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RESUMEN

La presente investigacion evalué el efecto de la adicién de niobio (0, 0.1, 0.2y 0.3%
en peso) sobre la evolucion microestructural y el comportamiento mecanico del
hierro ductil austemperizado (HDA), considerando tres temperaturas de
austemperizado (250, 300 y 350 °C) y cuatro tiempos de mantenimiento isotérmico
(15, 30, 60 y 90 minutos). El estudio integré caracterizacion microestructural
mediante microscopia 6ptica (MO), microscopia electronica de barrido (MEB) y
difraccion de rayos X (DRX), asi como evaluacién de propiedades mecanicas y

tribolégicas mediante ensayos de dureza, tension, impacto y desgaste.

En condicion de colada, la adicion de niobio promovié un incremento en la fraccion
perlitica (25.44% en 0% Nb a 73.31% en 0.35 Nb) y en el contenido de carburos
(0.53% para 0% Nb a 2.48% en 0.3% Nb), acompafiado de una reduccion en la
nodularidad (87.23% a 81.9%) y el conteo nodular (de 256.1 a 156.4 nod/mm?2),
aunque con aumento en el tamafio promedio de los nddulos de grafito (21.72 a
23.23 um), evidenciando su influencia sobre la solidificacion y la nucleacion de

carburos.

Durante el austemperizado, el niobio aceler6 la formacién de ausferrita y la
estabilizacién de austenita retenida con alto contenido de carbono, alcanzando una
fraccidn maxima de 43.62% a 300 °C y 30 minutos en la aleacién con 0.3% Nb. Los
resultados de DRX confirmaron que la fraccion de austenita retenida dependié tanto
de la temperatura como del tiempo de austemperizado, mostrando valores mayores
a 300 y 350 °C, mientras que a 250 °C predomind una microestructura ausferritica

mas fina con menos contenido de esta fase.

Los ensayos de tension mostraron que la microestructura refinada obtenida a 250°
C proporcion6 los mayores niveles de resistencia mecanica, alcanzado con 0.3 %
Nb una resistencia ultima a la tension de 1353 MPa y un limite elastico de 1090
MPa. En contraste, los tratamientos a 300 y 350 °C favorecieron un comportamiento

mas ductil asociado a una mayor estabilidad de la austenita retenida. Se observo



una correlacion inversa entre la fraccién de austenita retenida y la dureza, mientras
que la energia de impacto alcanzé valores maximos en condiciones de mayor
estabilidad de esta fase, particularmente a 30 minutos de austemperizado en las

aleaciones con niobio.

Desde el punto de vista tribologico, el menor volumen de desgaste se registrd en
las muestras austemperizadas a 250 °C, debido a la mayor dureza y menor fraccion
de austenita retenida. No obstante, la aleacién con 0.3% Nb presenté la mejor

resistencia al desgaste como consecuencia de su mayor contenido de carburos.

En conjunto, los resultados demuestran que el comportamiento del HDA aleado con
niobio esta gobernado por la interaccién entre el refinamiento ausferritico, el
endurecimiento por precipitacién de NbC, la estabilizacidon de la austenita retenida
y la transformacion inducida por deformacion. La optimizacion simultanea del
contenido de Nb, la temperatura y el tiempo de austemperizado permite modular la
sinergia resistencia—tenacidad—desgaste, estableciendo que los tratamientos a 250
°C son idéneos para aplicaciones de alta resistencia y desgaste, mientras que 300
y 350 °C favorecen el desempefio bajo impacto. Estos hallazgos aportan bases
cientificas y tecnolégicas para el disefio de hierros ductiles austemperizados de alto
desempefo destinados a componentes estructurales y tribolégicos en sectores

automotriz, minero y de maquinaria pesada.



ABSTRACT

The present research evaluated the effect of niobium addition (0, 0.1, 0.2, and 0.3
wt.%) on the microstructural evolution and mechanical behavior of austempered
ductile iron (ADI), considering three austempering temperatures (250, 300, and 350
°C) and four isothermal holding times (15, 30, 60, and 90 minutes). The study
integrated microstructural characterization through optical microscopy (OM),
scanning electron microscopy (SEM), and X-ray diffraction (XRD), as well as

mechanical and tribological evaluation by hardness, tensile, impact, and wear tests.

In the as-cast condition, niobium addition promoted an increase in pearlite fraction
(from 25.44% in 0% Nb to 73.31% in 0.3% Nb) and carbide content (from 0.53% in
0% Nb to 2.48% in 0.3% Nb), accompanied by a reduction in nodularity (from 87.23%
to 81.9%) and nodule count (from 256.1 to 156.4 nodules/mm?), although with an
increase in the average graphite nodule size (from 21.72 to 23.23 ym), highlighting

its influence on solidification and carbide nucleation.

During austempering, niobium accelerated the formation of ausferrite and the
stabilization of high-carbon retained austenite, reaching a maximum fraction of
43.62% at 300 °C and 30 minutes in the alloy containing 0.3% Nb. XRD results
confirmed that the retained austenite fraction depended on both austempering
temperature and time, showing higher values at 300 and 350 °C, whereas at 250 °C

a finer ausferritic microstructure with lower retained austenite content predominated.

Tensile testing revealed that the refined microstructure obtained at 250 °C provided
the highest mechanical strength, reaching an ultimate tensile strength of 1353 MPa
and a yield strength of 1090 MPa in the alloy with 0.3% Nb. In contrast, treatments
at 300 and 350 °C promoted a more ductile behavior associated with greater stability
of retained austenite. An inverse correlation between retained austenite fraction and
hardness was observed, while impact energy reached maximum values under
conditions of higher stability of this phase, particularly at 30 minutes of austempering

in the niobium-alloyed specimens.



