilizado en numerosos trabajos previos [50–54]. Los 

mecanismos considerados en este trabajo son la solución sólida [55], tamaño de grano [5], 

densidad de dislocaciones [10], precipitación fina [56] y presencia de fases secundarias 

[57]. Todas las ecuaciones utilizadas para este fin se encuentran recogidas en la Tabla 4.3. 

Para estimar las distintas contribuciones se han utilizado las ecuaciones descritas en el 

apartado 2.4.2. Debido a la falta de precisión a la hora de medir la fracción volumétrica 

de los precipitados, la contribución de la precipitación ha sido calculada como la 

diferencia entre la suma de las demás contribuciones y el valor experimental del límite 

elástico obtenido mediante ensayos de tracción. 

Tabla 4.3. Ecuaciones utilizadas para la predicción del valor del límite elástico (ver apartado 

2.4.2 para una detallada descripción de las ecuaciones). 

𝜎𝑦 = 𝜎0 + 𝜎𝑆𝑆 + 𝜎𝜌 + 𝜎𝑀𝐴 + 𝜎𝑔𝑠 + 𝜎𝑝𝑝𝑡 Ecuación 4.2 

𝜎𝑆𝑆 = 𝜎0 + 32,3(%𝑀𝑛) + 83,2(%𝑆𝑖) + 11(%𝑀𝑜) + 354(%𝑁𝑓) Ecuación 4.3 

𝜎𝑔𝑠 = 1,05𝛼𝑀𝜇√𝑏 [ ∑ 𝑓𝑖
2°≤𝜃𝑖<15°

√𝜃𝑖 +√
𝜋

10
∑ 𝑓𝑖

𝜃𝑖≥15°

] 𝑑2°
−0,5 Ecuación 4.4 

𝜎𝜌 = 𝛼𝑀𝜇𝑏√𝜌;    donde 𝜌 = 2𝜃
𝑢 · 𝑏⁄  Ecuación 4.5 

𝜎𝑀𝐴 = 900 · 𝑓𝑀𝐴 Ecuación 4.6 

En la Figura 4.28a, b y c, se muestran las contribuciones de los distintos mecanismos de 

endurecimiento en función de la temperatura de bobinado para los aceros Nb, NbMo y 

TiMo respectivamente. En el caso de la muestra bobinada a 500 °C del acero Nb (Figura 

4.28a), la suma de las contribuciones calculadas es mayor que el límite elástico obtenido 

experimentalmente, lo que indicaría una contribución nula de la precipitación. El valor 

experimental se ha indicado con una línea discontinua.  
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(a) (b) 

 
(c) 

Figura 4.28. Contribuciones de cada mecanismo de endurecimiento en función de la temperatura 

de bobinado del acero a) Nb, b) NbMo y c) TiMo. 

En lo referente a los aceros Nb y NbMo (Figura 4.28a y b), el mecanismo de mayor 

relevancia es el endurecimiento por afino de grano, para el que se han obtenido 

contribuciones máximas de 264 MPa, en el acero Nb al bobinar a 600 °C y de 312 MPa, al 

bobinar a la misma temperatura en el acero NbMo. Además, los resultados indican que 

la adición de Mo y la reducción de la temperatura de bobinado conducen a un incremento 

de la contribución de este mecanismo de endurecimiento. Por otro lado, se observa que 

una disminución de la temperatura de bobinado incrementa la contribución de la 

densidad de dislocaciones en los aceros Nb y NbMo, debido a la formación de fases no 

poligonales en la microestructura. En este caso, la adición de Mo también favorece el 

incremento asociado a la densidad de dislocaciones. Esto se puede atribuir al potencial 

del Mo en el retraso en la transformación de fase que conlleva la formación de 

microestructuras más bainíticas y menos poligonales con una mayor densidad de 

dislocaciones. En cuanto a la precipitación se refiere, no se observa una significativa 

σys exp
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contribución de este mecanismo en el acero Nb en todo el rango de temperaturas de 

bobinado. Se debe mencionar que la cantidad de Nb de dicho acero (0,034%) es 

relativamente baja, por lo que la precipitación no adquiere un papel relevante. 

Recientemente, Sanz y col. han observado el mismo efecto en un estudio realizado con 

aceros con dos niveles distintos de Nb [54]. En cambio, en el acero NbMo (Figura 4.28b), 

se aprecia una contribución de la precipitación ligeramente superior a la observada en el 

acero Nb, llegando a alcanzar un valor máximo de 50 MPa, cuando la muestra es 

bobinada a 600 °C. 

Las tendencias observadas en el acero TiMo difieren notablemente de las observadas en 

los otros dos aceros. En este caso, los dos mecanismos más relevantes son el tamaño de 

grano y la precipitación (ver Figura 4.28c). Al igual que en los casos anteriores, el término 

asociado al tamaño de grano aumenta al reducir la temperatura de bobinado. Sin 

embargo, el endurecimiento por precipitación estimado para el caso del acero TiMo es 

considerablemente superior en todo el rango de temperaturas de bobinado, en 

comparación al estimado en el resto de composiciones.  Además, cabe destacar que la 

contribución máxima de la precipitación se da a la temperatura de bobinado de 600 °C 

(263 MPa), en el cual se ha alcanzado el límite elástico más alto. En un reciente estudio 

[35], se han reportado endurecimientos por precipitación de entre 220 y 320 MPa, 

empleando una temperatura de bobinado de 620 °C. Al igual que se sugiere en otros 

trabajos [15,46], al reducir la temperatura de bobinado hasta los 500 °C, la contribución 

de la precipitación también se ve reducida en más de 170 MPa con respecto al valor 

obtenido al utilizar una temperatura de bobinado de 600 °C. 

 

4.3.2 Predicción de la temperatura de transición dúctil-frágil 

En la literatura existe un considerable número de ecuaciones con las que poder predecir 

la temperatura de transición dúctil-frágil [55,58]. En un reciente estudio acerca de aceros 

microaleados con Nb y NbMo [9], la ecuación empírica propuesta por Pickering y 

Gladman [55] fue modificada con objeto de tener en cuenta la heterogeneidad 

microestructural y la presencia de fases secundarias duras, tales como las islas MA (ver 

la Ecuación 2.35 presente en la Tabla 2.5).  

En el presente estudio se han obtenido valores experimentales de ITT (50% DB) 

superiores a los valores predichos por la ecuación propuesta por Isasti y col. [9]. Este 

fenómeno adquiere mayor relevancia en el caso del acero TiMo, debido a la 

significativamente alta contribución del término relativo a la precipitación y la densidad 

de dislocaciones (Δσy=σppt + σρ). Dicho valor es considerablemente más pequeño en el 

caso de los aceros Nb y NbMo. El factor que acompaña al término Δσy varía en función 

de la fuente. Gladman y col. [59], sugieren el uso de un factor de 0,35 °C/MPa mientras 

que Gray [60] propone una relación de 0,55 °C/MPa. Pickering observó diferentes efectos 

del término Δσy en función de la morfología de la microestructura [61] y sugiere el 

empleo de un facto de 0,45 °C/MPa para microestructuras ferríticas y 0,26 °C/MPa en el 

caso de microestructuras bainíticas. En esta tesis, con el fin de minimizar la diferencia 
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entre los valores de ITT (50% DB) experimentales y los predichos mediante la ecuación, 

se ha optado un factor de 0,26 °C/MPa para todos los aceros y microestructuras 

analizadas. Tras la modificación del factor asociado al término Δσy y con el fin de 

conseguir una buena relación entre los resultados experimentales y los estimados 

mediante la ecuación, se han recalculado los factores relativos a las islas MA y a la 

heterogeneidad en la ecuación propuesta por Isasti y col. [9]. Introduciendo los nuevos 

términos en la ecuación desarrollada por Isasti y col., se obtiene la Ecuación 4.7, que ha 

sido utilizada para la predicción de las ITT (50% DB) en este trabajo.  

𝐼𝑇𝑇 (℃) = −11𝑀𝑛 + 42𝑆𝑖 + 700(𝑁𝑙𝑖𝑏𝑟𝑒)
0.5 + 15(% 𝑃𝑒𝑟𝑙𝑖𝑡𝑎 +% 𝑀𝐴)

1
3

+ 0.26∆𝜎𝑦 − 14(𝐷15°)
−0.5 + 63(

𝐷𝑐20%
𝐷15°
⁄ )

0.5

+ 18(𝐷𝑀𝐴)
0.5 − 42 

Ecuación 4.7 

Los primeros dos términos de la ecuación están relacionados con el efecto de la solución 

sólida, donde las concentraciones se expresan en % en peso. Se ha considerado que no 

existe nitrógeno libre a temperatura ambiente en ninguno de los aceros. Se asume que en 

el caso de los aceros Nb y NbMo todo el nitrógeno se encuentra formando carbonitruros 

de niobio inducidos por deformación. En el caso del acero TiMo, todo el nitrógeno se 

encuentra combinado con el Ti, debido a la relación hiperestequiométrica de su 

composición. El porcentaje de segundas fases tiene en cuenta tanto la fracción de perlita 

como la de islas MA. D15° representa el tamaño de unidad efectivo frente al avance de 

grieta (expresado en µm). En microestructuras con fases no poligonales, las juntas de 

grano con desorientaciones de alto ángulo resultan más efectivas como obstáculos ante 

el avance de la grieta  [62]. Por ello, para este trabajo, se ha considerado que son las 

unidades con desorientaciones superiores a 15° las que controlan el avance de la grieta. 

DMA es el tamaño de las islas MA medido en µm. Finalmente, se ha utilizado el factor 

Dc20%/D15° para incluir el efecto de la heterogeneidad. En la Figura 4.29 se ha representado 

la comparativa entre los resultados de la ITT (50% DB) experimental y los valores 

obtenidos mediante el uso de Ecuación 4.7. Los resultados obtenidos por Isasti y col. [9] 

han sido incluidos en el gráfico y tenidos en cuenta para ajustar las constantes. La Figura 

4.29 sugiere que mediante la Ecuación 4.7 se pueden obtener predicciones razonables de 

la ITT (50% DB) para todos los aceros y para las distintas temperaturas de bobinado 

estudiadas.  
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Figura 4.29. Comparativa entre los valores de ITT experimentales y los calculados a partir de la 

Ecuación 4.7. Los datos de Isasti y col. corresponden a la referencia [9]. 

Los valores de cada una de las contribuciones a la ITT (50% DB) se muestran 

representadas en los gráficos de la Figura 4.30 para los tres aceros y en todo el rango de 

temperaturas de bobinado. Además, se ha añadido el valor de la ITT (50% DB) calculada 

(representado en color rojo) mediante la Ecuación 4.7. 

Se observa cómo la contribución del tamaño de grano y la composición son los dos únicos 

factores que contribuyen de manera positiva a las propiedades de tenacidad. Los 

términos asociados al tamaño de grano están comprendidos entre -183 y -251 °C. El efecto 

de la precipitación y densidad de dislocaciones, incluidos ambos en el término Δσy, 

elevan el valor de la ITT. Dicho término varía considerablemente en función de la 

composición química del acero y la temperatura de bobinado. Los valores mínimos de 

Δσy se obtienen para el acero Nb, mientras que los valores más altos corresponden al 

TiMo. En los aceros microaleados con Mo (Figura 4.30b y c), el término Δσy adquiere su 

valor máximo a la temperatura de bobinado de 600 °C. A modo de ejemplo, en el acero 

TiMo, las contribuciones asociadas a la Δσy son de 48, 90 y 64 °C, para las temperaturas 

de bobinado de 500, 600 y 700 °C, respectivamente. Ello se debe a que la precipitación 

más efectiva ocurre al utilizar la temperatura de bobinado intermedia de 600 °C. 
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(a) (b) 

 
(c) 

Figura 4.30. Estimación de las distintas contribuciones a la ITT (50% DB) en función de la 

temperatura de bobinado del acero a) Nb, b) NbMo y c) TiMo. 

Además del término Δσy, la heterogeneidad microestructural y la presencia de segundas 

fases también tienen un efecto perjudicial en las propiedades de tenacidad. La 

contribución de la heterogeneidad alcanza valores comprendidos entre 109 y 158 °C y en 

todos los casos aumenta conforme disminuye la temperatura de bobinado. Estudios 

previos confirman que la presencia de microestructuras más bainíticas promueven el 

incremento de la heterogeneidad [63]. Por último, en cuanto al término concerniente al 

efecto de las segundas fases, donde están contemplados los efectos de la fracción de 

perlita y la fracción y el tamaño de islas MA, se observa que tiene un mayor efecto en 

aquellos aceros con Mo, especialmente a temperaturas de bobinado más elevadas. Las 

contribuciones de estas segundas fases contribuyen a aumentar la ITT (50% DB) del 

material entre 40 y 60 °C en los aceros NbMo y TiMo.  
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4.4 Estudio del efecto del tiempo entre la última pasada de 

deformación y el enfriamiento acelerado 

El único mecanismo de endurecimiento que mejora simultáneamente las propiedades de 

resistencia y tenacidad es el afino microestructural. Una de las vías para obtener un afino 

de la microestructura final radica en el uso de distintos elementos de aleación como el 

Nb o el Mo (ver apartado 2.1.2). Además de una adecuada definición de la composición 

química, en la actualidad, se están desarrollando nuevos procesos termomecánicos 

controlados que favorecen un afino microestructural adicional. Según reportan algunos 

estudios [64], la reducción del tiempo entre la última pasada de deformación y el 

comienzo del enfriamiento acelerado puede conseguir un afino de grano adicional. En 

este caso, disminuye el tiempo para que se activen fenómenos de ablandamiento como 

la recristalización o la restauración, obteniendo así una austenita con una mayor 

densidad de dislocaciones antes de la transformación, lo que conduciría a un afino de la 

microestructura adicional. Con el fin de ver la influencia del tiempo entre la última 

pasada de deformación y el enfriamiento acelerado en la microestructura y las 

propiedades mecánicas, se han realizado ensayos de dilatometría y compresión plana, 

con los tres aceros (Nb, NbMo y TiMo) y las distintas temperaturas de bobinado.  

Por lo tanto, en la primera parte del presente apartado se muestran los resultados de 

los análisis microestructurales realizados en las muestras generadas mediante 

compresión plana, habiendo utilizado dos tiempos de mantenimiento tras la última 

pasada de deformación (0 y 10 s).  En la segunda parte (apartados 4.4.2 y 4.4.3), se analiza 

cómo afectan los cambios microestructurales producidos por los diferentes tiempos de 

mantenimiento tras la última pasada de deformación a las propiedades de resistencia y 

tenacidad.  

 

4.4.1 Microestructura, tamaño de grano y homogeneidad 

Las muestras obtenidas para los distintos materiales, temperaturas de bobinado y 

tiempos de mantenimiento tras la última pasada a 900 °C, han sido analizadas utilizando 

microscopio óptico, electrónico y EBSD. En la Figura 4.31 se muestran las micrografías 

obtenidas para los aceros Nb (a y b), NbMo (c y d) y TiMo (e y f), a la temperatura de 

bobinado de 700 °C. Se han incluido las microestructuras obtenidas empleando un 

tiempo de permanencia tras la última pasada de deformación de 10 (Figura 4.31a, c y e) 

y 0 s (Figura 4.31b, d y f). En cuanto a las fases presentes en las muestras obtenidas a 

diferentes temperaturas de bobinado y ambos tiempos de permanencia tras la última 

pasada de deformación, no se aprecian cambios respecto al análisis realizado en el 

apartado 4.1.1. Sin embargo, sí se aprecia un ligero afino de la microestructura cuando se 

reduce el tiempo de mantenimiento tras la última pasada, especialmente a la temperatura 

de bobinado más elevada. Dicho afino no es tan fácilmente apreciable en las temperaturas 

de bobinado de 500 y 600 °C para ningún acero. 
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t = 10 s t = 0 s 

  
(a) (b) 

  
(c) (d) 

  
(e) (f) 

Figura 4.31. Micrografías obtenidas mediante microscopía óptica de muestras los aceros (a y b) 

Nb, (c y d) NbMo y (e y f) TiMo bobinadas a 700 °C, con tiempo de permanencia tras la última 

pasada de deformación de (a, c y e)10 s y (b, d y f) 0 s. 

Para una mejor comprensión de los efectos del tiempo de mantenimiento tras la última 

pasada de deformación a 900 °C, se ha realizado la cuantificación de las unidades 

cristalográficas, utilizando los criterios de desorientación de bajo (2°) y alto (15°) ángulo, 

mediante la técnica de EBSD. En la Figura 4.32 se muestran los mapas IPF obtenidos 

mediante EBSD de los aceros Nb (a y b), NbMo (c y d) y TiMo (e y f) a la temperatura de 

bobinado de 700 °C. Los mapas de EBSD corresponden a tiempos de permanencia tras la 

última pasada de deformación de 10 (a, c y e) y 0 s (b, d y f). Al igual que en las 

micrografías de la Figura 4.31, se aprecia un ligero afino de la microestructura cuando el 

tiempo de permanencia tras la última pasada a 900 °C se ve reducido a 0 s. 

50 µm 50 µm

50 µm 50 µm

50 µm 50 µm
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t = 10 s t = 0 s 

  
(a) (b) 

  
(c) (d) 

  
(e) (f) 

Figura 4.32. Mapas IPF obtenidos mediante EBSD de los aceros (a y b) Nb, (c y d) NbMo y (e y f) 

TiMo bobinados a 700 °C, con tiempo de permanencia tras la última pasada de deformación de 

(a, c y e) 10 y (b, d y f) 0 s. 

50 µm

[111]

[101][001]

50 µm

50 µm 50 µm

50 µm 50 µm
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A partir de estos mapas se ha podido calcular los tamaños medios de las unidades 

cristalográficas de todas las muestras. En los gráficos de la Figura 4.33 se muestran las 

evoluciones de los tamaños medios de las unidades cristalográficas para ambos 

criterios (2° y 15°), en función de la temperatura de bobinado para los aceros Nb, NbMo 

y TiMo.  

  
(a) (b) 

 
(c) 

Figura 4.33. Evolución del tamaño de unidad medio en función de la temperatura de bobinado y 

del tiempo de mantenimiento para los aceros a) Nb, b) NbMo y c) TiMo. 

Se observan tendencias similares para todas las composiciones, donde las muestras a las 

que se les ha reducido el tiempo de mantenimiento tras la última pasada de deformación 

muestran microestructuras más finas. Esta tendencia se repite en todo el rango de 

temperaturas de bobinado tal y como se observa en los gráficos de la Figura 4.33 (salvo 

en el caso de las muestras del acero NbMo bobinadas a 600 °C). Por ejemplo, en el caso 

del acero TiMo (Figura 4.33c) bobinado a 700 °C,  la disminución del tiempo de 

permanencia tras la última pasada, consigue reducir el tamaño medio de la 
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microestructura de 7,2 a 6,2 µm. Para esa composición, dicho afino se mantiene 

aproximadamente constante en todo el rango de temperaturas de bobinado. Sin 

embargo, en el resto de aceros (Nb y NbMo, Figura 4.33a y b respectivamente), a pesar 

de que a la temperatura de bobinado más elevada se aprecia un afino de grano 

considerable, dicho afino es menos notable a medida que disminuye la temperatura de 

bobinado. Por ejemplo, en el acero Nb, a la temperatura de bobinado de 500 °C, ambas 

muestras (t10s y t0s) presentan tamaños de grano medios de 5,5 µm. 

Además del tamaño de unidad medio, también es importante evaluar el efecto del tiempo 

de mantenimiento en la homogeneidad microestructural. En las micrografías de la Figura 

4.31 y en los mapas de la Figura 4.32 se observan microestructuras más homogéneas al 

reducir el tiempo de mantenimiento. Este efecto podría contribuir a una mejora en las 

propiedades de tenacidad, ya que además del tamaño de grano, la tenacidad puede verse 

afectada por la heterogeneidad. Con el fin de estudiar el efecto del tiempo de 

mantenimiento tras la última pasada de deformación sobre la homogeneidad de las 

microestructuras, se ha graficado la distribución de los tamaños de grano teniendo en 

cuenta el criterio de alto ángulo. Se han incluido las distribuciones de las muestras de 

todos los aceros a la temperatura de bobinado de 700 °C (ver Figura 4.34). El afino 

microestructural logrado al reducir el tiempo de permanencia tras la última pasada de 

deformación se ve reflejado en el desplazamiento de las curvas hacia tamaños de grano 

más finos. Es en el acero Nb donde la mejora de la homogeneidad de la muestra es 

máxima. Esta mejora en la homogeneidad solo se observa en aquellas microestructuras 

donde predomina la ferrita poligonal, es decir, a la temperatura de bobinado de 700 °C. 

 
Figura 4.34. Fracción de área acumulada usando el criterio de desorientación de alto ángulo para 

las muestras bobinadas a 700 °C de los tres aceros. 

A partir de los datos de la fracción de área acumulada y el tamaño medio de la 

microestructura se ha calculado el valor de Dc20%/D15° para cada muestra y se han 

graficado en función de la temperatura de bobinado para cada composición. En la Figura 
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4.35a, b y c se presentan dichos gráficos para los aceros Nb, NbMo y TiMo, 

respectivamente. Se observa que el tiempo de mantenimiento tras la última pasada de 

deformación no influye en la homogeneidad de la muestra. Por ejemplo, en el caso del 

acero TiMo (Figura 4.35c), se puede ver cómo todos los valores están dentro de un 

margen muy estrecho. Se observa que a medida que aumenta la temperatura de bobinado 

las muestras son más homogéneas (valores de Dc20%/D15° más bajos). En el caso del acero 

NbMo (Figura 4.35b), que es el material que presenta la microestructura más bainítica, se 

observa como en el caso de la muestra t0s bobinada a 500 °C el valor de Dc20%/D15° es 

considerablemente más alto que la muestra t10s bobinada a la misma temperatura. 

Estudios demuestran que las microestructuras de morfología bainítica presentan 

mayores heterogeneidades [63]. 

  
(a) (b) 

 
(c) 

Figura 4.35. Evolución del factor Dc20%/D15° en función de la temperatura de bobinado para los 

aceros a) Nb, b) NbMo y c) TiMo. 

Además del afino microestructural, el tiempo de mantenimiento tras la última pasada de 

deformación también tiene efectos sobre el tamaño y la fracción de las islas MA, en los 

0

2

4

6

8

10

450 550 650 750

D
c 2

0%
/D

15
º

Temperatura de bobinado (ºC)

Nb t10s
Nb t0s

0

2

4

6

8

10

450 550 650 750

D
c 2

0%
/D

15
º

Temperatura de bobinado (ºC)

NbMo t10s
NbMo t0s

0

2

4

6

8

10

450 550 650 750

D
c 2

0%
/D

15
º

Temperatura de bobinado (ºC)

TiMo t10s
TiMo t0s



Capítulo 4  

142 

aceros que contienen molibdeno. Para ilustrar este efecto, en la Figura 4.36, se exponen 

varias micrografías del acero NbMo atacado con Le Pera a las temperaturas de bobinado 

de 700 (a y b) y 600 °C (c y d) y ambos tiempos de mantenimiento tras la última pasada 

de deformación. Analizando las micrografías obtenidas a la misma temperatura de 

bobinado, se observa una mayor fracción de islas MA en las muestras cuyo tiempo de 

mantenimiento tras la última pasada de deformación a 900 °C es de 0 s (Figura 4.36b y d). 

t = 10 s t = 0 s 

  
(a) (b) 

  
(c) (d) 

Figura 4.36. Micrografías de muestras atacadas con Le Pera del acero NbMo bobinadas a (a y b) 

700 y (c y d) 600 °C y con tiempos de permanencia tras la última pasada de deformación de 

(a y c) 10 y (b y d) 0 s. 

A partir de micrografías obtenidas de muestras atacadas con Le Pera, se ha determinado 

el tamaño medio y la fracción de islas MA en cada una de las condiciones y materiales. 

Dichos resultados se encuentran recogidos en la Tabla 4.4. En ella se puede ver cómo el 

tiempo de mantenimiento tras la última pasada de deformación a 900 °C no tiene efecto 

sobre el tamaño de las islas MA en ninguno de los dos aceros, ya que los valores apenas 

varían. En cuanto a la fracción de islas MA, en el acero TiMo, el tiempo de mantenimiento 

tras la última pasada de deformación apenas tiene efecto. Sin embargo, en el acero NbMo, 

la fracción de islas MA es significativamente más alta en los casos en los que se ha 

reducido el tiempo de permanencia tras la última pasada de deformación. Por ejemplo, 

la fracción de las islas MA aumenta de 2,7 a 7,3% a la temperatura de bobinado de 600 °C 

cuando se reduce el tiempo de mantenimiento tras la última pasada de deformación de 

10 a 0 s. 

20 µm 20 µm

20 µm 20 µm
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Tabla 4.4 Tamaño medio de islas MA y fracción de islas MA para los aceros NbMo y TiMo en 

función de la temperatura de bobinado y el tiempo de mantenimiento tras la última pasada de 

deformación (t). 

Acero Tbobinado (°C) t (s) 
Tamaño medio de 

islas MA (µm) 

Fracción de 

islas MA (%) 

NbMo 

700 
10 2,5 2,3 

0 2,0 4,1 

600 
10 1,2 2,7 

0 1,5 7,3 

TiMo 

700 
10 1,9 1,7 

0 1,6 1,4 

600 
10 2,1 1,1 

0 1,5 0,8 

 

4.4.2  Propiedades de resistencia 

Con el fin de estudiar el efecto del tiempo entre la última pasada de deformación y el 

enfriamiento acelerado sobre las propiedades de resistencia, se han llevado a cabo 

ensayos de tracción a temperatura ambiente. En la Figura 4.37 se presentan las curvas 

tensión-deformación correspondientes a los tres aceros a la temperatura de bobinado 

intermedia de 600 °C. Se han incluido las curvas obtenidas para ambos tiempos de 

permanencia tras la última pasada de deformación, 10 (líneas continuas) y 0 s (líneas 

discontinuas).  

 
Figura 4.37. Curvas tensión-deformación en los aceros Nb, NbMo y TiMo bobinados a 600 °C y 

tiempos de mantenimiento tras la última pasada de deformación de 10 y 0 s. 

Al igual que en la Figura 4.20, se distinguen tres niveles de resistencia en función de la 

composición, siendo el acero TiMo el material que más altos valores de límite elástico y 

resistencia a tracción muestra, seguido del acero NbMo y del Nb. Por otro lado, no se 

700 

600 

700 

600 
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aprecia ninguna diferencia en la forma de las curvas tras la disminución del tiempo entre 

la última pasada de deformación y el enfriamiento acelerado. A partir de esas curvas, se 

han obtenido los valores de límite elástico y resistencia a tracción para cada condición. 

Dichos resultados se muestran graficados en la Figura 4.38a y b, respectivamente. En los 

aceros NbMo y TiMo, la reducción del tiempo de mantenimiento tras la última pasada 

de deformación no parece tener gran influencia. Se obtienen valores de límite elástico 

(Figura 4.38a) y resistencia a tracción (Figura 4.38b) similares para ambos tiempos de 

mantenimiento. Sin embargo, en el acero Nb se aprecia un aumento en el límite elástico 

a la temperatura de bobinado de 700 °C, donde se alcanzan valores de 421 y 472 MPa, 

cuando los tiempos de permanencia tras la última pasada de deformación son de 10 y 

0 s, respectivamente. Además, se observa un ligero aumento de la resistencia a tracción 

en todo el rango de temperaturas de bobinado al reducir el tiempo entre la última pasada 

de deformación y el enfriamiento acelerado, donde el aumento máximo se da a la 

temperatura de bobinado de 700 °C (498 y 520 MPa, para tiempos de mantenimiento de 

10 y 0 s). 

  
(a) (b) 

Figura 4.38. Evolución de a) límite elástico y b) resistencia a tracción en función de la 

temperatura de bobinado y el tiempo entre la última pasada de deformación y el enfriamiento 

acelerado para las distintas composiciones. 

 

4.4.3 Propiedades de tenacidad 

Se han llevado a cabo ensayos de Charpy para estudiar el efecto del tiempo de 

mantenimiento sobre las propiedades de tenacidad. En la Figura 4.39 y Figura 4.41 se 

recogen los resultados más relevantes de los ensayos realizados, en los cuales se han 

representado varias curvas de energía absorbida en función de la temperatura de ensayo. 

En la Figura 4.39, se muestran los resultados de los tres aceros bobinados a 700 °C y 

empleando diferentes tiempos de mantenimiento. Se puede observar cómo la reducción 

del tiempo de mantenimiento sólo tiene efecto en el acero Nb. Al reducir el tiempo de 

mantenimiento la curva se desplaza hacia temperaturas más bajas y el valor del plateau 
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superior aumenta en casi 20 J, mejorando las propiedades de tenacidad. Este descenso de 

la ITT (50% DB) se debe al afino microestructural y a la mejora de la homogeneidad 

logrados gracias a la reducción del tiempo de mantenimiento. Mientras, en los aceros con 

Mo las curvas prácticamente se mantienen iguales al reducir el tiempo de mantenimiento 

tras la última pasada de deformación. Ello se debe a la presencia de islas MA en los aceros 

NbMo y TiMo. La presencia de estas fases frágiles evita que se pueda apreciar la mejora 

que se esperaría tras el afino de grano logrado al reducir el tiempo de mantenimiento tras 

la última pasada de deformación. En la Figura 4.40 se muestran las micrografías 

obtenidas en el análisis fractográfico realizado a la muestra del acero NbMo bobinada a 

700 °C, con un tiempo de permanencia tras la última pasada de deformación de 0 s. En 

ellas se puede ver cómo el origen de la fractura es una segunda fase que, tras atacar la 

superficie de fractura se identificó como una isla MA. 

 
Figura 4.39. Energía absorbida en función de la temperatura de ensayo para los tres aceros 

bobinados a 700 °C y tiempo entre la última pasada de deformación y el enfriamiento acelerado 

de 10 y 0s. 

  
(a) (b) 

Figura 4.40. Imágenes a diferentes aumentos de la fractura correspondiente a la 

muestra bobinada a 700 °C, con un tiempo de mantenimiento tras la última pasada de 

deformación de 0 s del acero NbMo ensayada a -110 °C. 
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Por otro lado, como se puede observar en la Figura 4.41, donde se muestran los resultados 

de las muestras bobinadas a 600 y 700 °C del acero Nb, la mejora de las propiedades de 

tenacidad no sólo se limita a la temperatura de bobinado más elevada. En dicha imagen 

se observa que la curva correspondiente a la muestra con un tiempo de mantenimiento 

de 0 s bobinada a 600 °C (línea negra discontinua) también se desplaza hacia 

temperaturas más bajas. De esta manera se consigue que la ITT (50% DB) de la muestra 

con la temperatura de bobinado de 600 °C disminuya desde -84 °C a -103 °C, al reducir 

el tiempo de mantenimiento. 

 
Figura 4.41. Energía absorbida en función de la temperatura de ensayo para el acero Nb 

bobinado a las temperaturas de 600 y 700 °C. 

 

4.4.4 Ensayos de relajación 

Como se ha comprobado en los apartados anteriores, es en el acero Nb donde la 

reducción del tiempo de mantenimiento tras la última pasada de deformación tiene 

mayor efecto. Ello se puede deber a que en los otros aceros el Mo en solución sólida 

retrasa el proceso de restauración gracias al efecto solute drag [17]. En todas las 

composiciones, el efecto de la restauración se minimiza cuando el tiempo desde la última 

pasada de deformación y el enfriamiento acelerado se reduce a 0 s. En cambio, cuando 

se utiliza un tiempo de mantenimiento de 10 s, la presencia del Mo en solución a 900 °C 

puede ser suficiente para controlar parcialmente el proceso de restauración y promover 

el afino microestructural en microestructuras ferríticas. El efecto de tener una densidad 

de dislocaciones superior en la austenita podría tener mayor relevancia en la formación 

de ferrita poligonal que en la formación de fases de carácter más bainítico. Con el fin de 

confirmar el hecho de que el molibdeno promueve el retraso de los procesos de 

restauración durante los 10 s del tiempo de mantenimiento a 900 °C, se han realizado 

ensayos de relajación en el dilatómetro con muestras de los aceros Nb y NbMo. En estos 
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ensayos, el material es deformado plásticamente y tras la deformación se registra la 

tensión que debe hacer el equipo para mantener esa deformación [65]. En principio, a la 

temperatura de 900 °C, a medida que transcurra el tiempo, será necesaria la aplicación 

de una menor tensión por parte del equipo, debido a los distintos mecanismos de 

ablandamiento que entran en juego. Para corregir el efecto de relajación propia de la 

máquina, se han realizado ensayos con deformaciones bajas (ε = 0,04), donde se asume 

que la variación en la tensión solo será debida al equipo, y no a los distintos factores 

microestructurales. Restando dichas curvas a las curvas experimentales se obtienen las 

curvas corregidas, las cuales representan exclusivamente la evolución de la tensión 

debido a cambios microestructurales. En la Figura 4.42 se muestran las curvas de 

relajación de los aceros Nb y NbMo. Las dos curvas muestran una parte donde la tensión 

se reduce de manera lineal, lo que generalmente se asocia a procesos de restauración  [66]. 

Es evidente que la caída en la tensión correspondiente al acero NbMo está desplazada 

hacia tiempos más largos. Que el valor de tensión comience a reducirse a tiempos más 

largos demuestra que las cinéticas de restauración se ven afectadas por el Mo en solución 

sólida. A modo de ejemplo, la tensión registrada por el equipo tras un tiempo de 

mantenimiento de 10 s es de 125 MPa en el acero Nb, mientras que para el mismo tiempo 

de mantenimiento, en el acero NbMo, la tensión es de 140 MPa.  

 
Figura 4.42. Resultados de los ensayos de relajación realizados a los aceros Nb y NbMo. 

Con el objetivo de conseguir una mejor comprensión de los resultados de los ensayos de 

relajación, se ha aplicado un modelo de restauración de austenita para aceros 

microaleados, que tiene en cuenta el efecto de la restauración en los procesos de 

ablandamiento. En él se asume que la tensión de fluencia de una austenita libre de 

precipitados (σ) depende de la densidad de dislocaciones (𝜌) y del límite elástico de la 

austenita completamente recristalizada libre de precipitados (σy), factores que se 

relacionan según la Ecuación 4.8 [67]. 
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𝜎 = 𝜎𝑦 +𝑀𝛼𝑇𝜇𝑏√𝜌 Ecuación 4.8 

donde M es el factor de Taylor (≈3,1 para estructuras FCC) y αT es una constante con un 

valor de 0,15. Posteriormente, Verdier y col. [68] desarrollaron una ecuación con la que 

expresar la variación de la tensión interna debida a las dislocaciones (Ecuación 4.9). 

𝑑(𝜎 − 𝜎𝑦)

𝑑𝑡
=
64(𝜎 − 𝜎𝑦)

2
𝑣𝑑

9𝑀3𝛼𝑇
2𝐸

· 𝑒
(
−𝑈𝑎

𝑘𝑏𝑇
⁄ )

· sinh(
(𝜎 − 𝜎𝑦)𝑉𝑎

𝑘𝑏𝑇
) 

Ecuación 4.9 

donde Ua y Va son la energía de activación y el volumen de activación del proceso de 

restauración, las cuales son independientes de la temperatura y la composición. La 

densidad de dislocaciones se puede estimar utilizando la Ecuación 4.10. 

𝜌(𝑡) = (
𝜎(𝑡) − 𝜎𝑦

𝑀𝛼𝑇𝜇𝑏
)

2

 
Ecuación 4.10 

Para ajustar el modelo a las curvas experimentales, se ha utilizado un valor de Ua de 

286 kJ/mol correspondiente a la energía de activación de la difusión del Fe en la 

austenita [69]. En cuanto al volumen de activación (Va), se han utilizado valores de 43b3 

y 30b3 para los aceros Nb y NbMo respectivamente, valores comparables a los utilizados 

por Zurob y col. [69]. 

En la Figura 4.43a, se muestra la comparación entre las curvas obtenidas 

experimentalmente y las estimadas mediante el modelo. Se aprecia claramente cómo el 

modelo se ajusta con precisión a las curvas experimentales. La adición de Nb y Mo no 

sólo retrasa las cinéticas de recristalización sino también la velocidad de restauración 

[70].  

  
(a) (b) 

Figura 4.43. a) Comparativa entre los resultados experimentales de los ensayos de relajación y el 

modelo. b) Variación de la densidad de dislocaciones en función del tiempo calculada a partir de 

la Ecuación 4.10. 