From a tribological standpoint, the lowest wear volume was recorded in samples
austempered at 250 °C, due to their higher hardness and lower retained austenite
fraction. However, the alloy containing 0.3% Nb exhibited the best wear resistance

as a consequence of its higher carbide content.

Overall, the results demonstrate that the behavior of niobium-alloyed ADI is
governed by the interaction among ausferritic refinement, precipitation hardening by
NbC, retained austenite stabilization, and strain-induced transformation
mechanisms. The simultaneous optimization of Nb content, austempering
temperature, and holding time allows modulation of the strength—toughness—wear
synergy, establishing that treatments at 250 °C are suitable for high-strength and
wear-resistant applications, whereas 300 and 350 °C favor impact performance.
These findings provide scientific and technological foundations for the design of
high-performance austempered ductile irons intended for structural and tribological

components in automotive, mining, and heavy machinery applications.
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1. INTRODUCCION

En las ultimas década se ha visto un aumento en la produccién de vehiculos de
combustion interna y eléctricos [1], lo que viene relacionado con una alta demanda
por parte de los consumidores de tener un vehiculo eficiente, seguro y sobre todo
de mayor durabilidad, en este contexto surge la necesidad de encontrar y
caracterizar materiales metalicos que cumplan las necesidades que requiere la
industria automotriz en funcion de tener materiales mas ligeros pero que presenten
mejores propiedades mecanicas como dureza, tenacidad, resistencia a la tension y
desgaste, debido a esto han surgido diferentes aleaciones tanto de materiales
ferrosos y no ferrosos, dentro de la gama de los ferrosos encontramos los hierros
nodulares que en el transcurso de los afos han sufrido diferentes modificaciones
microestructurales mediante la introduccion de elementos aleantes tales como
cromo, vanadio, niquel, entre otros, ademas de la transformacion mediante
tratamientos térmicos lo que permiten la modificacion las fases microestructurales

presentes en los hierros.

Tras la caracterizacion de los distintos hierros nodulares que existen actualmente
en el mercado surge la necesidad de mejorar las propiedades mecanicas tales como
dureza, desgaste y tenacidad que son tres propiedades primordiales que deben

tener los ensambles de un motor.

Actualmente se trabaja mediante la adicion de cromo, vanadio y niquel para mejorar
dichas propiedades, pero no se ha profundizado en el estudio del efecto que tiene
la adicion de niobio que es un elemento formador de carburos y estabilizador de la
fase perlitica lo que provoca una mejora significativa de las ya mencionadas

propiedades mecanicas.

Con base en lo anterior, la presente investigacion evalua el efecto de la adicion de
niobio en contenidos de 0.1 y 0.3 % en peso sobre la evoluciéon microestructural y
las propiedades mecanicas del hierro ductil austemperizado. Estos contenidos
fueron seleccionados debido a que concentraciones superiores favorecen la

formacion excesiva de carburos, lo que puede afectar negativamente la ductilidad
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del material. Posteriormente, las aleaciones fueron sometidas a tratamientos de
austemperizado a 250, 300 y 350 °C durante 15, 30, 60 y 90 minutos, condiciones

en las que ocurre la transformacion ausferritica.

La contribucion principal de este trabajo consiste en establecer una correlacion entre
el contenido de niobio, la evolucion de la microestructura ausferritica y las
propiedades mecanicas y tribologicas resultantes, incluyendo dureza, resistencia al
impacto y resistencia al desgaste. Asimismo, se busca identificar las condiciones de
procesamiento que permitan optimizar el balance entre resistencia mecanica,
tenacidad y comportamiento tribolégico, generando informacién de interés para el
disefio y la aplicacion industrial de hierros ductiles austemperizados de alto

desempenio.
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2. PLANTEAMIENTO DEL PROBLEMA

El hierro ductil austemperizado es una material que ha sustituido a otros materiales
tales como el acero, hierro gris y aluminio esto debido a sus mejores propiedades
mecanicas tales como la resistencia al desgaste, a la fatiga y mejor maquinabilidad,
actualmente la tendencia de fabricacion de vehiculos eléctricos e hibridos a nivel
mundial superan los 6.6 millones de unidades [2] lo cual ha provocado la demanda
de materiales mas ligeros pero que no afecte las propiedades mecanicas del

material.

Es por eso que los hierros ductiles austemperizados han sido evaluados y
optimizados mediante diferentes procesos y adiciones composicionales, siendo el
mas relevante el tratamiento térmico de austemperizado, el cual se ha evaluado el
efecto que tiene el tiempo y la temperatura en la microestructura y propiedades
mecanicas del material, en tiempos recientes aunado a evaluar las variables del
proceso de austemperizado se ha trabajado con elementos aleantes que modifican
las propiedades del material, se ha trabajado con cobre, niquel, cromo, vanadio y
molibdeno, dichos materiales se han caracterizado los efectos que tienen en las
fases microestructurales asi como en las propiedades mecanicas, sin embargo el
niobio que es un elemento formador de carburos, no cuenta con la suficiente
informacion de los efectos que tienen en los hierros ductiles austemperizados, los
cuales se equiparan y se tiene documentado que mejoran las propiedades en
relacion con los HDA aleados con Cr, V y Cu [3-9], es por esto que el propésito del
presente proyecto de investigacion es evaluar los efectos de la adicion de Niobio en
un hierro ductil austemperizado en la propiedades mecanicas y fases

microestructurales.
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3. OBJETIVOS

3.1 OBJETIVO GENERAL

Evaluar el efecto de la adicion de niobio en un hierro ductil austemperizado en las
propiedades mecanicas, microestructurales y ventana de proceso con el fin de
exponer las modificaciones de fases, mecanicas y operativas que se tienen al anadir

niobio mediante técnicas de caracterizacion de materiales.