Por ello, se ha considerado que tanto la contribución de los átomos en solución sólida 
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como de las dislocaciones afectan al valor del volumen de activación del proceso de 

restauración [71]. De hecho, el valor de Va disminuye al aumentar la concentración de Mo 

en solución. Como se puede observar en la Figura 4.43b, antes de iniciarse la restauración 

ambos aceros muestran densidades de dislocaciones similares. Sin embargo, según la 

Ecuación 4.10, tras 10 s de mantenimiento a 900 °C, se comprueba que la reducción en la 

densidad de dislocaciones es mayor en el caso del acero Nb (en el acero Nb la 𝜌 tras 10 s 

de mantenimiento es de 1,44·1014 m-2, mientras que en el NbMo es de 2,32·1014 m-2). Por lo 

tanto, se puede concluir que la adición de Mo retrasa el inicio del proceso de restauración, 

minimizando la disminución de la densidad de dislocaciones, debido al efecto del 

microaleante en solución sólida. Esto explica por qué el efecto de reducir el tiempo de 

mantenimiento en el afino de la microestructura es inapreciable en el acero NbMo 

cuando la temperatura de bobinado es inferior a 700 °C. 
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5 Capítulo 5 

Aumento de resistencia de chapas gruesas 

laminadas en caliente mediante 

tratamientos por inducción 
 

En este capítulo, se presenta el estudio de la influencia de tratamientos térmicos por inducción 

sobre las propiedades mecánicas de chapas gruesas laminadas en caliente de los tres aceros 

microaleados utilizados en esta tesis. En un primer bloque, se presentan los resultados de un 

estudio preliminar realizado en el dilatómetro, en el que se ha estudiado la influencia de la 

microestructura previa al tratamiento, el tiempo de mantenimiento a la temperatura de 

tratamiento y la temperatura de tratamiento térmico de inducción. Definidas las condiciones 

óptimas, se han realizado ensayos de compresión plana a partir de los cuales se han 

mecanizado probetas de tracción y Charpy, con las que estudiar la influencia de la 

temperatura de tratamiento y la microestructura previa al tratamiento sobre las propiedades 

mecánicas finales. En cada apartado, se ha llevado a cabo un análisis microestructural de las 

diferentes muestras con el fin de descubrir qué factores microestructurales han sido 

modificados a causa del tratamiento térmico de inducción. Dicho análisis consta de un 

estudio de las fases presentes, de la homogeneidad de la microestructura, de la densidad de 

dislocaciones y de la precipitación. Con los datos recopilados, se ha calculado la contribución 

de cada mecanismo de endurecimiento al límite elástico y se ha aplicado la ecuación 

desarrollada en el Capítulo 4 para estimar la ITT (50% DB) de las diferentes muestras. 
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5.1  Estudio preliminar 

En los últimos años se han desarrollado novedosos procesos termomecánicos con los que 

conseguir una mejora en las propiedades de resistencia adicional, con la finalidad de cumplir 

los requerimientos impuestos por el mercado en las chapas gruesas de acero. El 

endurecimiento por precipitación ha sido ampliamente utilizado en productos laminados en 

caliente y bobinados, ya que optimizando la estrategia de bobinado se puede favorecer la 

formación de precipitados que mejoren el comportamiento del material. Sin embargo, en la 

producción de chapas gruesas no es tan sencillo favorecer la precipitación durante el 

enfriamiento continuo tras la laminación en caliente. En ese contexto, los tratamientos 

térmicos de inducción podrían ser una opción para favorecer la precipitación y de ese modo 

mejorar las propiedades de resistencia sin afectar la productividad ni la microestructura 

obtenida tras la laminación en caliente. Estudios previos realizados con chapas gruesas de 

aceros microaleados con Nb confirman que la aplicación de tratamientos térmicos posteriores 

a la laminación en caliente de entre 15 y 30 minutos puede dar lugar a la mejora de las 

propiedades de resistencia [1,2]. En cambio, el uso de tratamientos de inducción de apenas 

unos segundos no está tan extendido [1,3]. 

Para poder explorar esta posibilidad, se han simulado mediante dilatometría las condiciones 

de laminación en caliente de chapas gruesas y un posterior tratamiento térmico de inducción. 

Con estos ensayos se han podido determinar los tiempos y temperaturas más favorables para 

obtener mejoras en la dureza. Extrapolando estas condiciones, se han realizado ensayos de 

compresión plana a partir de los cuales se han podido mecanizar probetas de tracción y 

Charpy, con las que evaluar las propiedades mecánicas. Para ello, se ha aplicado el ciclo 

termomecánico que se muestra en la Figura 3.3, donde las variables del proceso son: la 

Temperatura final del Enfriamiento Acelerado (TEA) y el tiempo y temperatura de los 

tratamientos térmicos de inducción. Se han utilizado tres temperaturas finales de 

enfriamiento acelerado (TEA: 650, 720 y 790 °C) con la idea de generar diferentes 

microestructuras, tres temperaturas de tratamiento térmico de inducción diferentes (TT: 650, 

680 y 710 °C) y tiempos de mantenimiento que van desde 0 segundos hasta 4 horas. 

 

5.1.1 Influencia de la microestructura obtenida tras la laminación en caliente 

Para poder analizar el efecto del tratamiento térmico de inducción en diferentes 

microestructuras provenientes de laminación en caliente, se han realizado ensayos de 

dilatometría empleando diferentes temperaturas finales de enfriamiento acelerado (650, 720 
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y 790 °C) para los diferentes aceros. Posteriormente, se les ha aplicado a todas ellas el mismo 

tratamiento térmico de inducción, que consiste en un calentamiento rápido hasta 650 °C, un 

mantenimiento de 15 s a dicha temperatura y un enfriamiento controlado a razón de 1 °C/s. 

Tras realizar los distintos ciclos en el dilatómetro se ha medido la dureza de cada 

microestructura generada y se ha realizado un análisis microestructural. En este apartado, 

puesto que sólo se van a mostrar los resultados de un único tratamiento térmico de inducción 

(tratamiento a 650 °C durante 15 s), las muestras tratadas térmicamente serán denominadas 

TEA-TT. 

 

5.1.1.1 Medidas de dureza 

En la Figura 5.1 se muestra la evolución de la dureza Vickers en función de la temperatura 

final del enfriamiento acelerado para los tres aceros de este estudio. En ella se presentan las 

durezas de las muestras previas a la aplicación del tratamiento de inducción (muestras TEA, 

con símbolos cerrados y trazos continuos) y tras la aplicación del tratamiento térmico de 

inducción a 650 °C durante 15 s (muestras TEA-TT, con símbolos abiertos y trazos 

discontinuos).  

 
Figura 5.1 Evolución de la dureza Vickers en función de la temperatura final del enfriamiento 

acelerado para los aceros Nb, NbMo y TiMo. Se incluyen resultados de las muestras previas al 

tratamiento térmico de inducción (TEA) y tras el tratamiento térmico a 650 °C durante 15 s (TEA-TT). 

En dicho gráfico se pueden observar tres niveles de dureza en función de la composición, 

siendo en el acero TiMo donde se consiguen los valores de dureza más elevados para todo el 

rango de temperaturas finales del enfriamiento acelerado, seguido del acero NbMo y del Nb. 

En cuanto al efecto de la temperatura final de enfriamiento acelerado en las muestras sin 

tratamiento, en el acero Nb apenas tiene efecto, ya que se obtienen durezas similares en todo 

el rango de temperaturas finales de enfriamiento acelerado. Por el contrario, la tendencia en 

los aceros que contienen Mo es distinta. En estos aceros, al reducir la temperatura final del 
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enfriamiento acelerado de 790 a 720 °C, los niveles de dureza aumentan de 228 a 243 HV en 

el caso del NbMo y de 270 a 300 HV en el caso del TiMo. Al seguir reduciendo la temperatura 

final del enfriamiento acelerado hasta los 650 °C, la dureza cae hasta 237 y 264 HV, en los 

aceros NbMo y TiMo, respectivamente. 

Con respecto al efecto del tratamiento térmico posterior, se observan tendencias similares en 

todos los aceros, aunque su efecto es más evidente en el caso de los aceros con Mo. En todos 

los casos, a las TEA más elevadas (720 y 790 °C) el tratamiento térmico apenas tiene efecto en 

la dureza. Sin embargo, a la TEA de 650 °C la aplicación del tratamiento térmico provoca un 

aumento de la misma. En los aceros NbMo y TiMo la dureza alcanzada es similar a la que 

exhiben las muestras sin tratar (TEA) con temperaturas finales del enfriamiento acelerado de 

720 °C. En el acero Nb, el incremento de la dureza es menor. 

 
 

5.1.1.2 Análisis microestructural 

El aumento de la dureza de un acero se debe a diferentes factores, como la reducción del 

tamaño de grano, la aparición de fases de mayor dureza, el aumento en la densidad de 

dislocaciones o el aumento de la fracción de precipitados finos distribuidos por la matriz. Con 

el fin de revelar cuál es el factor determinante en el aumento de la dureza observada, se ha 

realizado un análisis microestructural. Primeramente, mediante microscopía óptica, se han 

estudiado las microestructuras obtenidas previas a los tratamientos térmicos de inducción. 

En la Figura 5.2, Figura 5.3 y Figura 5.4 se muestran micrografías obtenidas a diferentes 

aumentos utilizando temperaturas final del enfriamiento acelerado de 790, 720 y 650 °C, 

respectivamente. En las figuras se exponen las micrografías obtenidas en los aceros Nb (a y 

b), NbMo (c y d) y TiMo (e y f). 

Las muestras con una TEA de 790 °C (Figura 5.2) poseen una microestructura compuesta 

principalmente por ferrita poligonal (PF) y distintas fracciones de fases secundarias (perlita 

y/o islas MA en función de la composición). Al reducir la temperatura de final del 

enfriamiento acelerado hasta los 720 °C (Figura 5.3), en todos los aceros se observa que una 

parte de la fracción de ferrita poligonal ha sido sustituida por fases de carácter más bainítico 

(ferrita quasipoligonal y granular). Además, se aprecia un afino microestructural al comparar 

las microestructuras de TEA720 (Figura 5.3) con las correspondientes TEA790 (Figura 5.2). 

Finalmente, las muestras TEA650 (Figura 5.4) presentan la microestructura más fina, la cual 

está compuesta por QF y GF.  

En cuanto al efecto de la composición, para todo el rango de temperaturas finales del 

enfriamiento acelerado, el acero Nb (Figura 5.2a y b, Figura 5.3a y b y Figura 5.4a y b) muestra 

sistemáticamente las microestructuras más groseras. En el resto de aceros, el Mo juega un 

papel importante promoviendo la formación de microestructuras más bainíticas y finas que 

las obtenidas en el acero Nb. Entre los aceros NbMo y TiMo, las diferencias observadas 

mediante microscopía óptica son más sutiles. A las TEA de 790 y 650 °C casi no se aprecian 

diferencias entre ambos aceros. Sin embargo, a la TEA de 720 °C (ver Figura 5.3c, d, e y f) se 

aprecia una mayor fracción de fases con morfología más bainítica en el  NbMo. 
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(a) (b) 

  
(c) (d) 

  
(e) (f) 

Figura 5.2 Microestructuras obtenidas utilizando una temperatura final de enfriamiento acelerado de 

790 °C en los aceros (a y b) Nb, (c y d) NbMo y (e y f) TiMo. 
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(a) (b) 

  
(c) (d) 

  
(e) (f) 

Figura 5.3 Microestructuras obtenidas utilizando una temperatura final de enfriamiento acelerado de 

720 °C en los aceros (a y b) Nb, (c y d) NbMo y (e y f) TiMo. 
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(a) (b) 

  
(c) (d) 

  
(e) (f) 

Figura 5.4 Microestructuras obtenidas utilizando una temperatura final de enfriamiento acelerado de 

650 °C en los aceros (a y b) Nb, (c y d) NbMo y (e y f) TiMo. 
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Para estudiar el efecto del tratamiento térmico de inducción sobre la microestructura, también 

se han analizado mediante microscopía óptica todas las muestras tratadas térmicamente. En 

la Figura 5.5 se muestran a modo de ejemplo micrografías de las muestras TEA720 (a, c y e) y 

TEA720-TT (b, d y f) de los aceros Nb (a y b), NbMo (c y d) y TiMo (e y f). Como se puede 

observar, en las imágenes del microscopio óptico no se aprecian cambios significativos en la 

microestructura tras la aplicación del tratamiento térmico. En el resto de condiciones (TEA650 

y TEA790), tampoco se observan diferencias en la microestructura tras la aplicación del 

tratamiento térmico de inducción. 

  
(a) (b) 

  
(c) (d) 

  
(e) (f) 

Figura 5.5 Micrografías de las muestras (a, c y e) TEA720 y (b, d y f) TEA720-TT de los aceros (a y b) 

Nb, (c y d) NbMo y (e y f) TiMo. 
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Se seleccionaron algunas muestras para estudiarlas mediante microscopía electrónica para 

poder observar posibles cambios microestructurales que no fuesen apreciables con 

microscopía óptica. De esta manera, se pretende profundizar en el estudio del efecto del 

tratamiento térmico sobre la microestructura. En la Figura 5.6a y b se presentan las 

micrografías obtenidas mediante FEG-SEM de las muestras TEA650 y TEA650-TT, 

respectivamente, correspondientes al acero TiMo. Al comparar ambas micrografías, se 

observa que ambas microestructuras están compuestas por QF, GF y pequeñas islas MA. En 

las muestras con temperaturas finales de enfriamiento acelerado más elevadas, tampoco se 

han observado cambios significativos en la microestructura tras la aplicación del tratamiento 

térmico de inducción. 

  
(a) (b) 

Figura 5.6 Micrografías obtenidas mediante FEG-SEM de las muestras a) TEA650 y b) TEA650-TT 

correspondientes al acero TiMo. 

 

5.1.1.3 Análisis de la precipitación 

Se ha realizado un estudio de la precipitación en distintas muestras, para comprobar si el 

aumento de la dureza se debe a la formación de nuevos precipitados con efecto endurecedor 

durante el tratamiento térmico. Dicho estudio se ha centrado en las muestras TEA y TEA-TT 

del acero TiMo, ya que por un lado, es el que muestra un incremento de la dureza mayor y 

por otro, es esa composición la más susceptible a formar precipitados que generen un 

aumento de la resistencia del material [4–6]. En la Figura 5.7a, b y c se muestran micrografías 

obtenidas a partir de réplicas de carbono mediante TEM de las muestras sin tratamiento 

TEA650, TEA720 y TEA790, respectivamente. Además, en la Figura 5.7d, se presenta un 

espectro EDS correspondiente a un precipitados de la muestra TEA790. 

Al comparar las distintas micrografías se observa que al aumentar la temperatura final del 

enfriamiento acelerado se obtiene una mayor cantidad de precipitados finos. Además, 

mientras en la muestra TEA650 (Figura 5.7a) los precipitados se sitúan a lo largo de las juntas 

de grano, en la TEA720 y sobre todo en la TEA790 (Figura 5.7b y c, respectivamente), los 

precipitados se encuentran distribuidos homogéneamente por la matriz. Esta mayor fracción 

de precipitados finos puede ser la causa de que, aunque las muestras TEA720 y TEA790 

presenten tamaños de grano más groseros y fases más poligonales, muestren un nivel de 
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dureza superior a la muestra TEA650, compuesta por fases más bainíticas y de menor tamaño 

(ver Figura 5.2, Figura 5.3 y Figura 5.4). Estos resultados sugieren que, si la temperatura final 

del enfriamiento acelerado no es lo suficientemente elevada, y se desean microestructuras de 

morfología bainítica, la precipitación puede verse limitada, debido a que las cinéticas de 

precipitación se ven afectadas a bajas temperaturas [7]. Se han realizados análisis de EDS a 

distintos precipitados de las distintas muestras. En la Figura 5.7d se muestra uno de los 

espectros EDS obtenidos de un precipitado de la muestra TEA790. A partir de los espectros 

obtenidos, se ha determinado que los precipitados son ricos en titanio con pequeñas 

cantidades de molibdeno. 

  
(a) (b) 

 

 

(c) (d) 
Figura 5.7 Micrografías obtenidas mediante TEM de réplicas de carbono de las muestras a) TEA650, 

b) TEA720 y c) TEA790 correspondientes al acero TiMo. d) Espectro EDS del precipitado de la 

muestra TEA790 marcado dentro de un círculo rojo. 

También se ha estudiado la precipitación en las distintas muestras a partir de foils 

electropulidos. En la Figura 5.8 se muestran dos micrografías correspondientes a un foil de la 

muestra TEA790 del acero TiMo (muestra sin tratamiento). En la Figura 5.8a se observan 
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precipitados distribuidos aleatoriamente por la matriz como los que se veían en las réplicas 

(Figura 5.7c), mientras que en la Figura 5.8b se aprecia precipitación interfásica con 

precipitados dispuestos en filas paralelas. Al enfriar a 1 °C/s desde 790 °C, la intercara 

austenita/ferrita avanza por el material a una velocidad adecuada para dar lugar a 

precipitación interfásica [8]. La obtención de precipitación interfásica en procesos similares 

ha sido reportado en estudios previos. Bu y col. [9] observaron precipitación de tipo 

interfásica en un acero microaleado al enfriar las muestras desde la temperatura de la última 

pasada de deformación hasta 600 °C a velocidades de enfriamiento similares a las utilizadas 

en esta tesis.  

  
(a) (b) 

Figura 5.8 Micrografías obtenidas mediante TEM de foils electropulidos de la muestra TEA790 del 

acero TiMo. 

Por otro lado, en la Figura 5.9 se presentan micrografías obtenidas de foils electropulidos de 

las muestras TEA650 y TEA650-TT del acero TiMo. En las micrografías de la muestra TEA650 

(Figura 5.9a y b) se observan precipitados en los bordes de grano y en algunos casos una 

aglomeración de precipitados finos en la matriz. Sin embargo, en las imágenes de TEM 

correspondientes a las muestras con tratamiento (Figura 5.9c y d) se observa un mayor 

número de precipitados finos con efecto endurecedor en comparación con las muestras sin 

tratamiento. En la muestra TEA650-TT, se observa por un lado un gran número de 

precipitados finos situados en las dislocaciones (Figura 5.9c), que son lugares preferentes para 

que se dé la precipitación [10,11]. Por otro, también se observa una mayor cantidad de 

precipitados distribuidos homogéneamente por la matriz (Figura 5.9d). Todo ello parece 

indicar que el tratamiento térmico de inducción promueve la formación de nuevos 

precipitados que contribuyen a aumentar la dureza del material en las muestras con la 

temperatura final de enfriamiento acelerado de 650 °C (ver Figura 5.1). 

100 nm 50 nm
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(a) (b) 

  
(c) (d) 

Figura 5.9 Micrografías obtenidas mediante TEM de foils electropulidos de las muestras (a y b) 

TEA650 y (c y d) TEA650-TT correspondientes al acero TiMo. 

 

5.1.2 Influencia del tiempo de mantenimiento a la temperatura de tratamiento 

Otro de los factores cuyo efecto se ha estudiado es el tiempo de mantenimiento a la 

temperatura de tratamiento. Con ese fin, se han realizado distintos ensayos de dilatometría 

modificando el tiempo de mantenimiento a la temperatura de tratamiento de 650 °C. Dicho 

estudio ha sido llevado a cabo sobre las tres microestructuras obtenidas en el acero TiMo, en 

función de la TEA utilizada (650, 720 y 790 °C). Debido a que la única variable que se modifica 

en los distintos tratamientos térmicos es el tiempo de mantenimiento, las muestras tratadas 

térmicamente se denominarán con las siglas TT seguido del tiempo de mantenimiento 

aplicado. 
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5.1.2.1 Medidas de dureza 

En la Figura 5.10 se presenta la gráfica donde se muestra la evolución de la dureza en función 

del tiempo de mantenimiento para las distintas muestras del acero TiMo. Las líneas 

horizontales de trazo discontinuo marcan el nivel de dureza de las muestras previas al 

tratamiento térmico (TEA650 en color negro, TEA720 en rojo y TEA790 en verde).  

 
Figura 5.10 Evolución de la dureza en función del tiempo de mantenimiento a la temperatura de 

tratamiento de 650 °C. Datos referentes a muestras con temperaturas de TEA de 650, 720 y 790 °C, 

para el acero TiMo. 

Como se puede observar, el tiempo de mantenimiento a la temperatura de tratamiento no 

tiene efecto sobre la dureza de las muestras TEA720-TT y TEA790-TT. Indiferentemente del 

tiempo de mantenimiento utilizado, el nivel de dureza apenas varía con respecto a las 

muestras previas al tratamiento térmico. Por otro lado, al igual que se ha visto en la Figura 

5.1, tras el tratamiento térmico de inducción se obtienen valores de dureza significativamente 

superiores. A modo de ejemplo, la muestra TEA650 posee una dureza de 263 HV, mientras 

que la muestra tratada durante 30 s a 650 °C presenta una dureza de 293 HV. Dicho nivel de 

dureza tampoco se ve afectado debido al tiempo de mantenimiento del tratamiento, ya que 

todos los valores de dureza de las muestras TEA650-TT se encuentran en un estrecho rango 

de entre 281 y 293 HV. 

 

5.1.2.2 Análisis microestructural 

Para determinar si al utilizar tiempos de mantenimiento más largos la microestructura se ve 

alterada en términos de tamaño de grano o densidad de dislocaciones, se han realizado 

barridos de EBSD. Se han seleccionado las muestras sin tratamiento térmico (TEA) y aquellas 

tratadas térmicamente durante 45 s, ya que de haber algún cambio será más evidente en las 

muestras que más tiempo han sido sometida al tratamiento térmico. Gracias a los barridos de 

EBSD, se ha podido cuantificar el tamaño medio de las unidades cristalográficas siguiendo 
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los criterios de desorientación de bajo (2°) y alto (15°) ángulo. En la Figura 5.11 se muestran 

los mapas IPF (a y c) y los mapas de desorientaciones (b y d) correspondientes a las muestras 

TEA650 (a y b) y TEA650-TT650-45s (c y d).  

  
(a) (b) 

  
(c) (d) 

Figura 5.11 (a y c) Mapas IPF y  (b y d) mapas de desorientaciones (2°<θ<15°: líneas rojas; θ>15°: 

líneas negras) obtenidos mediante EBSD de las muestras (a y b)TEA650 y (c y d) TEA650-TT650-45s 

del acero TiMo. 

Al comparar los mapas de ambas muestras se observa que el tratamiento térmico no modifica 

considerablemente la microestructura, ya que los mapas muestran morfologías muy 

parecidas. La tendencia es similar para todas las temperaturas finales del enfriamiento 

acelerado. Para confirmar lo observado en los mapas, en la Figura 5.12 se han graficado los 

valores del tamaño de unidad medio según los criterios de bajo (2°, en color rojo) y alto ángulo 

(15°, en color negro), en función de la temperatura final de enfriamiento acelerado. Se han 

introducido los resultados de las muestras previas al tratamiento térmico (TEA, trazos 

continuos) y tras la aplicación del tratamiento térmico a 650 °C durante 45 s (TEA-TT650-45s, 

trazos discontinuos). En dicho gráfico se puede observar cómo el tratamiento térmico no tiene 

efecto sobre la microestructura, puesto que los datos de las muestras previas al tratamiento 

(TEA) son prácticamente coincidentes con los resultados de las muestras tratadas 
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térmicamente (TEA-TT650-45s). Por ejemplo, para la muestra TEA650 el tamaño de unidad 

medio, considerando el criterio de desorientación de 2°, es de 2,8 µm, mientras que el de la 

muestra TEA-TT650-45s es de 3,0 µm. Las curvas se separan ligeramente a la TEA más 

elevada (790 °C), pero la desviación no es tanta como para suponer que la microestructura 

formada a esa temperatura pueda sufrir cambios considerables debido al tratamiento térmico 

de inducción. 

 
Figura 5.12 Evolución del tamaño de unidad medio considerando los criterios de desorientación de 

bajo (2°) y alto (15°) ángulo, en función de la temperatura final del enfriamiento acelerado en las 

muestras del acero TiMo. 

A partir de los barridos de EBSD también se han obtenido los mapas de las desorientaciones 

medias de Kernel de cada una de las muestras. En la Figura 5.13a y b se muestran los mapas 

correspondientes a las muestras TEA650 y TEA650-TT650-45s del acero TiMo, 

respectivamente.  

  
(a) (b) 

Figura 5.13 Mapas de desorientaciones medias de Kernel obtenidos mediante EBSD de las muestras 

a) TEA650 y b) TEA650-TT710-45s. 

0

2

4

6

8

10

580 650 720 790 860

Ta
m

añ
o 

de
 u

ni
da

d 
m

ed
io

 (µ
m

)

Temperatura final del enfriamiento acelerado (ºC)

TEA D2º
TEA-TT650-45s D2º
TEA D15º
TEA-TT650-45s D15º

50 µm 50 µm



Aumento de resistencia chapas gruesas mediante tratamientos por inducción  

171 

Al comparar ambos mapas no se observan grandes diferencias, con valores medios de Kernel 

(θ) muy similares (0,84 y 0,82° para las muestras TEA650 y TEA650-TT650-45s, 

respectivamente). Por lo tanto, se puede afirmar que el tratamiento térmico de inducción 

durante 45 s no tiene efecto sobre la densidad de dislocaciones. En las muestras con 

temperaturas finales de enfriamiento acelerado más elevadas, (TEA720 y TEA790) tampoco 

se han encontrado diferencias tras aplicar el tratamiento térmico de inducción. El estudio 

llevado a cabo mediante dilatometría permite confirmar que el tratamiento térmico no 

modifica la microestructura en cuanto a tamaño de grano y densidad de dislocaciones se 

refiere. 

 

5.1.2.3 Tiempos de mantenimiento más largos 

Con el fin de determinar si el endurecimiento es estable al aplicar tratamientos más largos y 

al mismo tiempo comprobar si con tiempos más largos se obtendría mejoras en las 

microestructuras ferríticas, se han realizado tratamientos térmicos a 650 °C con tiempos de 

mantenimiento de entre una y cuatro horas sobre muestras TEA720 del acero TiMo. En la 

Figura 5.14 se muestra la evolución de la dureza para dichas muestras en función del tiempo 

de mantenimiento a 650 °C (nótese que el eje de abscisas se encuentra expresado en horas). 

Se puede observar cómo el nivel de dureza permanece constante hasta que el tiempo de 

mantenimiento alcanza las cuatro horas. Ello indica que son necesarios largos tiempos de 

tratamiento (superiores a 3 horas) para que se activen los procesos de restauración [12] o 

crecimiento de los precipitados, que traerían consigo el ablandamiento de la 

microestructura [13].  

 
Figura 5.14 Evolución de la dureza en función del tiempo de mantenimiento para muestras  

TEA720-TT650 del acero TiMo. 

Para determinar la causa de la reducción del nivel de dureza observado con anterioridad se 

ha realizado un barrido de EBSD a la muestra TEA720-TT650-4h. En la Figura 5.15 se 

muestran los mapas de desorientaciones de las muestras TEA720 (a) y TEA720-TEA650-4h 
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(b). Al comparar ambos mapas, se observa que el tratamiento térmico no afecta al valor de 

D15° (7,5 y 7,6 µm para las muestras TEA720 y TEA720-TT650-4h, respectivamente). Sin 

embargo, la densidad de juntas de bajo ángulo (líneas rojas) se ve reducida al incrementar el 

tiempo de mantenimiento y el D2° aumenta de 4,0 a 4,6 µm. La disminución en la densidad 

de juntas de bajo ángulo podría explicar la disminución de la dureza [14]. 

  
(a) (b) 

Figura 5.15 Mapas de desorientaciones (2°<θ<15°: líneas rojas; θ>15°: líneas negras) obtenidos 

mediante EBSD de las muestras a) TEA720 y b) TEA720-TT650-4h. 

A partir de los barridos de EBSD también se han obtenido los mapas de desorientaciones 

medias de Kernel, los cuales se muestran en la Figura 5.16a y b (para las muestras TEA720 y 

TEA720-TT650-4h, respectivamente). En ellos, se observa una disminución en la 

desorientación media de Kernel tras cuatro horas de tratamiento (0,8° frente a 0,7°). Ello 

indica que durante las cuatro horas de tratamiento se han activado mecanismos de 

restauración que reducen la densidad de dislocaciones [15], causando la disminución de la 

dureza del material [16]. 

  
(a) (b) 

Figura 5.16 Mapas de desorientaciones medias de Kernel obtenidos mediante EBSD de las muestras 

a) TEA720 y b) TEA720-TT650-4h. 

50 µm 50 µm

50 µm 50 µm



Aumento de resistencia chapas gruesas mediante tratamientos por inducción  

173 

5.1.3 Influencia de la temperatura del tratamiento térmico de inducción 

Como se ha visto en los apartados 5.1.1 y 5.1.2, es en las microestructuras de carácter bainítico 

(TEA650) donde se ha conseguido un aumento de la dureza aplicando tratamientos térmicos 

de inducción. Por ello, solo se ha estudiado el efecto de la temperatura de tratamiento en las 

muestras TEA650 de los tres aceros, para lo que se han realizado distintos ensayos de 

dilatometría modificando la temperatura de tratamiento térmico entre 620 y 710 °C. Del 

mismo modo, se ha optado por utilizar un tiempo de mantenimiento de 15 s en todos los 

casos. Las muestras previas a la aplicación del tratamiento térmico se denominarán con las 

siglas TEA, mientras que aquellas que hayan sido tratadas térmicamente se denominarán 

TEA-TT seguido de la temperatura de tratamiento aplicada. 

 

5.1.3.1 Medidas de dureza 

La evolución del nivel de dureza en función del tratamiento térmico aplicado para los tres 

aceros microaleados se muestra en la Figura 5.17. Se puede observar que es en el acero TiMo 

donde la temperatura del tratamiento térmico tiene mayor efecto, seguido del acero NbMo y 

del Nb. Ello se debe principalmente a que el uso combinado del Ti y el Mo como elementos 

microaleantes favorece la formación de precipitados finos que mejoran las propiedades de 

resistencia del material [4–6]. 

 
Figura 5.17 Evolución de la dureza en función de la temperatura del tratamiento térmico de 

inducción de 15 s aplicado a las muestras TEA de los aceros Nb, NbMo y TiMo. 

En el caso del acero Nb, la temperatura del tratamiento térmico de inducción apenas tiene 

efecto en la dureza, ya que se han cuantificado durezas muy similares en todo el rango de 

temperaturas estudiado. En los aceros NbMo y TiMo la tendencia es distinta. A la 

temperatura de tratamiento de 620 °C los niveles de dureza apenas cambian. Sin embargo, al 

aplicar el tratamiento a 650 °C la dureza en ambos materiales aumenta y después permanece 
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prácticamente constante, al seguir aumentando la temperatura de tratamiento. Por ejemplo, 

en el acero NbMo la muestra TEA-TT680 alcanza una dureza de 255 HV, frente a los 237 HV 

de la muestra TEA, es decir, un incremento del 8% aproximadamente. Por otro lado, aplicar 

el mismo tratamiento al acero TiMo supone un aumento de la dureza del 13%, incrementando 

desde 263 HV en la muestra TEA hasta 298 HV en la muestra TEA-TT680. 

 

5.2 Influencia de la temperatura del tratamiento térmico de 

inducción sobre las propiedades mecánicas 

A partir de los ensayos de dilatometría solo se puede comprobar el efecto de los tratamientos 

térmicos de inducción en la dureza del material. Con el fin de estudiar la influencia de la 

temperatura de tratamiento térmico de inducción sobre las propiedades mecánicas del 

material (resistencia a tracción y tenacidad), se han realizado ensayos de compresión plana 

siguiendo el esquema que se muestra en la Figura 3.3. En el estudio previo realizado mediante 

dilatometría se ha comprobado, que las microestructuras de carácter bainítico son las más 

proclives a la formación de nuevos precipitados durante el tratamiento térmico de inducción 

(apartado 5.1.1), y que el tiempo del tratamiento no tiene apenas influencia en el aumento en 

las propiedades de dureza (apartado 5.1.2). Es por ello por lo que en base a los resultados 

previos, en este apartado se han tomado dos consideraciones con el fin de optimizar el 

número de ensayos. Por un lado, en este apartado sólo se ha estudiado la influencia de la 

temperatura del tratamiento térmico de inducción en muestras cuya temperatura final de 

enfriamiento acelerado sea de 650 °C, con lo que se asegura que para todas las composiciones 

se obtendrán microestructuras previas al tratamiento térmico de morfología bainítica. Por 

otro lado, el tiempo de mantenimiento a la temperatura de tratamiento será de 0 s.  

En la Figura 5.18 se muestra un ejemplo del ciclo térmico del tratamiento térmico de 

inducción a 710 °C. En él se puede ver cómo la subida desde temperatura ambiente hasta la 

temperatura máxima de tratamiento es de apenas 65 s. Cuando se alcanza la temperatura de 

tratamiento la muestra es enfriada al aire hasta temperatura ambiente. Al principio, hasta los 

650 °C el enfriamiento es muy rápido enfriando desde 710 °C hasta 650 °C en apenas 15 s, 

pero a partir de ahí la velocidad de enfriamiento va reduciéndose y estabilizándose.  

En este apartado, las muestras sin tratamiento térmico se les denominará TEA, mientras que 

las muestras tratadas térmicamente se denominarán TEA-TT seguido de un número que 

indicará la temperatura de tratamiento utilizada. Por ejemplo, se empleará el término TEA-

TT680 para aquellas muestras a las que se les haya aplicado el tratamiento térmico de 

inducción a 680 °C.  

En las siguientes sub-secciones, primeramente, se presentan y analizan los resultados de los 

ensayos de tracción realizados a las muestras obtenidas antes y después de aplicarles los 

distintos tratamientos térmicos de inducción. A continuación, se muestra el análisis 

microestructural que se ha realizado para determinar los efectos del tratamiento térmico 

sobre los distintos mecanismos de endurecimiento del material y comprobar así cuál es la 

causa de la modificación de las propiedades de resistencia observada. Por último, se analiza 

cómo afecta el aumento de las propiedades de tracción a las propiedades de tenacidad. 
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Figura 5.18 Ciclo térmico del tratamiento térmico de inducción a 710 °C. 

 

5.2.1 Propiedades de resistencia mecánica 

Se han realizado ensayos de tracción a las muestras de los diferentes aceros microaleados 

antes y después de los distintos tratamientos de inducción. En la Figura 5.19a, b y c se han 

graficado las curvas de tensión-deformación de las muestras TEA y TEA-TT de los aceros Nb, 

NbMo y TiMo, respectivamente. 

En lo referente al acero Nb (Figura 5.19a), el tratamiento de inducción no tiene efectos 

relevantes sobre las propiedades de resistencia. Todas las curvas son prácticamente 

coincidentes y no hay apenas diferencias en los valores de límite elástico o resistencia a 

tracción en las muestras anteriores y posteriores al tratamiento de inducción. Por el contrario, 

en los aceros que contienen molibdeno (aceros NbMo y TiMo, Figura 5.19b y c, 

respectivamente), tras el tratamiento por inducción se obtienen valores de límite elástico y 

resistencia a tracción superiores. Además, en ambos aceros, dicho aumento de las 

propiedades de resistencia es mayor cuanto mayor es la temperatura del TT, alcanzando los 

valores máximos de resistencia a la temperatura de tratamiento de 710 °C. 

Por otro lado, la adición de Mo también modifica la forma de las curvas, como se puede 

apreciar al comparar los resultados del acero Nb con los de los aceros NbMo y TiMo. En las 

curvas del acero Nb se aprecia un comportamiento discontinuo (plateau), comportamiento 

muy común en aquellos materiales con fases ferríticas con una baja densidad de dislocaciones 

en su microestructura. Sin embargo, en los aceros con Mo, las curvas son continuas (no 

muestran plateau), lo que se asocia a la presencia de fases secundarias de mayor dureza como 

islas MA. Distintos autores sugieren que el aumento de la fracción de islas MA promueve la 

formación de dislocaciones móviles en las juntas entre las islas MA y las fases adyacentes [17]. 

Esta tendencia concuerda con estudios publicados anteriormente donde se estudia el efecto 
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de las fases secundarias sobre las curvas de tensión deformación [18]. Cabe mencionar que en 

el caso de las muestras TEA-TT680 y TEA-TT710 del acero NbMo se aprecia un ligero plateau. 

  
(a) (b) 

 
(c) 

Figura 5.19 Curvas ingenieriles tensión-deformación correspondientes a los aceros a) Nb, b) NbMo y 

c) TiMo. Para cada composición se han graficado las curvas obtenidas a partir de muestras previas 

(TEA) y posteriores a los tratamientos de inducción (TEA-TT). 

En la Tabla 5.1 se muestran los valores de límite elástico (σys) y resistencia a tracción (σT) 

obtenidos a partir de las curvas tensión deformación. A su vez, se incluyen los valores de 

elongación y reducción de área. Además, en la Figura 5.20a, b y c se representan los valores 

del límite elástico (σys), la resistencia a tracción (σT) y ratio entre σys y σT, respectivamente, en 

función de la composición y tratamiento térmico aplicado. 

Con respecto al efecto de la composición química, en la Figura 5.20a y b, se observan tres 

niveles en función de la composición, siendo el acero TiMo el que mayores valores de σys y σT 

muestra, seguido del acero NbMo y del Nb. En las muestras TEA de los aceros NbMo y TiMo, 

el uso del Mo provoca un aumento en las propiedades comparado con el acero Nb, debido a 
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la combinación de distintos factores como el afino de la microestructura y la formación de 

fases de carácter más bainítico con una mayor densidad de dislocaciones [19]. Además, 

también se reporta que el Mo promueve la formación de precipitados más finos, asegurando 

endurecimientos por precipitación significativos [18,20,21]. 

Tabla 5.1 Valores de límite elástico (σys), resistencia a tracción (σT), elongación (E) y reducción de área 

(RA) para los aceros Nb, NbMo y TiMo. Resultados obtenidos a partir de muestras previas (TEA) y 

posteriores a los tratamientos de inducción (TEA-TT650, TEA-TT680 y TEA-TT710). 

Acero Tratamiento σys (MPa) σT (MPa) E (%) RA (%) 

 TEA 418±4 523±2 26±7 87±2 

Nb 
TEA-TT650 449±2 540±2 31±7 86±2 

TEA-TT680 418±3 529±9 23±7 82±2 

 TEA-TT710 452±2 542±7 24±16 86±4 

 TEA 451±1 630±1 26±1 84±1 

NbMo 
TEA-TT650 515±5 622±6 28±0 85±0 

TEA-TT680 530±2 632±2 25±1 83±3 

 TEA-TT710 542±2 643±8 21±4 85±0 

 TEA 495±3 667±3 25±2 79±0 

TiMo 
TEA-TT650 559±6 671±3 26±1 80±0 

TEA-TT680 612±4 722±1 26±0 78±0 

 TEA-TT710 632±1 738±2 22±0 76±0 

Por otro lado, el efecto de los tratamientos térmicos de inducción es distinto en función de la 

composición de los aceros. Los resultados del acero Nb mostrados en la Figura 5.20a y b 

sugieren que los tratamientos térmicos apenas afectan a las propiedades de tracción, puesto 

que se obtienen valores de límite elástico y resistencia a tracción similares antes y después de 

aplicar el tratamiento térmico. Sin embargo, en el acero NbMo, se observa un claro aumento 

del valor del límite elástico al aplicar los tratamientos térmicos de inducción. El valor del 

límite elástico aumenta de 451 (TEA) a 514 MPa (TEA-TT650) al aplicar el tratamiento térmico 

a 650 °C. Dicho efecto es aún más pronunciado cuanto más elevada sea la temperatura de 

tratamiento, ya que al utilizar una temperatura de tratamiento de 710 °C el límite elástico 

alcanza los 542 MPa (TEA-TT710). Por el contrario, parece que los tratamientos de inducción 

no tienen efecto en la resistencia a tracción en el acero NbMo, ya que en todos los casos se 

alcanzan valores parecidos, todos ellos comprendidos entre 630 y 640 MPa.  