3.2 OBJETIVOS ESPECIFICOS

1) Obtener el hierro ductil mediante técnicas de fundicion por moldeo y cumplir

con la composicion quimica establecida por la ASTM.
2) Caracterizar las microestructuras y propiedades de los hierros ductiles y
hierros ductiles austemperizados, utilizando diferentes técnicas de

caracterizacion.

3) Evaluar los efectos del niobio sobre las propiedades mecanicas y

microestructurales de un hierro ductil austemperizado.
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4. HIPOTESIS

La adicién de niobio en un rango de 0.1 a 0.3 % en peso en un hierro ductil
austemperizado modifica significativamente su evolucion microestructural al
promover la formacién de carburos tipo NbC y actuar como elemento refinador de
la matriz, lo cual acelera la cinética de transformacién ausferritica durante el

tratamiento térmico.

Como consecuencia, se incrementa la fraccién de austenita retenida estabilizada
con alto contenido de carbono y se obtiene una microestructura mas fina y
homogénea, lo que genera un aumento en la resistencia mecanica y la dureza, asi
como una mejora en la resistencia al desgaste, en comparacion con el hierro ductil

austemperizado sin alear.

Asimismo, se establece que existe una relacion directa entre el contenido de niobio,
las condiciones de austemperizado (temperatura y tiempo) y la sinergia entre
resistencia, tenacidad y comportamiento triboldgico, permitiendo definir una ventana

optima de proceso en la cual se maximiza el desempefio del material.
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5. JUSTIFICACION DE LA INVESTIGACION

La problematica que se pretende abordar en la presente investigacion es el efecto
que tiene el niobio en los hierros ductiles y los hierros ductiles austemperizados,
dicho problema es relevante porque el niobio tiene la propiedad de formar carburos
y acelerar la ventana 6ptima de proceso del tratamiento térmico de austemperizado,
asi como de modificar propiedades mecanicas y estructurales, por esta razén la
investigacion se enfoca en estudiar a los hierros ductiles y su tratamiento térmico
de austemperizado aleado con niobio para evaluar los efectos microestructurales y
mecanicos que se tiene al afiadir niobio de un 0.1 a un 0.3%, la aportacién del
trabajo de investigacion sera detallar y cuantificar los efectos del niobio en la dureza,

tensién, impacto y fases microestructurales del hierro ductil.
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6. MARCO TEORICO

El hierro es un constituyente fundamental de algunas de las mas importantes
aleaciones de la ingenieria, el cual es un metal alotrépico, lo cual significa que puede
existir en mas de un tipo de estructura reticular, dependiendo de la temperatura. La

figura 1 muestra la curva de enfriamiento para hierro puro.
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Figura 1. Cambios alotrépicos del Fe puro [1].

La temperatura donde se tienen lugar los cambios alotrépicos en el hierro depende
de los elementos de aleacién principalmente del carbono, la figura 2 muestra la

estructura del diagrama binario estable de hierro-carbono.
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Figura 2. Diagrama binario estable de Fe-C [2].

El C es el aleante principal de las aleaciones ferrosas, en las que el hierro es
elemento base que cuando se alea con carbono da lugar al sistema Fe-C cuyo
diagrama de fases binario presenta la parte de mayor interés comprendida entre el
0y 6.67% C correspondiendo la composicién del 6.67% al compuesto intermediario

de hierro Fe3C, denominado cementita.

La cementita (FesC) en determinadas condiciones, se puede descomponer en

carbono en forma de grafito y en hierro [3].

En el diagrama Fe-C se pueden distinguir dos grupos de aleaciones ferrosas: los
aceros, que son aleaciones Fe-C con contenidos en C inferiores a 2.1% y los hierros

que poseen mayores porcentajes de C sin superar el 5% [4].
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Comparado con el acero, los hierros tienen menor punto de fusién, buena fluidez y
presenta buen vaciado al igual que una moderada contraccion durante la

solidificacion.

La clasificacién de los hierros va en funcién de la morfologia del grafito, la norma
ASTM (American Society for Testing of Materials) caracteriza las particulas de
grafito por numero y letra en metalografias idealizadas para ser comparadas,
permitiendo obtener un estimado de la distribucion y tamafo de las particulas de

grafito, dicha clasificacién se muestra en la figura 3 [5].

Vil

Figura 3. Clasificacion del grafito acorde a la norma ASTM A395 [6].

6.1 HIERRO GRIS

El hierro gris es uno de los materiales mas empleados, su nombre se debe a la
apariencia de sus superficies al romperse. Esta aleacion ferrosa contiene en general
mas del 2% de carbono y mas de 1% de silicio. Una caracteristica distintiva del
hierro gris es que el carbono se encuentra, en general, en forma de grafito,

adoptando formas irregulares descritas como “hojuelas”.

Las hojuelas adoptan diferentes patrones. El tipo y tamafio de hojuela se determinan

de manera tradicional por comparacion con el patron de la ASTM, norma A247. Esto
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se realiza mediante observaciones de microscopia Optica a 100 X sobre muestras
en condicion de pulido a espejo, sin ataque quimico. En general se habla de cinco

tipos de hojuelas denominados A, B, C, D y E como se ve en la figura 4.

Tipo A Tpo C
v 5 — j A e
e N [7Y] \ ,\\ &
5 - i
FINZA). A () o
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Distribucion uniforme,  Agrupamiento de Hojuelas de gran Segregacion Segregacion
orientacion aleatoria rosetas, tamario interdendritica, interdendritica,
orientacion superpuestas, orientacion orientacion preferida

aleatoria orientacion aleatoria aleatoria

Figura 4. Tipos de hojuelas de grafito en hierro gris acorde a la AFS-ASTM, microestructuras a una amplificacion de
100X [7].

El hierro gris es una aleacion usada comunmente para producir componentes de
magquinaria debido a su alta colabilidad, alta conductividad térmica. El grafito en

hojuela esta interconectado en cierto grado, lo cual disminuye la ductilidad y la

resistencia a la tension [8,9].

Las propiedades mecanicas del hierro gris dependen de la morfologia del grafito y
son descritas por la ASTM E10-18 para el ensayo de dureza y la ASTM E8 para
determinar la resistencia a la tension, los resultados se muestran en la tabla 1
[10,11].

Tabla 1. Propiedades mecanicas de los hierros grises de acuerdo con la ASTM A 48.

CLASE ASTM |[Resistencia Resistencia a laLimite a laDureza (HB)
Maxima (ksi) compresion (ksi) fatiga (ksi)

20 22 83 10 156

30 31 109 14 201

40 42.5 140 18.6 212

50 52.5 73 21.6 262

60 62.5 88.5 24.5 302
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6.2 HIERRO BLANCO

El hierro blanco se forma cuando en la solidificacion, el carbono en solucién no es
capaz de precipitar en grafito ya que la unica forma en la que se presenta es en
carburos. Hierros blancos son duros y fragiles, lo que provoca que no sean

maquinables, la composicion quimica de un hierro blanco se muestra en la tabla 2.

La microestructura del hierro blanco contiene cementita que aparece de color blanco
y perlita, ademas contiene interdentritas de cementita las cuales en ocasiones

tienen una apariencia puntiaguda como se aprecia en la figura 5 [12].

Figura 5. Microestructuras de hierro blanco [13].

Tabla 2. Composicion quimica acorde con la ASTM A 532.

CLASE TIPO Carbono Manganeso Silicio Niquel Cromo Molibdeno

I A 2.8-3.6 2.0 max 0.8 3.3-5.0 1.4-4.0 1.0 max
max

I B 2.4-3 2.0 max 0.8 3.3-5.0 1.4-41 1.0 max
max

I C 2.5-3.7 2.0 max 0.8 4.0 1.0-2.5 1.0 max

max max
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I D 25-3.6 2.0 max 2.0 45-7.0 7.0- 1.5 max
max 11.0

Il A 2-3.3 2.0 max 1.5 2.5 11.0- 3.0 max
max max 14.0

Il B 2-3.3 2.0 max 1.5 25 14.0- 3.0 max
max max 18.0

Il D 2-3.3 2.0 max 1.0- 2.5 18.0- 3.0 max
2.2 max 23.0

Il A 2-3.3 2.0 max 1.5 25 23.0- 3.0 max
max max 30.0

El hierro blanco tiene alta resistencia a la compresiéon y buena dureza como se
muestra en la figura 6 la presencia de diferentes carburos dependiendo del elemento
aleante que se contenga hace que el hierro blanco sea extremadamente duro y

resistente a la abrasion, pero muy fragil.
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Figura 6. Evaluacion de la dureza en funcion del % C [14].
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6.3 HIERRO VERMICULAR

Hierro vermicular es un tipo de transicion del grafito entre la forma de hojuela y la
forma esferoidal. Es un nuevo material con buenas propiedades mecanicas,
térmicas y conductoras. Su resistencia y plasticidad son superiores a las de los

hierros grises [15,16].

La estructura del hierro vermicular es larga y no tiene bordes puntiagudos y su
orientacién es aleatoria. En la figura 7 se puede observar una microestructura con
grafito en forma vermicular y nodular. La forma vermicular bien adherida a la matriz
metalica asegura el incremento de las propiedades mecanicas como se observa en
la tabla 3 [17].

Figura 7. Microestructura del hierro vermicular a 200 um [13].

Tabla 3. Propiedades mecanicas del hierro vermicular acordes con la norma ASTM.

Propiedad Unidad Grafito vermicular
Resistencia a la tension  MPa 300-550
Resistencia a la MPa 250-380
compresion
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Ductilidad % 2-8

Dureza HRB 130-280
Resistencia a la fatiga MPa 120-180
Modulo de elasticidad kN/mm? 130-160

Uno de los mas importantes tratamientos del hierro vermicular es la esferificacion y
la inoculacién del hierro, el primero aumenta y el segundo disminuye la tendencia al
temple de la fundicion. El proceso de la inoculacion tiene por objetivo favorecer la
precipitacion alrededor de las semillas ferro-silicio para convertirlas en nédulos de

grafito como se muestra en la figura 8.

Por otro lado, el proceso de inoculacion reduce el bajo enfriamiento durante la
solidificacion y ayuda a evitar la presencia de carburos en la estructura, mejorando

asi la homogeneidad, promoviendo la formacién de ferrita y la ductilidad.
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Figura 8. Evolucion de la microestructura del hierro vermicular con la adicion de magnesio e inoculante [18].
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6.4 HIERRO DUCTIL

En 1948 la conferencia anual de la American Foundry Society, publicd un articulo
sobre la obtencion en condicion de colada, de una aleacion de hierro que
presentaba precipitados de grafito en forma perfectamente esférica. De esta forma
se anuncié el descubrimiento del hierro ductil como parte del conjunto de las

aleaciones de hierro [19].