En relación a los resultados obtenidos para el acero TiMo, el aumento de los niveles de 

resistencia es sustancial tras aplicar los distintos tratamientos térmicos. El límite elástico antes 

de tratar el material térmicamente se sitúa en 495 MPa y tras aplicar los distintos tratamientos 

térmicos a 650, 680 y 710 °C, se observan incrementos de 64, 117 y 137 MPa, respectivamente, 

alcanzando un máximo de 542 MPa en la muestra TEA-TT710. Al contrario que en el acero 

NbMo, los tratamientos térmicos sí afectan a los valores de σT en el acero TiMo. Al igual que 

en el límite elástico, la resistencia a tracción del material aumenta tras el tratamiento térmico 

y dicho aumento es mayor cuanto mayor es la temperatura de tratamiento. A modo de 

ejemplo, el valor de la resistencia a tracción aumenta de 667 MPa (muestra TEA) a 738 MPa, 

cuando se emplea una temperatura de tratamiento de 710 °C (muestra TEA-TT710). 
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En cuanto al ratio entre límite elástico y resistencia a tracción (Figura 5.20c), todos los 

resultados se encuentran en el mismo rango que el aportado por Isasti y col. en un estudio 

previo sobre aceros microaleados donde se simulaba un proceso de bobinado [22]. En cuanto 

al efecto de la composición, se observa cómo en el caso del acero Nb el ratio σys/σT es en todos 

los casos (muestras TEA y TEA-TT) cercano a 0,80. Por otro lado, en los aceros NbMo y TiMo, 

la tendencia es distinta. Las muestras TEA de los aceros NbMo y TiMo tienen valores de σys/σT 

de 0,72 y 0,74, respectivamente. Sin embargo, tras la aplicación de los distintos tratamientos 

térmicos, el ratio σys/σT aumenta en todos los casos, hasta alcanzar valores cercanos a 0,85. El 

aumento del ratio σys/σT en los aceros NbMo y TiMo se puede deber a varios factores tales 

como las fases presentes en la microestructura, el tamaño de grano o la precipitación, los 

cuales tienen una mayor influencia sobre el límite elástico que sobre la resistencia mecánica. 

  
(a) (b) 

 
(c) 

Figura 5.20 Evolución del a) límite elástico, b) resistencia a tracción y c) ratio entre límite elástico y 

resistencia a tracción de todos los aceros. Resultados obtenidos a partir de muestras previas (TEA) y 

posteriores a los tratamientos de inducción (TEA-TT650, TEA-TT680 y TEA-TT710). 
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5.2.2 Caracterización microestructural 

Las diferencias observadas en las propiedades de resistencia tras la aplicación de los distintos 

tratamientos térmicos de inducción se deben a la modificación de uno o varios factores 

microestructurales. Con el fin de determinar cómo han afectado los tratamientos térmicos a 

los distintos parámetros microestructurales, se ha realizado un análisis microestructural tanto 

a las muestras previas al tratamiento térmico (TEA) como a todas las muestras tratadas 

térmicamente (TEA-TT). Dicha caracterización se ha centrado en el análisis de las fases 

presentes en la microestructura, en la densidad de dislocaciones y en la precipitación. Para el 

estudio de la microestructura se ha utilizado microscopía óptica y electrónica de barrido, 

además de la técnica de EBSD para la cuantificación de las microestructuras obtenidas. El 

estudio de la precipitación se ha llevado a cabo mediante microscopía electrónica de 

transmisión (TEM), donde se han analizado foils electropulidos de muestras seleccionadas. 

En los siguientes sub-apartados se muestran y se discuten los resultados de mayor relevancia. 

 

5.2.2.1 Análisis de las fases presentes en la microestructura y tamaño de grano 

En la Figura 5.21 se muestran distintas micrografías a diferentes aumentos de muestras 

previas al tratamiento térmico de inducción (muestras TEA) de los tres aceros utilizados en 

este estudio (acero Nb figuras a y b, NbMo figuras c y d y TiMo figuras e y f). En lo referente 

a la morfología observada en las microestructuras obtenidas sin tratamiento de inducción, en 

todos los casos, la microestructura está compuesta por ferrita quasipoligonal (QF) y ferrita 

granular (GF). Dependiendo de la composición del acero, se observan distintas fracciones de 

fases secundarias. La presencia de las islas MA se limita únicamente a los aceros microaleados 

con Mo, donde el acero NbMo es el que mayor fracción de estas islas presenta en su 

microestructura. Por otro lado, la fracción de perlita es significativamente mayor en el acero 

Nb que en el resto de los aceros. En la Figura 5.22 se muestran micrografías de los aceros Nb 

(a y b), NbMo (c y d) y TiMo (e y f) tras el tratamiento térmico de inducción a 710 °C (TEA-

TT710). Al igual que se vio en el estudio realizado mediante ensayos de dilatometría (Figura 

5.5), tras los tratamientos de inducción la matriz no se ve afectada considerablemente, ya que 

se distinguen microestructuras muy similares antes y después de la aplicación del tratamiento 

térmico de inducción (Figura 5.21). 
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Figura 5.21 Micrografías de muestras TEA de los aceros (a y b) Nb, (c y d) NbMo  

y (e y f) TiMo. 
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Figura 5.22 Micrografías de muestras TEA-TT710 de los aceros (a y b) Nb, (c y d) NbMo  

 y (e y f) TiMo. 
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La presencia de islas MA en la microestructura se limita únicamente a los aceros con 

Mo (NbMo y TiMo). Por ello, con el fin de cuantificar la fracción de islas MA en dichos aceros, 

se ha utilizado el ataque Le Pera para revelar las islas MA presentes en las matrices [23]. En 

la Figura 5.23 se exponen micrografías de muestras del acero NbMo previas al tratamiento 

térmico (a) y tras los tratamientos a las distintas temperaturas (b, c y d, correspondientes a 

tratamientos a 650, 680 y 710 °C). A partir de dichas micrografías se ha podido determinar el 

tamaño medio y la fracción de las islas MA en las muestras TEA y TEA-TT de los aceros 

NbMo y TiMo, cuyos valores se recogen en la Tabla 5.2. 

  
(a) (b) 

  
(c) (d) 

Figura 5.23 Micrografías de muestras atacadas con Le Pera del acero NbMo con distintos 

tratamientos térmicos. a) TEA, b) TEA-TT650, c) TEA-TT680 y d) TEA-TT710. 

Tabla 5.2 Tamaño medio y fracción de islas MA para las muestras de los aceros NbMo y TiMo, 

previas (TEA) y posteriores (TEA-TT) a los diferentes tratamientos térmicos. 

Acero Tratamiento 
Tamaño medio 

islas MA (µm) 

Fracción islas 

MA(%) 

NbMo 

TEA 1,4 8,2 

TEA-TT650 2,0 2,9 

TEA-TT680 1,8 2,0 

TEA-TT710 1,6 1,7 

TiMo 

TEA 1,8 4,3 

TEA-TT650 1,8 2,6 

TEA-TT680 1,9 1,3 

TEA-TT710 1,5 0,4 

20 µm 20 µm

20 µm 20 µm
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Tras estudiar las micrografías del acero NbMo de la Figura 5.23, se observa que todas las 

muestras tratadas térmicamente (Figura 5.23b, c y d) presentan una menor fracción de islas 

MA. Dicha cantidad es menor cuanto mayor es la temperatura de tratamiento. A modo de 

ejemplo, la muestra TEA del acero NbMo presenta un 8,2% de islas MA, mientras que la 

muestra TEA-TT710 presenta apenas un 1,6%. Sin embargo, el tamaño de las islas MA no se 

ve afectado por el tratamiento térmico de inducción. En el caso del acero NbMo, en todas las 

muestras el tamaño medio de las islas MA se encuentra entre 1,4 y 2,0 µm (TEA-TT650 y 

TEA, respectivamente). En el caso del acero TiMo, las tendencias son muy similares (ver Tabla 

5.2). La muestra TEA del acero TiMo presenta una fracción de islas MA considerablemente 

más baja en comparación con la muestra del acero NbMo sin tratamiento (4,3% en el TiMo, 

frente a 8,2% del NbMo), pero tras los distintos tratamientos térmicos las fracciones se van 

igualando. En cuanto al tamaño de las islas MA, no hay diferencia entre ambos aceros. 

Con el fin de determinar cuál es la causa de la reducción del tamaño y fracción de las islas 

MA, se ha analizado la microestructura mediante FEG-SEM de las muestras TEA y TEA-

TT710 de los aceros NbMo y TiMo. En la Figura 5.24 se muestran cuatro micrografías de los 

aceros NbMo (a y b) y TiMo (c y d) antes y después del tratamiento térmico a 710 °C.  

  
(a) (b) 

  
(c) (d) 

Figura 5.24 Micrografías obtenidas mediante FEG-SEM correspondientes a las muestras (a y c) TEA y 

(b y d) TEA-TT710 de los aceros (a y b) NbMo y (c y d) TiMo. 

En las micrografías correspondientes a las muestras TEA (Figura 5.24a y c) se pueden 

distinguir varias islas MA dentro de una matriz compuesta por QF y GF. En cambio, en las 

MA
Cementita

MA
Cementita
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correspondientes a las muestras TEA-TT710 (Figura 5.24b y d), se aprecian finas partículas de 

cementitas. Esto sugiere que durante el tratamiento térmico ha tenido lugar la 

descomposición de las islas MA. Dichos resultados concuerdan con un estudio previo de Xie 

y col. [2], donde reportan que tras un revenido convencional las islas MA se descomponen 

dando lugar a carburos. Además, en dicho trabajo se ha observado que cuanto mayor es la 

temperatura de revenido mayor es la descomposición de las islas MA y menor el tamaño de 

los carburos formados durante la descomposición, lo que conlleva a una significativa mejora 

de las propiedades de tenacidad. La descomposición de las islas MA puede ser el factor que 

está detrás de la aparición del plateau de las curvas de tensión-deformación en el acero NbMo, 

para las muestras con las temperaturas de tratamiento más elevadas (TEA-TT680 y TEA-

TT710, ver Figura 5.19b) y del aumento del ratio σys/σT observado en los aceros NbMo y TiMo 

(Figura 5.20c). 

Gracias al uso de la técnica de EBSD se han cuantificado las unidades cristalográficas 

siguiendo los criterios de desorientación de 2 y 15°, baja y alta desorientación, 

respectivamente. A modo de ejemplo en la Figura 5.25 se muestran los mapas IPF (a y b) y de 

desorientación (c y d) correspondientes a las muestras TEA (a y c) y TEA-TT680 (b y d) del 

acero TiMo.  

  
(a) (b) 

  
(c) (d) 

Figura 5.25 (a y b) Mapas IPF y (c y d) mapas de desorientaciones (2°<θ<15°: líneas rojas; θ>15°: 

líneas negras) obtenidos por EBSD de las muestras (a y c) TEA y (b y d) TEA-TT680 del acero TiMo. 
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Ambas microestructuras muestran una matriz bainítica, que se caracteriza por la presencia 

de granos no poligonales y con una evidente subestructura, que se refleja en la alta 

concentración de juntas de bajo ángulo (marcadas en rojo en los mapas de desorientaciones). 

No se observan diferencias evidentes entre las dos microestructuras, salvo un ligero aumento 

de las juntas de grano de bajo ángulo en la muestra que ha sido tratada térmicamente (ver 

Figura 5.25d). Este efecto se puede atribuir a la descomposición de las fases secundarias 

durante el tratamiento térmico, como se ha mostrado en la Figura 5.24. 

A partir de los barridos de EBSD se han obtenido los valores medios de tamaño de unidad 

cristalográfica para ambos criterios de desorientación y todas las condiciones. En la Figura 

5.26 se han representado los valores de D2° (trazos discontinuos) y D15° (trazos continuos) en 

función del tratamiento aplicado y la composición.  

 
Figura 5.26 Influencia del tratamiento térmico de inducción y de la composición química sobre el 

tamaño de unidad media, utilizando dos criterios de desorientación distintos: límites de bajo (2°) y 

alto (15°) ángulo. 

Al igual que en los valores de límite elástico y resistencia a tracción, se observan tres niveles 

en función de la composición. Es en el acero TiMo donde se consiguen las microestructuras 

más finas, seguido del acero NbMo y del acero Nb. Aquellos aceros microaleados con Mo 

muestran sistemáticamente valores de unidad medio más finos en ambos criterios, debido al 

efecto del Mo en la formación de productos de transformación no poligonales más complejos 

[24]. Asimismo, las microestructuras de las muestras tratadas térmicamente parecen 

ligeramente más finas, especialmente en el acero Nb para el criterio de bajo ángulo (2°) y en 

el acero TiMo para ambos criterios de desorientación. Este ligero afino de la 

microestructura en los aceros con Mo se puede atribuir a la parcial descomposición de las 

islas MA durante el tratamiento térmico. Durante los tratamientos térmicos, estas fases 

secundarias se descomponen para dar lugar a pequeños carburos y nuevos granos más finos. 

Unido a esto, durante el tratamiento térmico pueden tener lugar procesos de restauración que 

aporten un afino a la microestructura sin afectar de manera significativa a las fases que 

componen la matriz. 

0

2

4

6

8

TEA TEA-TT650 TEA-TT680 TEA-TT710

Ta
m

añ
o 

de
 u

ni
da

d 
m

ed
io

 (µ
m

)

Nb D2º Nb D15º
NbMo D2º NbMo D15º
TiMo D2º TiMo D15º



Capítulo 5 

186 

Para comprobar el efecto de los diferentes tratamientos térmicos sobre la heterogeneidad de 

la muestra, se ha graficado el valor de DC20% (Figura 5.27a) y el valor del parámetro DC20%/D15° 

(Figura 5.27b) en función del tratamiento térmico aplicado para los tres aceros [18,24]. Al 

estudiar ambos gráficos se aprecian dos tendencias diferentes. Por un lado, los aceros con Nb 

(acero Nb y acero NbMo) presentan un valor de DC20% aproximadamente constante (salvo en 

el caso de la muestra TEA-TT710 del acero Nb, cuyo valor es significativamente superior 

comparado con los demás). Debido a ello, el parámetro DC20%/D15° se mantiene prácticamente 

constante (DC20%/D15° alrededor de 4) salvo para las muestras a las que se les ha aplicado el 

tratamiento térmico de inducción a 710 °C, que en ambos aceros muestran un valor de 

DC20%/D15° cercano a 5,7. En el caso del acero Nb, ese aumento se debe al aumento del DC20%, 

mientras que en el caso del acero NbMo se debe a la disminución del valor D15° (ver Figura 

5.26). En el caso del TiMo, el valor de DC20% varía significativamente de una muestra a otra 

(Figura 5.27a) sin seguir ninguna tendencia clara. Del mismo modo, en la evolución del 

parámetro DC20%/D15° en función del tratamiento aplicado (Figura 5.27b) no se aprecia 

tampoco ninguna tendencia clara.  

Aquellos aceros que contienen Nb (aceros Nb y NbMo) muestran valores de DC20% más 

similares debido a que el Nb permite acumular deformación de manera más efectiva, dando 

lugar a microestructuras más homogéneas a lo largo de toda la muestra [25,26]. Sin embargo, 

en el acero TiMo la deformación no se acumula de la misma manera, lo que genera una 

microestructura más heterogénea, lo que se refleja en una mayor dispersión en los valores de 

DC20% y DC20%/D15° obtenidos (Figura 5.27a y b, respectivamente). 

  
(a) (b) 

Figura 5.27 Variación de a) DC20%  y b) del factor DC20%/D15° en función del tratamiento 

térmico aplicado. 

 

5.2.2.2 Análisis de la densidad de dislocaciones 

Además del efecto del tamaño de grano y de las fases presentes en la microestructura, la 

densidad de dislocaciones puede variar las propiedades de resistencia de un material [16]. 
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Debido a la naturaleza de los procesos térmicos, los tratamientos térmicos pueden reducir la 

densidad de dislocaciones gracias a los procesos de restauración. Por ello, siguiendo el mismo 

procedimiento que el descrito en el apartado 4.1.2, se ha determinado la densidad de 

dislocaciones de todas las muestras antes y después de los distintos tratamientos 

térmicos. Para ilustrar el efecto de los tratamientos térmicos sobre la densidad de 

dislocaciones, en la Figura 5.28 se muestran los mapas de Kernel de las muestras TEA (a, c 

y e) y TEA-TT710 (b, d y f) de los aceros Nb (a y b), NbMo (c y d) y TiMo (e y f), 

respectivamente. Comparando los mapas obtenidos para cada composición, se observa que 

en el mapa del acero Nb predominan los tonos verdes, mientras que en los aceros NbMo y 

TiMo los colores predominantes son los más cálidos, amarillos y naranjas. Ello indica una 

mayor desorientación media de Kernel en los aceros con Mo. Ello se debe a que el Mo 

promueve la formación de microestructuras más complejas, con una mayor densidad de 

dislocaciones [19]. Por otro lado, al comparar los mapas de las muestras TEA con la de las 

TEA-TT710, se observa que no hay grandes diferencias. Por ejemplo, las muestras TEA y TEA-

TT710 del acero TiMo (Figura 5.28e y f), muestran valores de desorientaciones medias de 

Kernel (θ) de 1,06 y 1,09°, respectivamente. 

En la Figura 5.29 se muestra la evolución de la densidad de dislocaciones en función del 

tratamiento térmico aplicado. Los aceros con Mo (NbMo y TiMo) presentan una mayor 

densidad de dislocaciones en comparación con el acero Nb. La muestra antes del tratamiento 

térmico del acero Nb muestra una densidad de dislocaciones 1,3·1014 m-2, mientras en los 

aceros NbMo y TiMo se obtienen valores de 𝜌 de 1,8 y 1,9·1014 m-2, respectivamente. Dichos 

niveles de densidad de dislocaciones apenas cambian tras la aplicación de los distintos 

tratamientos térmicos (ver Figura 5.29). El hecho de que la densidad de dislocaciones se 

mantenga prácticamente constante en todo el rango de temperaturas de tratamiento confirma 

que no se activan procesos de ablandamiento durante los tratamientos térmicos de inducción, 

debido a la brevedad de los tratamientos. Durante un tratamiento de revenido convencional 

los mecanismos de ablandamiento pueden reducir la densidad de dislocaciones. En este caso, 

siendo el calentamiento tan rápido, el efecto de los procesos de ablandamiento es 

prácticamente inapreciable. 
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(a) (b) 

  
(c) (d) 

  
(e) (f) 

Figura 5.28 Mapas de desorientaciones medias de Kernel correspondientes a las muestras (a, c y e) 

TEA y (b, d y f) TEA-TT710 de los aceros (a y b) Nb, (c y d) NbMo y (e y f) TiMo. 
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Figura 5.29 Densidad de dislocaciones para todas las composiciones y condiciones, antes y después 

de los distintos tratamientos térmicos de inducción. 