La forma de hojuela del grafito caracteristica de un hierro gris puede alterar a una
forma nodular con pequefas adiciones de magnesio o cesio. Una forma pequefia 'y
nodular de grafito reduce los esfuerzos localizados que usualmente sucumben en

la forma de hojuela lo que incrementa la ductilidad del hierro ductil.

El hierro ductil usualmente hiper-eutéctico es producido por el tratamiento de
magnesio previo a la colada del hierro como se ve en la figura 9 seguido de una

inoculacion igual que como se hace en los hierros grises.

El magnesio es adicionado a la fundicion en forma de “aleacién maestra” (46%
Silicio, 5% Magnesio, restante de hierro). La dilucion del magnesio ocurre
violentamente por lo que hay que cubrir con chatarra metalica para controlar la
reaccion. La fundicidon debe ser vertida en un corto tiempo después del tratamiento,

usualmente menor a 10 minutos debido a la alta presion del vapor de magnesio [20].

Las técnicas de fabricacion de hierro nodular son muy amplias pero el método de
sandwich es uno de los procedimientos mas utilizados para la nodulizacion del
hierro fundido. Durante muchos anos constituyd el método predominante para la
produccion masiva de hierro nodular, especialmente en la industria automotriz. Su
principio consiste en colocar la aleacion nodulizante, generalmente FeSiMg, en un
compartimento o cavidad localizada en el fondo de una cuchara de tratamiento.
Posteriormente, esta aleacion se cubre con placas de acero, chatarra o material de
cobertura, formando una disposicion semejante a un “sandwich”. Cuando el hierro
liquido es vertido en la cuchara, el contacto con el nodulizante ocurre de manera

gradual, reduciendo la violencia de la reaccion entre el magnesio y el metal fundido.
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La principal ventaja de este método es que permite controlar la reaccion exotérmica
del magnesio, disminuyendo las pérdidas por evaporacion y reduciendo las
proyecciones de metal. Asimismo, posibilita una distribucién relativamente
homogénea del magnesio en el bafo, favoreciendo la obtencién de grafito esferoidal
y propiedades mecanicas uniformes en las piezas fabricadas. Debido a su
simplicidad operativa y a que no requiere equipos excesivamente complejos, el
método de sandwich ha sido ampliamente adoptado en fundiciones de pequefia y

mediana capacidad.

En comparacion con el método Overpouring o de sobrevertido, el proceso sandwich
ofrece un mejor control de la reaccion nodulizante. En el método Overpouring el
hierro liquido se vierte directamente sobre la aleacion de magnesio, lo que genera
una reaccidon mas intensa, mayores pérdidas de magnesio y una produccion
considerable de humos y proyecciones. Aunque el procedimiento es sencillo y
econdmico, su eficiencia de recuperacion de magnesio suele ser inferior a la del

método sandwich.

Respecto al método de inmersion por campana (Plunging), en el cual la aleacion
nodulizante se introduce en el hierro liquido mediante una campana refractaria
sumergida, el proceso sandwich requiere menor equipamiento especializado y
presenta una operacion mas simple. Sin embargo, la inmersion por campana
permite emplear magnesio metalico y mejorar la recuperacién del elemento

nodulizante, especialmente en producciones de mayor escala.

Por otra parte, los métodos mas modernos, como Inmold, Flotret (Instream) o las
técnicas de inyeccion de hilo encapsulado, ofrecen recuperaciones de magnesio
superiores y una mayor repetibilidad del proceso. En particular, el proceso Inmold
puede alcanzar recuperaciones de magnesio superiores al 80 %, ademas de
requerir aproximadamente la mitad del nodulizante necesario en los procesos
sandwich o de inmersion. No obstante, estos métodos exigen sistemas de moldeo

0 equipos de tratamiento mas complejos y costosos.
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En consecuencia, el método de sandwich representa un equilibrio adecuado entre
simplicidad, costo y eficiencia metalurgica, razén por la cual contintia siendo uno de
los procedimientos de nodulizacién mas empleados en la fabricacién de hierro
nodular, particularmente cuando se busca una operacion confiable sin la necesidad

de incorporar instalaciones altamente especializadas.

N Método de

Y\ transferencia en
N\ ]

N\ cuchara abierta

Horno de fusion

Capa de
chatarra de
acero bajo \

carbono

Nodulizante
FeSiMg

NODULIZACION POR EL METODO SANDWICH

Figura 9. Representacion esquematica del método sandwich utilizado para el tratamiento con magnesio en la
produccidn de hierro nodular. [21].

Cesio y magnesio producen estructura nodular, pero el ultimo ha sido mas adaptable
y econodmico, ambos elementos son desulfurantes y formadores de ndédulos. En
todos los casos la cantidad de magnesio que debe ser afadida esta dada por la

ecuacion (1).
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%(%S) + %Residual de Mg (usualmente en 0.03 — 0.05%)

Recuperacion de magnesio esperado

Mg €Y

La cantidad de carbono contenido en los hierros nodulares es usualmente por
encima del 3.5% para obtener buena colabilidad, silicio, manganeso y fosforo debe
estar por debajo de 2.3%, 0.4% y 0.06% respectivamente para dar la maxima

ductilidad y valores de impacto teniendo como base una matriz ferritica [22].