 

5.2.2.3 Análisis de la precipitación 

La caracterización microestructural mostrada en los apartados anteriores, sugiere que el 

tratamiento térmico de inducción no tiene efectos significativos en la microestructura en 

términos de tamaño de grano o densidad de dislocaciones. Por tanto las diferencias 

observadas en las propiedades de resistencia (Figura 5.19 y Figura 5.20), no se deben a 

cambios en la microestructura. Para comprobar si se observa una mayor cantidad de 

precipitados que explique el aumento observado en las propiedades de resistencia, se ha 

realizado un estudio de la precipitación en las muestras previas al tratamiento y a las tratadas 

térmicamente a 710 °C. Con ese fin, se han preparado foils electropulidos que han sido 

analizados mediante TEM. Al igual que en el apartado 4.1.3, donde se ha realizado un estudio 

de la precipitación que se da durante los procesos de producción de bobinas de chapas 

laminadas en caliente, sólo se han tenido en cuenta aquellos precipitados menores de 10 nm, 

ya que son éstos los que más contribuyen al endurecimiento por precipitación [11,13]. En la 

Figura 5.30 se muestran algunas micrografías obtenidas mediante TEM de los foils de los 

aceros TiMo (a y b) y NbMo (c y d)  de muestras previas al tratamiento de inducción (a y c)  

y tras el tratamiento de inducción a 710 °C (b y d).  

Al comparar las micrografías de las muestras del acero TiMo (Figura 5.30a y b) se puede 

observar una mayor cantidad de precipitados en la muestra que ha sido tratada 

térmicamente. La gran cantidad de dislocaciones que hay en la matriz actúan de lugares de 

nucleación preferentes para la formación de nuevos precipitados distribuidos al azar que 

aumenten las propiedades de tracción del material [7,27]. En un estudio previo, Xie y col. [1], 

detectaron diferencias en la precipitación al utilizar hornos convencionales o de inducción 

para realizar tratamientos de revenido con temperaturas de tratamiento similares a las 

utilizadas en esta tesis. Los resultados de dicho estudio sugieren que al utilizar hornos de 
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inducción, los carburos formados son más finos y se encuentran más uniformemente 

distribuidos por la matriz en comparación con los formados al usar un horno convencional. 

Asimismo, el tamaño y distribución de los precipitados observados en el presente análisis 

son comparables a los del estudio de Xie y col. [1]. Sin embargo, Xie y col. utilizan tiempos 

de tratamiento considerablemente más largos (15 minutos) que los aplicados en este trabajo. 

Al igual que ocurre en el acero TiMo, también se observa una mayor cantidad de precipitados 

en las muestras tratadas térmicamente en el acero NbMo (Figura 5.30c y d). Sin embargo, la 

cantidad de precipitados formados en el acero NbMo es significativamente menor que en el 

acero TiMo, lo que concuerda con el menor efecto endurecedor observado en las propiedades 

de tensión de ambos materiales (ver Figura 5.20). Ello refuerza la teoría de que en aquellos 

aceros microaleados con Ti y Mo el efecto endurecedor de la precipitación es mayor, no sólo 

en la producción de chapas gruesas sino también en la producción de bobinas de chapa 

laminada en caliente [28,29]. 

  
(a) (b) 

  
(c) (d) 

Figura 5.30 Micrografías obtenidas mediante TEM de foils electropulidos de los aceros (a y b) TiMo y 

(c y d) NbMo correspondientes a las muestras (a y c) TEA y (b y d) TEA-TT710. 

100 nm 100 nm

100 nm
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Además, se ha cuantificado el tamaño medio de los precipitados en los aceros NbMo y TiMo 

para las muestras sin tratamiento térmico (TEA) y para aquellas a las que se les ha aplicado 

un tratamiento térmico a 710 °C (TEA-TT710). Los resultados de dicha cuantificación se 

presentan en la Figura 5.31a y b para los aceros TiMo y NbMo, respectivamente. En el caso 

del acero TiMo, se observa que tras el tratamiento térmico, el tamaño medio de los 

precipitados se ve reducido. Ello sugiere que los precipitados formados durante el 

tratamiento térmico son significativamente más finos que los obtenidos antes del tratamiento. 

Tanto es así que el tamaño medio de los precipitados cae de 6,2 a 4,9 nm al aplicar el 

tratamiento de inducción. Sin embargo, en el acero NbMo, no se aprecia un efecto del 

tratamiento térmico en el tamaño de los precipitados. Como se puede ver en la Figura 5.31b, 

la distribución de tamaño es prácticamente idéntica para ambas muestras, con tamaños 

medios de 4,2 y 4,6 nm, para las muestras TEA y TEA-TT710, respectivamente. 

  
(a) (b) 

Figura 5.31 Distribución del tamaño de los precipitados (en términos de fracción de área acumulada) 

para los aceros a) TiMo y b) NbMo. Resultados correspondientes a las muestras TEA y TEA-TT710. 

 

5.2.3 Evaluación de la influencia del tratamiento térmico de inducción sobre los 

mecanismos de endurecimiento 

Siguiendo el procedimiento descrito en el Capítulo 4 (apartado 4.3.1.), para la estimación del 

límite elástico se ha utilizado una aproximación lineal basada en la suma de las 

contribuciones de los distintos mecanismos de endurecimiento [30,31]. La influencia de cada 

uno de los mecanismos de endurecimiento ha sido estimada y graficada en función del 

tratamiento térmico aplicado. En la Figura 5.32a, b y c se muestran los repartos de cada uno 

de los mecanismos de endurecimiento en el límite elástico para las diferentes composiciones 

(Nb, NbMo y TiMo, respectivamente). En las muestras Nb TEA-TT680 (Figura 5.32a) y NbMo 

TEA (Figura 5.32b) el valor del límite elástico estimado es ligeramente superior al 

experimental. En ambos casos se ha marcado el valor experimental en el gráfico con una línea 

roja discontinua.  
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(a) (b) 

 
(c) 

Figura 5.32 Contribución de cada mecanismo de endurecimiento al límite elástico en función de las 

condiciones de proceso de los aceros a) Nb, b) NbMo y c) TiMo. 

Al estudiar con detalle los diferentes gráficos, se observa que es el mecanismo del tamaño de 

grano es el que mayor relevancia tiene en todos los casos. Dicha contribución es máxima en 

el acero TiMo, en el cual se han medido los tamaños de grano más finos (Figura 5.26), seguido 

del acero NbMo y del Nb. En el caso de los aceros NbMo y TiMo (Figura 5.32b y c), a medida 

que aumenta la temperatura de tratamiento, la contribución del tamaño de grano es mayor, 

ya que los tamaños de unidad medios disminuyen ligeramente. Como se ha explicado 

anteriormente, esta disminución se debe a la descomposición de las islas MA durante 

los tratamientos térmicos, que da como resultado la aparición de cementitas (Fe3C) y nuevos 

granos de ferrita finos [2]. Sin embargo, en el acero Nb (Figura 5.32a), la contribución del 

tamaño de grano es similar en todas las condiciones. Aunque el tamaño de grano de la 

microestructura se vea reducido al aplicar los distintos tratamientos térmicos (Figura 5.26), la 

fracción de juntas de bajo ángulo aumenta y la de alto ángulo disminuye, manteniendo la 

contribución del tamaño de grano prácticamente constante. 

σys exp
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En lo referente a la contribución de las dislocaciones, la densidad de dislocaciones permanece 

constante, tal y como se ha visto en la Figura 5.28c, ya que no tienen lugar procesos de 

ablandamiento durante el tratamiento de inducción. Gracias a ello, la contribución de las 

dislocaciones en cada material se mantiene prácticamente constante antes y después de los 

distintos tratamientos térmicos. Por ejemplo, la contribución de las dislocaciones en el acero 

TiMo varía entre 102 y 105 MPa. En el caso del acero Nb, la contribución de las dislocaciones 

es más baja (entre 85 y 95 MPa), lo que se atribuye a la presencia de fases ferríticas más 

poligonales que en los demás aceros.  En los aceros NbMo y TiMo, se ha tenido en cuenta el 

efecto endurecedor de las islas MA. Se ha visto (Figura 5.23 y Tabla 5.2) que a medida que 

aumenta la temperatura de tratamiento su contribución es menor, asociado a la 

descomposición de las islas MA durante el tratamiento térmico. Al comparar la Figura 5.32b 

y c, las contribuciones de las islas MA en el acero TiMo varían entre 39 y 4 MPa, mientras que 

en el acero NbMo lo hacen entre 74 y 15 MPa. Ambos valores máximos se logran en las 

muestras sin tratamiento térmico de inducción (TEA). 

Con respecto al endurecimiento asociado a la precipitación, los resultados mostrados en la 

Figura 5.32 indican que los tratamientos térmicos favorecen la formación de nuevos 

nanoprecipitados en los aceros NbMo y TiMo. En el acero NbMo (Figura 5.32b), la 

contribución máxima de la precipitación es de 57 MPa la cual se obtiene al aplicar un 

tratamiento térmico a 680 °C. Mientras, en el acero TiMo (Figura 5.32c) el efecto endurecedor 

de la precipitación adquiere mayor relevancia, aumentando el valor del límite elástico en 57, 

110 y 133 MPa al aplicar tratamientos térmicos de 650, 680 y 710 °C, respectivamente. Esta 

alta contribución de la precipitación puede explicar el aumento del ratio σys/σT observado en 

la Figura 5.20c en las muestras tratadas térmicamente, ya que la precipitación tiene una mayor 

influencia sobre el límite elástico que sobre la resistencia a tracción. Por el contrario, en el 

acero Nb (Figura 5.32a), no se aprecian aumentos en el límite elástico que puedan asociarse a 

una mayor precipitación, debido principalmente a la baja concentración de Nb en su 

composición (0,034%). Estos resultados concuerdan con resultados reportados por estudios 

previos por Sanz y col. donde tampoco observaban precipitados finos en aceros con 

contenidos de Nb similares [32]. 

A partir de los datos de tamaño medio de precipitados obtenidos del análisis de la 

precipitación realizado a las muestras TEA y TEA-TT710 de los acero TiMo y NbMo (Figura 

5.31), se puede determinar la fracción volumétrica (fv) de precipitados formados necesaria 

para generar el aumento en la contribución de la precipitación en cada caso. Para ello, se debe 

despejar el término fv de la Ecuación 5.1, donde x es el tamaño medio de los precipitados.  

𝜎𝑝𝑝𝑡 = 10,8 ·
√𝑓𝑣
𝑥

· ln (
𝑥

6,125 · 10−4
) Ecuación 5.1 

Haciendo los cálculos correspondientes se determina que en el caso del acero NbMo, para 

obtener una mejora de 29 MPa al aplicar el tratamiento térmico a 710 °C la fv es de 0,4·10-4. En 

el caso de la muestra TEA-TT710 del acero TiMo, donde la contribución de la precipitación es 

de 133 MPa, la fracción volumétrica necesaria es de 8,5·10-4. Comparando los resultados, se 

desprende que tras aplicar el mismo tratamiento térmico, en el acero TiMo se genera una 

fracción volumétrica un orden de magnitud mayor que en el caso del acero NbMo. 
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5.2.4 Efecto del aumento de resistencia en la tenacidad 

En la mayoría de los casos, cuando aumenta la resistencia de un acero las propiedades de 

tenacidad se ven afectadas, siempre y cuando el aumento de la resistencia no se deba al afino 

de la microestructura. En el presente estudio, el aumento observado en las propiedades de 

resistencia se debe principalmente a la precipitación, por lo que se considera interesante 

analizar el efecto que ha tenido dicho aumento sobre las propiedades de tenacidad. Con ese 

propósito, se han mecanizado probetas Charpy a partir de muestras de compresión plana sin 

tratamiento térmico (TEA) y muestras a las que se les ha aplicado el tratamiento térmico a 

710 °C (TEA-TT710) de los aceros NbMo y TiMo. En la Figura 5.33a y b se muestran las curvas 

de energía absorbida frente a temperatura de ensayo de ambas condiciones para los aceros 

NbMo y TiMo, respectivamente.  

Con respecto al efecto de la composición, el acero NbMo muestra temperaturas de transición 

dúctil-frágil más bajas. En cuanto al efecto del tratamiento térmico, se observan diferentes 

tendencias en función de la composición. En el acero NbMo (Figura 5.33a), se han obtenido 

curvas prácticamente coincidentes a partir de las muestras TEA y TEA-TT710. A partir de 

dichas curvas se han determinado valores de ITT (50% DB) de -114 y -112 °C para las muestras 

TEA y TEA-TT710, respectivamente. Por otro lado, en el caso del acero TiMo (Figura 5.33b), 

la aplicación del tratamiento térmico a 710 °C afecta considerablemente las propiedades de 

tenacidad. La curva correspondiente a la muestra TEA-TT710 se encuentra desplazada hacia 

temperaturas superiores al compararla con la muestra TEA. Tras el tratamiento térmico la 

ITT (50% DB) se ve aumentada en 35 °C, pasando de -93 °C en la muestra previa al 

tratamiento (muestra TEA), a -58 °C tras el tratamiento térmico de inducción (muestra TEA-

TT710). 

  
(a) (b) 

Figura 5.33 Evolución de la energía absorbida en función de la temperatura de ensayo 

correspondientes a las muestras TEA y TEA-TT710 de los aceros a) NbMo y b) TiMo. 

Con el fin de estudiar las causas de las variaciones en los valores de ITT (50% DB) en las 

diferentes muestras, se ha aplicado la misma metodología utilizada en el apartado 4.3.2 y se 

ha estimado la contribución de los distintos mecanismos a partir de la Ecuación 4.7. Para ello, 
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se han empleado los resultados obtenidos durante la caracterización microestructural. En la 

Figura 5.34a y b se han graficado cada una de las contribuciones a la ITT (50% DB) para las 

muestras previas al tratamiento (TEA) y tras los diferentes tratamiento térmicos de inducción 

(TEA-TT) de los aceros NbMo y TiMo, respectivamente. 

Aunque los valores estimados en todos los casos son superiores a los medidos 

experimentalmente, sí que se pueden apreciar las mismas tendencias al comparar los valores 

de ITT (50% DB) obtenidos de forma experimental con los obtenidos a partir del modelo. En 

el caso del acero NbMo (Figura 5.34a) el modelo estima una disminución de la ITT (50% DB) 

debido a la aplicación del tratamiento térmico a 710 °C de tan solo 4 °C, lo que está en 

consonancia con los resultados obtenidos experimentalmente. Tal y como se ha mostrado 

anteriormente, la ITT (50% DB) experimental de la muestra TEA-TT710 está 2 °C por encima 

de la ITT (50% DB) de la muestra TEA. 

Al estudiar con mayor detalle las distintas contribuciones en el acero NbMo (Figura 5.34a), se 

observa que tras el tratamiento térmico de inducción a 710 °C, el término Δσy (precipitación 

y dislocaciones) aumenta ligeramente. Como se ha podido observar con anterioridad (ver 

Figura 5.28b y c y en la Figura 5.29), la densidad de dislocaciones no varía tras el tratamiento 

de inducción, mientras que se ha observado una mayor densidad de precipitados finos en la 

muestra tratada (ver Figura 5.30c y d). Por lo tanto, se establece que el aumento de Δσy se 

debe a una mayor contribución de la precipitación. Además, también aumenta la contribución 

de la heterogeneidad en 21 °C. El efecto perjudicial de ambos términos es compensado con 

una menor contribución de las segundas fases (el término disminuye 10 °C) y un mayor afino 

de la microestructura (ver Figura 5.26). Dicho afino se puede atribuir a la formación de nuevos 

granos finos de ferrita durante la descomposición de las islas MA durante el  tratamiento 

térmico por inducción (Figura 5.23). Estos resultados están en línea con estudios previos que 

sugieren que la descomposición de las fases secundarias (como perlita o islas MA) durante el 

proceso de revenido favorece la mejora de las propiedades de tenacidad [33,34]. 

En el acero TiMo (Figura 5.34b), el modelo prevé un aumento de la ITT (50% DB) tras la 

aplicación del tratamiento térmico de inducción a 710 °C de 10 °C (según el modelo las ITTs 

son -59 y -49 °C  para las muestras TEA y TEA-TT710, respectivamente). En cambio, como se 

ha comprobado experimentalmente, la diferencia real entre ambas temperaturas de transición 

es de 35 °C. En relación al efecto del tamaño de grano, la presencia de heterogeneidades e 

islas MA, se obtienen tendencias similares a las descritas con anterioridad en el acero NbMo. 

Sin embargo, en el término Δσy se observan diferencias más significativas al comparar la 

muestra sin tratamiento con la muestra tratada a 710 °C. La contribución de Δσy duplica su 

valor tras la aplicación del tratamiento térmico a 710 °C, debido principalmente a la 

formación de carburos nanométricos durante el tratamiento (Figura 5.32c). Siendo el 

endurecimiento por precipitación significativamente superior en el acero TiMo que en el 

acero NbMo, se espera que el efecto perjudicial de la precipitación en las propiedades de 

tenacidad sea más notorio. 

 



Capítulo 5 

196 

 
(a) 

 
(b) 

Figura 5.34 Estimación de las distintas contribuciones a la ITT (50% DB) en función del tratamiento 

térmico del acero a) NbMo y b) TiMo. 

Aunque no se tienen datos experimentales con los que comparar los resultados obtenidos 

mediante el modelo, se ha calculado la contribución de cada uno de los factores de la 

ITT (50% DB) para las diferentes muestras del acero Nb. Dichos resultados se muestran 

graficados en la Figura 5.35. Al estudiar detenidamente dicha figura, se observa que, para 

todas las condiciones, la ITT (50% DB) estimada se encuentra en una estrecha horquilla de 

12 °C. En el acero Nb, no se espera que el tratamiento de inducción afecte a las propiedades 

de tenacidad, puesto que se han obtenido propiedades de tracción y microestructuras muy 

similares en la muestra sin tratamiento y en las tratadas térmicamente. 
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Figura 5.35 Estimación de las distintas contribuciones de la ITT (50% DB) en función del tratamiento 

térmico aplicado del acero Nb. 

Con el fin de lograr una mejor comprensión de la influencia de cada uno de los mecanismos 

de endurecimiento sobre las propiedades mecánicas (límite elástico e ITT (50% DB)), se han 

construido unos diagramas de vectores como los propuestos por Gladman [13], para los 

aceros microaleados con Mo. Para su construcción, se han trazado vectores con la 

contribución relativa de cada uno de los parámetros metalúrgicos (tamaño de grano, solución 

sólida, dislocaciones, fracción y tamaño de las islas MA, heterogeneidad y precipitación) que 

afectan a las propiedades mecánicas de resistencia y tenacidad. En ambos gráficos (Figura 

5.36a y b) los vectores con trazo continuo pertenecen a las muestras previas al tratamiento 

térmico (TEA), mientras que los vectores de trazo discontinuo pertenecen a las muestras 

tratadas térmicamente (TEA-TT710). Para la representación de estos gráficos se han utilizado 

los valores de límite elástico e ITT (50% DB) estimados mediante la metodología descrita con 

anterioridad. 