Los elementos aleantes que contiene el hierro ductil son muy variados y cada uno
de ellos tiene diferente repercusion sobre las propiedades del hierro ductil y su
microestructura. A continuacién, se evaluan los efectos de los elementos mas

representativos.
Carbono

Es un elemento que en solucion precipita en carburos y causa una expansion del
hierro o que puede ocasionar rechupes y contracciones en el material. Es un
elemento que decrece la resistencia a la fatiga y al impacto. El tamano y la forma
de los nédulos de grafito durante la solidificacion estan directamente relacionados

con la cantidad de carbono.

El carbono también provee una buena maquinabilidad al hierro ductil ferritico y es
capaz de disolverse dentro de una solucion mediante tratamiento térmico para
producir una alta resistencia a la fatiga y al impacto [23].

Silicio

El silicio es un elemento formador de matriz ferritica la cual es estabilizada por una
alta concentracion de este material, asi mismo promueve la solidificacion eutéctica
[24].

Los beneficios de la adicién de silicio es el incremento de ductilidad y resistencia a

la tensidn en comparacion con los grados ferriticos y perliticos [25,26].

En relacion con otros elementos el contenido de silicio aumenta la resistencia a la

tension y a la cedencia en hierros nodulares ferriticos mientras que con altos
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contenido de manganeso el silicio tiene el efecto contrario en la resistencia a la

tension y a la cedencia [27].
Manganeso

A través de los elementos aleantes comunmente usados para mejorar las
propiedades mecanicas del hierro ductil, el manganeso actua como un elemento
estabilizador de la perlita e incrementa la resistencia, pero reduce la ductilidad y
maquinabilidad. De igual forma promueve la segregacién de los limites de grano
[28].

Niquel

El niquel ensancha el campo austenitico al rebajar las temperaturas de ary Ai. La
velocidad de formacién de ferrita disminuye a temperaturas mas bajas porque
disminuye la velocidad de difusién del carbono. Asi se asegura un nivel superior de

carbono en la austenita. [29]
Azufre

El azufre aparece en los hierros ductiles como sulfuro de hierro o de manganeso, el
primero es perjudicial porque obstaculiza la grafitizacién, hace la fundicion dura y

fragil. El sulfuro de manganeso solidifica antes de que lo haga el hierro fundido [30].
Fésforo

El fésforo cuando se encuentra hasta 0.1% es soluble en el hierro, cantidades
superiores forman un microconstituyente conocido como esteadita, que es un
complejo eutéctico de hierro y fosfuro de hierro, el cual solidifica en los limites de
grano. Cuando alcanza contenidos de 0.2% en el hierro nodular, produce un

aumento en la dureza y fragilidad del hierro [30].
Cromo
El cromo es un elemento formador de carburos, es decir, tiende a ocupar el carbono

para realizar carburos metalicos en vez de favorecer la grafitizacién [31].
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El cromo en porcentajes 0.1 a 0.2% afina la perlita y el grafito, pero en contenidos
mayores de 1% el cromo provoca la aparicion de carburos de gran dureza que

ademas son muy estables a altas temperaturas.
Molibdeno

Este elemento aumenta las propiedades de los hierros a elevadas temperaturas,
como el médulo de elasticidad del molibdeno es muy alto, las adiciones al hierro
fundido provocan un aumento del mdédulo de elasticidad de este material. Es un
potente endurecedor, colabora con el cromo, cobre y niquel para endurecer la matriz

mediante la generacion de carburos [32,33].

La matriz del hierro ductil puede variar acorde a los elementos aleantes ya
mencionados anteriormente, pero ademas depende de las condiciones de

solidificacion, los diferentes tipos de hierros ductiles se enlistan a continuacion.

6.4.1 Hierro ductil ferritico

Los nodulos de grafito estdn en una matriz de ferrita que es basicamente hierro
puro, las propiedades mecanicas que se tienen con esta matriz son alta resistencia
al impacto, buena maquinabilidad y bajo ciertas condiciones buena resistencia a la
corrosion, la microestructura caracteristica de un hierro ductil ferritico se muestra en

la figura 10.

33



; “}__...r‘ !
¥ ’\ Ak

Ly N |

Figura 10. Microestructura del hierro ductil en una matriz ferritica [21].

6.4.2 Hierro ductil perlitico

Los nodulos de grafito estan en una matriz perlitica, la perlita es un compuesto
intermedio de ferrita y cementita (FesC), tiene una dureza mas elevada que la ferrita,
alta resistencia y presenta buena maquinabilidad. En la figura 11 se muestra una

microestructura de hierro ductil perlitico.

Figura 11. Hierro ductil en una matriz perlitica [34].
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6.4.3 Hierro ductil ferritico-perlitico

Los nodulos de grafito estan en una matriz que presenta una combinacion de ferrita
y perlita, este tipo de hierro ductil es el mas comun en la industria ya que reune las
propiedades de la ferrita y la perlita, la microestructura es también denominada

como “ojo de buey” como se muestra en la figura 12.

Figura 12. Hierro ductil en una matriz combinada de ferrita y perlita [21].

Las propiedades de los hierros nodulares son variadas todas ellas en funcioén de la
matriz microestructural y se rigen bajo la norma ASTM A-536 que la va agrupando

acorde a las diferentes clases que existen como se muestra en la tabla 4.

Tabla 4. Propiedades mecanicas del hierro ductil de acuerdo con la norma ASTM A-536.

Clase ASTM |Resistenciaala| Limite de Dureza Brinell | Alargamiento
A536 tension (ksi) | fluencia (ksi) (HB) (%)
60-40-18 60 40 149-187 18
65-45-12 65 45 170-207 12
80-55-06 80 55 187-255 6
100-70-03 100 70 217-267 3
120-90-02 120 90 240-300 2

6.5 Tratamientos térmicos de los hierros ductiles

Otros procesos para cambiar las propiedades mecanicas del hierro ductil son los

tratamientos térmicos cuya principal funcion es cambiar las fases
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microestructurales, algunos tratamientos mejoran la dureza, otros cuantos mejorar

la ductilidad del material, en la figura 13 se muestra un diagrama CCT de un hierro

ductil el cual muestra las diferentes fases que se pueden obtener mediante el tiempo

de enfriamiento que se le dé a la pieza [35].

Temperatura

Templado

Temperatura critica superior

y —a+ grafito

Recocido

Producto
acicular

Normalizado

Tiempo

Figura 13. Diagrama CCT del hierro ductil con diferentes tratamientos térmicos [35].

6.5.1 RECOCIDO

El recocido se realiza en dos etapas, la primera es para convertir la matriz a la fase

austenitica para que en una segunda fase con un descenso de temperatura lento

como se aprecia en la ultima curva de enfriamiento de la figura, esto propicia una

matriz completamente ferritica [36].
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La microestructura caracteristica de un hierro ductil recocido se muestra en la figura
14, donde la microestructura del hierro nodular aparece una matriz ferritica perlitica
(ferrita parte clara, perlita parte obscura), al realizar el tratamiento térmico

encontramos solamente los nodulos de grafito en una matriz ferritica.

Estos tiempos largos de enfriamiento provocan la completa transformacion de perlita
que es una fase de ferrita y cementita para pasar exclusivamente a una fase de
ferrita esto se debe a la descomposicion de la cementita para que el carbono se

difunda en los nédulos y deje exclusivamente a la ferrita.

(a) (b)

Figura 14. a) Hierro ductil b) Hierro ductil recocido [37].

Las propiedades mecanicas de un hierro ductil recocido se enlistan en la tabla 5, al
tener una matriz ferritica se propicia una alta ductilidad del material, pero se

disminuyen los valores de dureza [36].

Tabla 5. Propiedades mecanicas del hierro ductil recocido acorde con la ASTM.

Muestra UTS (MPa) % Dureza (HV) Resistencia
Elongacién al  impacto
(J/cm?)
Hierro ductil 522 18.95 270 19.25
Hierro ductil349.7 35.16 124 43.56
recocido en
dos etapas

37



6.5.2 HIERRO DUCTIL NORMALIZADO

El tratamiento térmico de normalizado produce una estructura homogénea, dicha
microestructura depende de la composicidn del hierro y la velocidad de enfriamiento,
la velocidad de enfriamiento depende de la cantidad de material, pero también es

influenciado por la temperatura [38].

La figura 15 muestra la evolucion de un hierro ductil al aplicar un tratamiento de
normalizado, se puede observar el aumento de la fase perlitica (parte obscura) a

comparacién del hierro ductil sin aplicar el tratamiento térmico [39].

Figura 15. a) Hierro ductil b) Hierro ductil normalizado [39].

6.5.3 HIERRO DUCTIL TEMPLADO

Después de una austenizacion adecuada se realiza el temple con el propdsito de
suprimir la transformacion de equilibrio y alcanzar la dureza deseada con estructura
martensitica como se muestra en la figura 16. En esta operacion la velocidad de
enfriamiento es muy importante, ya que existe, una velocidad critica especial para
cada composicion o grado de la fundicion. Si la fundicidn se enfria demasiado lento
no ocurrira la transformacion martensitica, sino que se formaran productos de

transformacion isotérmica [40]
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Figura 16. Hierro ductil templado [35].

En funcion de las propiedades mecanicas derivadas de la martensita se obtienen
altos valores de dureza lo que provoca el aumento de limite elastico y de la
resistencia a la traccion, pero el porcentaje de alargamiento disminuye como se

puede observar en la figura 17.
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Figura 17. Relacion tipica entre las propiedades mecanicas y la dureza en hierros dtctiles austemperizados [37].
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6.5.4 HIERRO DUCTIL AUSTEMPERIZADO

En el mercado competitivo actual, la demanda de nuevos materiales con bajo costo
y altas propiedades mecanicas esta creciendo en varias industrias como la
automotriz y las ensambladoras, esto requiere desarrollar nuevos materiales con
propiedades mecanicas similares y mas ligeros, lo que usualmente se logra con

elementos o aleantes o tratamientos térmicos [41].

Los hierros ductiles austemperizados (HDA) tienen propiedades que son utiles en
varias aplicaciones industriales debido a su resistencia al desgaste, buena
maquinabilidad y tenacidad que son usadas en condiciones extremas de trabajo
[42,43].

El hierro ductil austemperizado es un hierro ductil que es tratado isotérmicamente.
La microestructura éptima de un HDA consiste en nédulos de grafito rodeados de
ferrita acicular y austenita retenida con alto contenido de carbono la cual es llamada

ausferrita. La microestructura de la ausferrita se observa en la figura 18 [44-46].

Figura 18. Microestructura de un HDA austenitizado a 910°C durante 120 minutos y austemperizado a 380°C por 60
minutos.