En el caso del acero TiMo (Figura 5.36a), se aprecia claramente el efecto del tratamiento 

térmico en el término de la precipitación (vector negro). Gracias a la precipitación el límite 

elástico aumenta más de 100 MPa y su efecto adverso en la tenacidad se ve parcialmente 

contrarrestado gracias al afino de la microestructura y a la descomposición de las islas MA. 

En el caso del acero NbMo (Figura 5.36b), la diferencia entre las muestras antes y después del 

tratamiento es más sutil. El efecto de la precipitación sobre la resistencia y la tenacidad es casi 

nulo. Sin embargo, el afino de la microestructura y la descomposición de las islas MA ganan 

relevancia en las propiedades de tenacidad. Estos gráficos muestran por un lado el potencial 

del uso combinado del Ti y el Mo para aquellos casos en los que se necesite aumentar la 

resistencia del material gracias a la precipitación. Por otro lado, los resultados confirman que 

el afino de la microestructura debe ser el factor principal a tener en cuenta cuando se precisa 

lograr mejoras tanto en la resistencia como en la tenacidad. 
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(a) (b) 

Figura 5.36 Comparación de las contribuciones relativas de los distintos parámetros metalúrgicos 

(tamaño de grano, solución sólida, densidad de dislocaciones, % islas MA, tamaño de islas MA, 

heterogeneidad y precipitación) en las propiedades de resistencia y tenacidad de las muestras TEA y 

TEA-TT710 referente a los aceros TiMo (a) y NbMo (b). 

 

5.3 Influencia de la microestructura previa al tratamiento térmico 

sobre las propiedades mecánicas 

Como se ha observado en el apartado 5.1.1, la microestructura previa a la aplicación del 

tratamiento térmico tiene gran influencia sobre la mejora de las propiedades finales. Con el 

fin de estudiar más en detalle el efecto de la microestructura previa a la aplicación del 

tratamiento térmico de inducción, se han realizado ensayos de compresión plana siguiendo 

el esquema del ciclo termomecánico de la Figura 3.3, en el cual se emplean tres diferentes 

temperaturas finales de la etapa del enfriamiento acelerado (650, 720 y 790 °C). Al utilizar las 

distintas temperaturas se logran microestructuras diferentes, de carácter más bainítico a la 

temperatura más baja y más poligonal a medida que aumenta la temperatura. Estos ensayos 

únicamente se han realizado con el acero TiMo, ya que es la composición más susceptible a 

conseguir mejoras en las propiedades de resistencia tras la aplicación del tratamiento térmico 

[35–37].El tratamiento térmico de inducción se ha realizado a 710 °C, ya que es la temperatura 

a la cual se han obtenido endurecimientos más notables. De esta manera, se utilizará el 

acrónimo TEA seguido de la temperatura final del enfriamiento acelerado para referirse a las 

muestras previas al tratamiento térmico, mientras que a las muestras tratadas térmicamente 

se las denominará TEA-TT. De esta manera, una muestra con una temperatura final de 

enfriamiento acelerado de 650 °C, a la que se le ha aplicado el tratamiento térmico de 

inducción a 710 °C, se denominará TEA650-TT. 
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Este apartado se encuentra dividido en tres sub-secciones. En la primera se presentan y 

analizan las curvas tensión deformación obtenidas a partir de las diferentes muestras. A 

continuación, se realiza una caracterización microestructural detallada (fases en la 

microestructura, tamaños de unidad medios, densidad de dislocaciones y estudio de la 

precipitación), con la finalidad de profundizar en el efecto de los tratamientos de inducción 

en las distintas microestructuras. Por último, se determina el reparto de los distintos 

mecanismos de endurecimiento debido a la aplicación del tratamiento térmico de inducción. 

 

5.3.1 Propiedades de resistencia mecánica 

En la Figura 5.37a se presentan las curvas ingenieriles tensión-deformación correspondientes 

a las muestras sin tratamiento térmico (TEA, trazos continuos) y a las tratadas térmicamente 

(TEA-TT, trazos discontinuos). A partir de dichas curvas se han obtenido los valores de límite 

elástico (σys, color negro) y resistencia a tracción (σT, color morado) que se encuentran 

graficados en la Figura 5.37b. Además, en la Tabla 5.3 se encuentran recogidos todos los 

valores de σys, σT, elongación y reducción de área de las distintas muestras del acero TiMo. 

  
(a) (b) 

Figura 5.37 a) Curvas ingenieriles tensión-deformación y b) evolución del límite elástico y resistencia 

a tracción correspondientes a las muestras del acero TiMo previas (TEA) y posteriores al tratamiento 

térmico de inducción a 710 °C (TEA-TT). 

Tras analizar los gráficos de la Figura 5.37, se observa que entre las muestras previas al 

tratamiento térmico, la TEA790 presenta el mayor valor de límite elástico (544 MPa), seguido 

de las muestras TEA720 y TEA650 (525 y 495 MPa, respectivamente). Sin embargo, es a la 

temperatura final de enfriamiento acelerado intermedia de 720 °C (TEA720) cuando se 

alcanza el valor máximo de resistencia a tracción de 707 MPa. En cuanto al efecto del 

tratamiento térmico de inducción a 710 °C, los resultados indican que el tratamiento 

promueve el incremento de los valores de límite elástico y resistencia a la tracción 

notablemente. Por ejemplo, la muestra TEA650, con un límite elástico de 495 MPa, tras el 

tratamiento térmico alcanza un valor de 632 MPa (TEA650-TT). Además, se observa que tras 
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el tratamiento, las muestras con temperaturas finales de enfriamiento acelerado diferentes 

adquieren valores de σys y σT similares. La muestra TEA650-TT es la que sufre un mayor 

aumento de propiedades. Su límite elástico aumenta en un 28%, mientras que las muestras 

TEA720-TT y TEA790-TT lo hacen en un 24 y 19%, respectivamente, efecto que se observa en 

la Figura 5.37b. En cuanto al resto de propiedades (ver Tabla 5.3), la elongación se ve 

favorecida al aplicar el tratamiento térmico en las muestras con las temperaturas de comienzo 

del enfriamiento continuo de 720 y 790 °C. Por otro lado, la reducción de área apenas se ve 

afectada por el tratamiento térmico. 

Tabla 5.3 Valores de límite elástico (σys), resistencia a tracción (σT), elongación (E) y reducción de área 

(RA) correspondientes a las muestras del acero TiMo previas (TEA) y posteriores al tratamiento 

térmico de inducción a 710 °C (TEA-TT). 

Tratamiento σys (MPa) σT (MPa) E (%) RA (%) 

TEA650 495±3 667±3 25±2 79±0 

TEA650-TT 632±1 738±2 22±0 76±0 

TEA720 525±1 707±3 19±1 79±1 

TEA720-TT 654±4 758±1 27±0 80±1 

TEA790 544±0 676±0 20±0 77±0 

TEA790-TT 646±3 739±4 25±1 80±1 

 

5.3.2 Caracterización microestructural 

Al igual que en el apartado 5.2.2., se ha realizado un análisis microestructural de las muestras 

previas al tratamiento térmico (TEA) y a aquellas a las que se les ha realizado el tratamiento 

térmico de inducción a 710 °C (TEA-TT), con el objeto de analizar las causas de las diferencias 

observadas en las propiedades de resistencia mostradas en el apartado 5.3.1.  

 

5.3.2.1 Análisis de las fases presentes en la microestructura y tamaño de grano 

En la Figura 5.38 se presentan las micrografías a diferentes aumentos de las muestras del 

acero TiMo previas al tratamiento térmico (TEA) obtenidas utilizando temperaturas finales 

de enfriamiento acelerado de 790 (a y b), 720 (c y d) y 650 °C (e y f). En función de la TEA la 

microestructura obtenida varía notablemente. La muestra TEA790 (Figura 5.38a y b) está 

compuesta por granos de ferrita poligonal, perlita e islas MA. Reducir la temperatura final 

del enfriamiento acelerado hasta los 720 °C (Figura 5.38c y d) promueve la obtención de una 

microestructura considerablemente más fina, donde además de PF, P e islas MA, se aprecia 

la presencia de fases con morfología bainítica (ferrita quasipoligonal y granular). Por 

último, en la muestra con la temperatura final de enfriamiento acelerado más baja (TEA650, 

Figura 5.38e y f), se observa que la microestructura está compuesta por QF, GF e islas MA. 

También se han analizado las microestructuras obtenidas tras la aplicación del tratamiento 

térmico de inducción a 710 °C. En la Figura 5.39, se presentan las micrografías de las muestras 

TEA-TT. Al comparar las micrografías de las muestras TEA (Figura 5.38) con las de las 

muestras TEA-TT (Figura 5.39), no se aprecian grandes cambios en cuanto a la morfología y 

el tamaño de grano de las fases presentes en las microestructuras. 
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(a) (b) 

  
(c) (d) 

  
(e) (f) 

Figura 5.38 Micrografías de muestras (a y b) TEA790, (c y d) TEA720 y (e y f) TEA650  

del acero TiMo. 
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Figura 5.39 Micrografías de muestras (a y b) TEA790-TT, (c y d) TEA720-TT y (e y f) TEA650-TT 

del acero TiMo. 
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Con el fin de cuantificar la fracción de las distintas fases secundarias y el tamaño de las islas 

MA, se atacaron todas las muestras con Le Pera. A modo de ejemplo, en la Figura 5.40. se 

presentan micrografías de las muestras TEA650 y TEA790 sin tratamiento (a y c) y con 

tratamiento térmico (b y d). A partir de las micrografías obtenidas, se ha cuantificado la 

fracción y el tamaño de las islas MA en cada condición. Los resultados obtenidos se recogen 

en la Tabla 5.4. En cuanto al tamaño medio de las islas MA, en las muestras obtenidas antes 

del tratamiento térmico (TEA, Figura 5.40a y c), parece que la temperatura de comienzo del 

enfriamiento continuo apenas modifica su tamaño. En el resto de condiciones se observan 

islas MA aproximadamente del mismo tamaño tras el tratamiento térmico.  

  
(a) (b) 

  
(c) (d) 

Figura 5.40 Micrografías de las muestras a)TEA650, b) TEA650-TT, c) TEA790 y d) TEA790-TT del 

acero TiMo atacadas con Le Pera. 

Tabla 5.4 Tamaño medio de islas MA y fracción de islas MA y perlita para cada una de las muestras 

del acero TiMo. 

Tratamiento 
Tamaño medio de 

islas MA (µm) 

Fracción de 

islas MA (%) 

Fracción de 

perlita (%) 

TEA650 1,8 4,3 0 

TEA650-TT 1,5 0,4 0 

TEA720 1,7 1,6 9,5 

TEA720-TT 1,5 0,1 10,5 

TEA790 2,3 1,2 7,2 

TEA790-TT 1,6 0,2 6,7 
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Por otra parte, en relación a la fracción de islas MA, en las muestras sin tratamiento (TEA), a 

medida que aumenta la temperatura final de enfriamiento acelerado, menor es la fracción de 

islas MA. A modo de ejemplo, en la muestra TEA650 se ha cuantificado una fracción de islas 

MA del 4,3%, mientras que la TEA790 apenas tiene un 1,2%. Tras la aplicación del tratamiento 

térmico de inducción (TEA-TT, Figura 5.40b y d), la fracción de islas MA se ve drásticamente 

reducida en todos los casos (aproximadamente un 90%). Por ejemplo, en las muestras 

obtenidas a la temperatura intermedia (TEA720 y TEA720-TT), la fracción de islas MA 

disminuye desde 1,6% (muestra TEA720) a 0,1%, tras la aplicación del tratamiento térmico 

(TEA720-TT). Por otro lado, como se puede observar en la Tabla 5.4 sólo las muestras con una 

temperatura final de enfriamiento acelerado mayor de 720 °C muestran perlita en su 

composición. Además, los resultados indican que la aplicación del tratamiento térmico 

apenas modifica la fracción de dicha fase. 

Se ha utilizado el microscopio electrónico de barrido para analizar qué efectos tiene el 

tratamiento térmico de inducción sobre las islas MA. En la Figura 5.41 se muestran las 

micrografías obtenidas mediante FEG-SEM de las muestras TEA (a, c y e) y TEA-TT (b, d y f), 

a las distintas temperaturas de comienzo de enfriamiento continuo. En ellas se puede 

observar cómo tras el tratamiento térmico parte de las islas MA presentes se han 

descompuesto dando lugar a cementitas, efecto que ya se había observado anteriormente 

(Figura 5.24). La descomposición de las islas MA durante el tratamiento térmico explica por 

qué la elongación de las muestras TEA720 y TEA790 aumenta tras la aplicación del 

tratamiento térmico de inducción (ver Tabla 5.4). 

La complejidad de las microestructuras requiere el uso de técnicas de caracterización más 

avanzadas. Se ha utilizado la técnica de EBSD para cuantificar las unidades cristalográficas 

de las distintas muestras según dos criterios de desorientaciones distintos (desorientaciones 

de bajo ángulo: 2°<θ<15°; alto ángulo θ>15°). En la Figura 5.42 se muestran los mapas de 

desorientaciones de las muestras TEA (a, c y e) y TEA-TT (b, d y f), a las distintas temperaturas 

de comienzo de enfriamiento continuo. Como se ha comentado anteriormente, a medida que 

disminuye la TEA, disminuye el tamaño de grano. Además, también aumenta la densidad de 

juntas de bajo ángulo, indicativo de la formación de microestructuras más bainíticas (QF y 

GF), con una subestructura más pronunciada. Asimismo, tras la aplicación del tratamiento 

térmico se observa para ambos criterios un ligero afino en la microestructura. El ejemplo más 

evidente de dicho afino se observa al comparar los mapas de desorientaciones de las muestras 

TEA720 y TEA720-TT (Figura 5.42c y d). 

A partir de los barridos de EBSD se han obtenido los tamaños de unidad medios para ambos 

criterios de desorientaciones de todas las muestras. Los resultados se representan en la Figura 

5.43. En las muestras sin tratamiento térmico de inducción (muestras TEA), la reducción de 

la temperatura final del enfriamiento acelerado de 790 a 720 °C provoca un considerable 

descenso del tamaño de unidad medio en ambos criterios. Los valores de D2° para las muestras 

TEA790 y TEA720 son 6,01 y 3,07 µm, respectivamente. Al reducir la TEA hasta los 650 °C el 

valor de D2° no se ve afectado, ya que se mantiene prácticamente constante en el rango entre 

720 y 650 °C (3,16 µm para TEA650). Al comparar las muestras TEA con las TEA-TT, se 

observa que, para todo el rango de temperaturas finales de enfriamiento acelerado, se 
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obtienen tamaños de unidad medios más finos tras aplicar el tratamiento térmico de 

inducción para ambos criterios. Dicho afino es más acusado en el criterio de desorientaciones 

de alto ángulo, donde la diferencia máxima de tamaño se observa al comparar las muestras 

TEA720 y TEA720-TT (6,21 y 4,67 µm, respectivamente). Presumiblemente, este afino de la 

estructura se debe a que durante el tratamiento térmico, las islas MA se descomponen dando 

lugar a pequeños carburos y a la formación de nuevos granos finos y a procesos de 

restauración dentro de los granos de la matriz. 

  
(a) (b) 

  
(c) (d) 

  
(e) (f) 

Figura 5.41 Micrografías obtenidas mediante FEG-SEM correspondientes a las muestras (a, c y e) TEA 

y (b d y f) TEA-TT. Temperatura final del enfriamiento acelerado de (a y b) 790, (c y d) 720 y (e y f) 

650 °C. 
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(a) (b) 

  
(c) (d) 

  
(e) (f) 

Figura 5.42 Mapas de desorientaciones (2°<θ<15°: líneas rojas; θ>15°: líneas negras) de las muestras 

(a, c y e) TEA y (b, d y f) TEA-TT del acero TiMo. Temperaturas finales del enfriamiento acelerado de 

(a y b) 790, (c y d) 720 y (e y f) 650 °C. 
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Figura 5.43 Evolución del tamaño de unidad medio en función de la temperatura de comienzo del 

enfriamiento continuo de las muestras previas (TEA) y posteriores (TEA-TT) a la aplicación del 

tratamiento térmico de inducción a 710 °C. 

 

5.3.2.2 Análisis de la densidad de dislocaciones 

En la Figura 5.44 se presentan los mapas de desorientaciones medias de Kernel para las 

muestras previas (TEA) y posteriores al tratamiento térmico de inducción (TEA-TT). En 

cuanto a las muestras TEA (Figura 5.44a, c y e), cuanto menor es la temperatura final del 

enfriamiento acelerado, en los mapas de desorientaciones medias de Kernel ganan relevancia 

los colores cálidos (amarillos y rojos). Esto indica la presencia de una subestructura mayor y 

una densidad de dislocaciones superior, típico de fases con morfología no-poligonal o 

bainítica. A modo de ejemplo, la muestra TEA790 (Figura 5.44a) la cual se compone 

principalmente por ferrita poligonal, tiene un valor medio de Kernel (θ) de 0,61°. Sin 

embargo, las muestras TEA720 y TEA650 (Figura 5.44c y e respectivamente), donde 

predominan fases como la ferrita quasipoligonal y la ferrita granular, muestran valores de θ 

significativamente mayores de 0,95 y 1,06°, respectivamente. En cuanto al efecto de la 

aplicación del tratamiento térmico, al igual que en el apartado 5.2.2.2, no se aprecian cambios 

significativos. Los valores de θ permanecen prácticamente constantes. Por ejemplo, tras el 

tratamiento térmico de inducción, en la muestra TEA720 el valor de θ aumenta de 0,95 a 1,01°. 

Con los datos de desorientaciones medias de Kernel, se ha determinado el valor de densidad 

de dislocaciones en cada una de las muestras y se han graficado en función de la temperatura 

final del enfriamiento acelerado (Figura 5.45). Se observa que los valores de densidad de 

dislocaciones en las muestras sin tratar (TEA, en trazo continuo) y los de las tratadas 

térmicamente (TEA-TT, trazo discontinuo) son muy similares.  Al igual que en los mapas de 

desorientaciones medias de Kernel (Figura 5.44), se aprecia una diferencia significativa entre 

la densidad de dislocaciones de las muestras TEA. En la muestra con una matriz compuesta 

principalmente por ferrita poligonal (TEA790), la densidad de dislocaciones (𝜌) alcanza un 
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valor cercano a 1014 m-2. Por el contrario en las muestras compuestas por microestructuras de 

carácter más bainítico, TEA720 y TEA650, 𝜌 alcanza valores de 1,74·1014 y 1,95·1014 m-2, 

respectivamente. 

  
(a) (b) 

  
(c) (d) 

  
(e) (f) 

Figura 5.44 Mapas de desorientaciones medias de Kernel de las muestras (a, c y e) TEA y (b, d y f) 

TEA-TT del acero TiMo. Temperaturas finales del enfriamiento acelerado de (a y b) 790, (c y d) 720 y 

(e y f) 650 °C. 

50 µm 50 µm

50 µm 50 µm

50 µm 50 µm
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Figura 5.45 Densidad de dislocaciones en función de la temperatura final del enfriamiento acelerado 

para las muestras sin tratar térmicamente (TEA) y para aquellas tratadas térmicamente (TEA-TT). 

 

5.3.2.3 Análisis de la precipitación 

Por un lado, se ha comparado la precipitación observada en las muestras previas a la 

aplicación del tratamiento térmico de inducción (muestras TEA), con el fin de evaluar qué 

efecto tiene la temperatura final del enfriamiento acelerado sobre la precipitación. Por otro 

lado, también se ha estudiado la precipitación en las muestras tratadas térmicamente para 

determinar si tras el tratamiento térmico se observa una mayor cantidad de precipitados y 

qué tipo de microestructura es la más favorable para promover la formación de nuevos 

precipitados durante el tratamiento térmico de inducción. 

En la Figura 5.46 se muestran micrografías de las muestras TEA790 (a y b) TEA720 (c y d) y 

TEA650 (e y f). Al comparar las imágenes de las distintas muestras, se observan diferencias 

significativas en la matriz. En las muestras TEA790 y TEA720 (Figura 5.46a y c, 

respectivamente), la matriz se compone de granos de ferrita limpios con una baja densidad 

de dislocaciones. Por el contrario, en la muestra TEA650 (Figura 5.46e), se observa una 

densidad de dislocaciones notablemente más alta. Ello indica que una menor temperatura 

final de enfriamiento acelerado promueve la formación de microestructuras más bainíticas 

con una mayor densidad de dislocaciones. Por otro lado, se observa que la temperatura final 

del enfriamiento acelerado también tiene efecto sobre la precipitación. En la muestra TEA790 

(Figura 5.46b) se ha observado precipitación de tipo interfásica, pero existen algunas 

diferencias con respecto a la observada en las muestras obtenidas a partir del proceso de 

bobinado. Mientras la precipitación interfásica observada en las muestras bobinadas era de 

tipo planar (ver Figura 4.14 y Figura 4.15 del apartado 4.1.3), la observada en la muestra 

TEA790 es de tipo no planar, donde las filas de precipitados no son totalmente rectas ni 

paralelas entre sí [38]. Además, el espaciado entre las distintas filas es de en torno a 45 nm, 

mientras que en las muestras del acero TiMo bobinadas a 700 °C el espaciado es de 30 nm.  
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(a) (b) 

  
(c) (d) 

  
(e) (f) 

Figura 5.46 Micrografías obtenidas mediante TEM de foils electropulidos de muestras (a y b) TEA790, 

(c y d) TEA720 y (e y f) TEA650. 

100 nm 50 nm

100 nm 50 nm

100 nm 50 nm



Aumento de resistencia chapas gruesas mediante tratamientos por inducción  

211 

Por otro lado, en las muestras TEA720 y TEA650 (Figura 5.46d y f, respectivamente se 

observan precipitados distribuidos al azar por la matriz. El número de precipitados 

observados en la muestra TEA650 es considerablemente más bajo que en la muestra TEA720 

(ver Figura 5.46e y f). Temperaturas finales de enfriamiento acelerado bajas afecta las cinéticas 

de precipitación, limitando la precipitación de carburos finos [7]. Sin embargo, se debe tener 

en cuenta que la alta densidad de dislocaciones de la microestructura de la muestra TEA650, 

dificulta el estudio y la caracterización de los precipitados.  

En la Figura 5.47 se presentan micrografías de las muestras TEA790-TT (a y b), TEA720-TT (c) 

y TEA650-TT (d). Al comparar estas imágenes con las de las muestras previas al tratamiento 

(muestras TEA de la Figura 5.46), en todos los casos se observa una mayor concentración de 

precipitados.  

  
(a) (b) 

  
(c) (d) 

Figura 5.47 Micrografías obtenidas mediante TEM de foils electropulidos de muestras (a y b) 

TEA790-TT, (c) TEA720-TT y (d) TEA650-TT (d). 

En el caso de la muestra TEA790-TT, se han observado dos tipos distintos de precipitación. 

En la Figura 5.47a se distingue precipitación interfásica formada durante el enfriamiento 
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continuo previo a la aplicación del tratamiento térmico, pero también nuevos precipitados 

alrededor que no se encuentran dispuestos en filas y que presumiblemente se han formado 

durante el tratamiento térmico. También se ha observado una gran densidad de precipitados 

dispuestos al azar situados en a zonas con dislocaciones (Figura 5.47b). La combinación entre 

precipitación interfásica y precipitación al azar podría explicar la razón por la cual la muestra 

TEA790-TT presenta niveles de resistencia similares a la muestra TEA650-TT (ver Figura 5.37 

y Tabla 5.3), aunque esta última posea una microestructura más fina (Figura 5.43) y una 

densidad de dislocaciones superior (Figura 5.45). En el caso de la muestra TEA720-TT (Figura 

5.47c), se han detectado diferentes familias de precipitados finos. Por una parte, se observan 

precipitados de tamaño similar al que se han identificado en la muestra TEA720 (Figura 5.46c 

y d), mientras que hay un conjunto de precipitados de tamaño más fino. Es por ello por lo 

que se puede concluir que la formación de éstos precipitados ha tenido lugar durante el 

tratamiento térmico de inducción. En la muestra TEA650-TT (Figura 5.47d) se observan 

precipitados distribuidos por la matriz de un tamaño menor al que se observa en la muestra 

TEA720-TT. La presencia de precipitados más finos podría explicar el mayor aumento de las 

propiedades de tracción observadas en la muestra TEA650-TT (Figura 5.37 y Tabla 5.3).  

A partir de todas las imágenes obtenidas, se ha calculado la distribución de los tamaños de 

los precipitados de todas las muestras. En la Figura 5.48, se comparan las distribuciones de 

los tamaños de precipitado de las muestras TEA720 y TEA720-TT(a) y TEA790 y TEA790-

TT (b). Las curvas con la distribución de los tamaños de precipitados de las muestras TEA650 

y TEA650-TT se encuentran en la Figura 5.31a. 

  
(a) (b) 

Figura 5.48 Distribución del tamaño de los precipitados (en términos de fracción de área acumulada) 

de las muestras TEA790 y TEA790-TT (a) y TEA720 y TEA720-TT (b). 

Como se puede observar en la Figura 5.48a, en las muestras TEA790 y TEA790-TT no existe 

diferencia ni en el tamaño medio de los precipitados (6,9 y 6,7 nm, respectivamente) ni en la 

distribución, donde las líneas quedan solapadas. En el caso de las muestras con la 

temperatura final del enfriamiento acelerado de 720 °C (Figura 5.48b), se observa que tras la 

aplicación del tratamiento térmico ha aumentado la fracción de precipitados en el intervalo 
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entre 3 y 5 nm. Esto indica que durante el tratamiento se han formado nuevos precipitados 

finos que contribuyen al endurecimiento por precipitación. Sin embargo, el tamaño medio de 

los precipitados no ha sufrido cambios significativos (diámetro medio de precipitado de 6,5 

y 6,2 nm para las muestras TEA720 y TEA720-TT, respectivamente). En cuanto al efecto de la 

temperatura final de enfriamiento acelerado en las muestras sin tratamiento, se observa una 

ligera tendencia al aumento del tamaño medio de los precipitados a medida que aumenta la 

temperatura final del enfriamiento acelerado (6,2, 6,5 y 6,9 nm para las muestras TEA650, 

TEA720 y TEA790, respectivamente).  

Para analizar la influencia de la TEA y del tratamiento térmico, en la Figura 5.49 se ha 

representado los tamaños medios de precipitado de las muestras sin tratamiento (TEA) y de 

las tratadas térmicamente (TEA-TT) en función de la temperatura final del enfriamiento 

acelerado. Los tamaños medios de precipitado de las muestras TEA720-TT y TEA790-TT (6,2 

y 6,7 nm, respectivamente) son muy similares a los obtenidos a partir de las muestras previas 

al tratamiento. Sin embargo, en la muestra TEA650-TT se ha medido un tamaño medio 

considerablemente menor (6,2 y 4,9 nm en las muestras TEA650 y TEA650-TT, 

respectivamente). Ello se debe al mayor número de precipitados finos que se forman durante 

el tratamiento térmico de inducción en la muestra TEA650-TT, debido a la mayor densidad 

de dislocaciones que actúan como lugares preferentes de nucleación de precipitados [7].  

 
Figura 5.49. Evolución del tamaño medio de precipitado en función de la temperatura final del 

enfriamiento acelerado para las muestras sin tratar térmicamente (TEA) y para aquellas tratadas 

térmicamente (TEA-TT). 

 

5.3.3 Evaluación de la influencia del tratamiento térmico de inducción sobre los 

mecanismos de endurecimiento 

Siguiendo el mismo procedimiento que en los apartados 4.3.1 y 5.2.3 y utilizando los 

resultados de la caracterización microestructural realizada (apartado 5.3.2), se ha 

determinado cada una de las contribuciones de los distintos mecanismos de endurecimiento 

para las distintas muestras. En la Figura 5.50 se muestran los resultados obtenidos.  
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Comparando primeramente las muestras previas al tratamiento térmico (TEA), en todos los 

casos se observa que la contribución más relevante es la asociada al tamaño de grano. El valor 

máximo de dicha contribución se obtiene en la muestra TEA650 (239 MPa, frente a 217 MPa 

de las otras dos muestras TEA), la cual presenta la microestructura más fina (Figura 5.43). Del 

mismo modo, la muestra TEA650 presenta los términos más elevados asociados a la presencia 

de islas MA (39 MPa frente a 11 y 15 MPa en las muestras TEA720 y TEA790, 

respectivamente). Con respecto a la densidad de dislocaciones, las muestras TEA650 y 

TEA720 presentan valores similares (102 y 97 MPa, respectivamente) y considerablemente 

más elevados en comparación con la muestra TEA790 (75 MPa). Ello se debe a que las 

muestras TEA650 y TEA720 presentan valores medios de Kernel significativamente 

superiores y por consiguiente, valores de densidad de dislocaciones más elevados (Figura 

5.44 y Figura 5.45), indicativo de la presencia de microestructuras más bainíticas. En la 

muestra TEA650 se ha considerado una contribución de la precipitación nula, pero a medida 

que se aumenta la temperatura final del enfriamiento acelerado, dicho mecanismo va 

ganando relevancia (75 y 113 MPa, en las muestras TEA720 y TEA790, respectivamente). 

Como se ha visto en el apartado 5.3.2.3, en las muestras TEA720 y TEA790 se ha encontrado 

un mayor número de precipitados finos en comparación con la muestra TEA650. Por otro 

lado, en el caso de la muestra TEA790, también se ha observado la presencia de precipitación 

interfásica, lo que explica la mayor contribución de la precipitación en ese caso. 

 
Figura 5.50 Contribución de cada mecanismo de endurecimiento al límite elástico en función de las 

condiciones de proceso del acero TiMo. 

Al comparar las muestras previas al tratamiento térmico (TEA) con aquellas que ya han sido 

tratadas térmicamente (TEA-TT), se observa un cambio en el reparto de las contribuciones al 

límite elástico. La contribución de las dislocaciones apenas varía tras el tratamiento térmico 

(ligeras subidas de entre 2 y 6 MPa en todos los casos), mientras que la contribución de las 

islas MA se ve drásticamente reducida debido a la descomposición de las islas MA mostrada 
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con anterioridad (ver Figura 5.40, Figura 5.41 y Tabla 5.4). Debido a la descomposición de las 

islas MA se forman nuevos granos finos que reducen el tamaño medio de la microestructura 

(Figura 5.43), lo que se traduce en un aumento de la contribución del tamaño de grano al 

aplicar el tratamiento térmico de inducción. El incremento más acentuado del término 

asociado al tamaño de grano corresponde a la muestra con la temperatura final de 

enfriamiento acelerado intermedia de 720 °C, cuya contribución aumenta desde 217 MPa 

(muestra TEA720) hasta los 259 MPa (TEA720-TT). 

Sin embargo, el mecanismo de endurecimiento que más favorecido se ve tras la aplicación del 

tratamiento térmico es el correspondiente a la precipitación. En la Figura 5.51 se muestra la 

evolución del factor Δσppt (σpptTEA-TT  – σpptTEA) en función de la temperatura final del 

enfriamiento acelerado. Al estudiar el gráfico en detalle, se observa que, aunque las muestras 

TEA720-TT y TEA790-TT presentan los términos más elevados de precipitación (ver Figura 

5.50, 169 y 208 MPa, respectivamente), el valor de Δσppt es de 95 MPa en ambos casos. Sin 

embargo, a la temperatura final de enfriamiento acelerado de 650 °C se consigue un Δσppt de 

133 MPa. Estudios previos ya apuntaban que las microestructuras con elevada densidad de 

dislocaciones son más susceptibles de promover la precipitación debido a su mayor densidad 

de puntos de nucleación favorables para que ocurra la precipitación [7,27]. Además, de estos 

datos también se extrae que aunque se utilicen temperaturas finales de enfriamiento 

acelerado altas, aún queda gran cantidad de elementos en solución que son susceptibles de 

formar precipitados mediante el uso de tratamientos térmicos. 

 
Figura 5.51 Evolución de la Δσppt (σpptTEA-TT – σpptTEA) en función de la temperatura final del 

enfriamiento acelerado. 

Por lo tanto, con este estudio se ha demostrado que el uso de tratamientos térmicos de 

inducción puede ser una vía para conseguir un aumento de las propiedades de resistencia en 

chapas gruesas de acero microaleado laminadas en caliente sin afectar la productividad del 

proceso. Los resultados obtenidos sugieren que el efecto de los tratamientos de inducción es 

más significativo en el acero TiMo y en microestructuras bainíticas. 
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Capítulo 6 
Conclusiones 

 
Las conclusiones de este trabajo se han dividido en dos apartados. Cada uno de ellos se 
centra en las conclusiones más relevantes obtenidas de los estudios descritos en los 
capítulos 4 y 5. 

 Influencia de los parámetros de proceso en la laminación en caliente de bobina de 
chapa 
• En cuanto al efecto de la composición química, es el acero TiMo el que mayores 

niveles de dureza, límite elástico y resistencia a tracción presenta para todas las 
temperaturas de bobinado, seguido de los aceros NbMo y Nb. Ello se debe a que 
el uso combinado de Ti y Mo como elementos de microaleación promueve la 
formación precipitados finos distribuidos por la matriz ferrítica. 

• La utilización de una temperatura de bobinado intermedia de 600 °C conduce a 
conseguir los más altos niveles de resistencia, gracias a la óptima combinación 
entre microestructura fina y máxima contribución de la precipitación, 
principalmente en los aceros NbMo y TiMo. 

• Las mejores propiedades de tenacidad se consiguen en el acero Nb para la 
temperatura de bobinado de 700 °C, seguido del acero NbMo y del TiMo. La 
reducción de la temperatura de bobinado no mejora las propiedades de tenacidad 
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en ningún acero de este estudio, aunque las microestructuras formadas sean más 
finas debido a la mayor heterogeneidad de la microestructura. 

• Se ha estimado la contribución de los diferentes mecanismos de endurecimiento 
en el límite elástico. La cuantificación de los mecanismos de endurecimiento 
muestra que en los aceros Nb y NbMo, el mecanismo más relevante es el afino de 
grano, con contribuciones máximas de 264 y 312 MPa, respectivamente. Sin 
embargo, en el caso del acero TiMo, los mecanismos más relevantes son el afino de 
grano junto con la precipitación, donde se ha alcanzado una contribución máxima 
de 263 MPa para la temperatura de bobinado de 600 °C. 

• Se ha propuesto una nueva ecuación para predecir la temperatura de transición 
dúctil-frágil que tiene en cuenta el efecto de la heterogeneidad de la 
microestructura y la presencia de fases secundarias frágiles. El modelo propuesto 
muestra que, cuando la contribución de la precipitación es muy elevada, como en 
el caso del acero TiMo, el factor que multiplica a la contribución de las 
dislocaciones y la precipitación (Δσy) debe ser de 0,26 °C/MPa. 

• Se ha explorado la posibilidad de alcanzar un afino adicional reduciendo el tiempo 
entre la última pasada de deformación y el enfriamiento acelerado. La reducción 
de dicho tiempo mejora las propiedades de tenacidad sólo en el caso del acero Nb, 
donde la mejora se debe a un afino de la microestructura. En el caso de los aceros 
NbMo y TiMo, el Mo retrasa el inicio del proceso de restauración, minimizando la 
disminución de la densidad de dislocaciones. Ello, sumado a la fracción de islas 
MA de estos aceros, hace que el tiempo de mantenimiento tras la última pasada de 
deformación no tenga efecto sobre las propiedades de tenacidad. 

 

 Efectos de los tratamientos térmicos de inducción en chapas gruesas 
• Se ha demostrado la viabilidad de mejorar las propiedades de resistencia de chapas 

gruesas laminadas en caliente mediante la aplicación de rápidos tratamientos 
térmicos de inducción. 

• La aplicación de tratamientos térmicos de inducción en chapas gruesas favorece el 
endurecimiento por precipitación en microestructuras de carácter bainítico 
microaleados con Mo. La alta densidad de dislocaciones habitual en las 
microestructuras bainíticas favorece la precipitación durante el tratamiento 
térmico. La mejora en las propiedades de resistencia es más notable en el acero 
TiMo, donde se han observado mejoras en la resistencia cercanas al 25%, sin que la 
matriz bainítica se haya visto afectada.  

• Tras la aplicación de los distintos tratamientos térmicos de inducción no se han 
observado cambios significativos en el tamaño de la microestructura ni en la 
densidad de dislocaciones en ningún caso. Ello se debe a que por la brevedad del 
tratamiento los procesos de restauración y recristalización no tienen tiempo para 
actuar. 

• En aquellos casos donde hay islas MA en la microestructura, la aplicación de 
tratamientos térmicos de inducción favorece la descomposición de estas fases 
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frágiles en cementita y nuevos granos, lo que favorece la mejora de tenacidad.  
• Aunque en el caso del acero TiMo todo tipo de microestructura es susceptible de 

aumentar la contribución de la precipitación en el límite elástico, es en 
microestructuras de carácter bainítico donde mayor es el aumento de la 
contribución de la precipitación debido a la mayor densidad de dislocaciones de la 
matriz, que actúan como lugares preferentes de nucleación de los precipitados. 

• En el acero NbMo, aunque el límite elástico aumente 90 MPa tras aplicar el 
tratamiento térmico a 710 °C, la tenacidad no se ve afectada debido a la 
descomposición de las islas MA. Sin embargo, en el caso del acero TiMo, la 
contribución de la precipitación tras la aplicación del tratamiento térmico de 
inducción es tan elevada que la descomposición de las islas MA no impide que la 
ITT (50% DB) aumente en 35 °C. 



 
 

 
 

Capítulo 7 
Trabajo Futuro 

 

 

• Realizar un mayor número de ensayos de Charpy con distintos aceros 
microaleados, con el fin de validar la ecuación desarrollada en este estudio para la 
predicción de la temperatura de transición dúctil-frágil. 
 

• Analizar en mayor detalle el efecto de post-tratamientos térmicos de inducción en 
la precipitación de microestructuras ferríticas con la finalidad de promover un 
mayor endurecimiento en microestructuras con baja densidad de dislocaciones. 
 

• Estudiar el efecto de sucesivos tratamientos térmicos de inducción con el fin de 
conseguir un mayor aumento en las propiedades de resistencia de chapas gruesas 
de aceros microaleados. 
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