El tratamiento térmico de austemperizado es realizado en dos etapas: austenitizado
y austemperizado, el austemperizado puede ser subdividido en dos reacciones

dependientes del tiempo de tratamiento. La matriz ausferritica solo se obtiene en la
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primera etapa. En la segunda etapa, la austenita retenida con alto contenido de
carbono sera transformada en carburos, en este caso, algunas de las propiedades
mecanicas del HDA seran degradadas con la formacién de bainita en la matriz. Las

etapas del tratamiento térmico son controladas e ilustradas en la figura 19.

2 9500 3

815°C

Temperatura

#2300 C
Ausferrita

A J

Tiempo

Figura 19. Diagrama de proceso del tratamiento de austemperizado.

En la figura 19 se observa que el segmento representa el calentamiento hasta la
temperatura de austenitizado, donde se mantiene la pieza hasta alcanzar la
homogeneizacion de austenita en toda la pieza representada por el segmento 23,
alcanzada a austenizaciéon en punto 3, se tiene un descenso en la temperatura
marcada por el segmento 34 donde inicia el austemperizado de la pieza que se
trabaja en los rangos de 230- 400°C por un tiempo de permanencia marcada por el
segmento 45, el tratamiento de austemperizado termina antes de iniciar la
transformacién a bainita, donde se inicia el enfriamiento a temperatura ambiente

desde la temperatura de austemperizado marcada por el segmento 56 [47,48].

Las propiedades mecanicas de HDA pueden ser muy variadas dependiendo de los
elementos aleantes, la temperatura y tiempo de austemperizado. En la tabla 6 se
enlistan las propiedades mecanicas de los grados de HDA que existen en el

mercado.
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Tabla 6. Propiedades mecanicas de HDA acordes con la ASTM.

PROPIEDADES GRADOS DE HDA

MECANICAS | Il 1] v Vv
Resistencia a la 850 1050 1200 1400 1600
tensiéon (MPa)

Maodulo de 65.1 64 63.2 62.4 62.1
Young

Elongacion (%) 11 10 7 5 3
Dureza (HB) 269-321 302-363 341-444 388-477 444-555
Energia de 100 80 60 35 N/A
impacto (J)

Resistencia a la 1300 1600 1900 2200 2500
compresion

(MPa)

6.5.4.1 PRIMERA ETAPA AUSTENITIZACION

La austenita juega un papel importante en el procesamiento de aleaciones ferrosas,
y las condiciones de la austenizacion se controlan para optimizar los subsecuentes
procesos. La austenizacidn ha sido optimizada a lo largo de las décadas para
composiciones quimicas especificas. Como tal no hay una microestructura ideal de

la austenita para cada aplicacién [49].

El tratamiento térmico de austenizacidon consiste en calentar la aleacién dentro de
un intervalo de temperatura entre 815-950°C, (conocido como temperatura critica)

con la finalidad de formar estructuras cristalinas homogéneas [50].

A estas temperaturas tendremos la disolucion de ferrita y perlita para formar la fase
austenitica, esto se logra ya que al cambiar la red cristalina del hierro o que es

cubica centrada en el cuerpo (BCC) pasamos a una estructura cubica centrada en

42



las caras (FCC) la cual tiene mayor espacio para disolver los atomos de carbono,

como se muestra en la figura 20.

BCC
Fe-§ - Ferrita delta
- Ferrita de alta temperatura

1390 °C

FCC
- Hierro gamma
- Austenita

Temperatura

BCC
- Ferrita alpha
- Ferrita de baja temperatura

Tiempo

Figura 20. Estructuras cristalinas hierro [51].

Al llegar a la temperatura de austenitizado es importante mantenerla para disolver
carbono proveniente de los nddulos de grafito en austenita, ademas disolver de
manera uniforme elementos aleantes en la matriz austenitica. La temperatura y
tiempo de duracion del austenitizado es controlado para asegurar la formacion del

grano austenitico y contenido uniforme del carbono [52].

6.5.4.1.1 Temperatura y tiempo de austenizacion

En términos de austenizaciéon la microestructura depende de las temperaturas de

transformacion y del rango de crecimiento del grano austenitico [53].

43



La temperatura de austenizacion trabaja en el rango de 880°C a 950°C, esto para
alcanzar la fase austenitica que se observa en la figura 21, al aumentar la
temperatura se provoca un crecimiento del grano austenitico lo que ocasiona un

descenso en los valores de las propiedades mecanicas [54].

La temperatura de austenitizado se calcula con base en las temperaturas criticas
que son Ac1 Yy Acs; Act representa la temperatura en la que la perlita es transformada
en austenita durante el calentamiento; Acs representa la temperatura final donde la

ferrita es completamente transformada en austenita [55].

Al trabajar con aceros hipereutectoides a 725°C la perlita cambia a austenita,
conforme la temperatura aumenta por encima de 725°C la cementita comienza a
disolverse en austenita, cuando esto ocurre se ha alcanzado la temperatura Acm,
donde toda la cementita disuelve en 100% austenita, dichos cambios de

temperatura se muestra en la figura 21 [56].
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Figura 21. Cambios y temperaturas de austenizacion en el diagrama binario Fe-C [57].

El tiempo de austenitizado se ve afectado por la microestructura de la matriz y el

conteo de nddulos de grafito. Una matriz perlitica es austenitizada rapidamente y
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desarrollara un contenido de carbono uniforme, porque la perlita contiene una
cantidad sustancial de carbono combinado en la forma de cementita. Una estructura
ferritica requiere mayor difusion de carbono desde los nddulos de grafito hasta la

matriz, estas grandes distancias de difusion requieren de mayor tiempo.

De acuerdo con algunos investigadores [58-61] tiempos largos de austenitizacidon
no tienen ningun beneficio en las propiedades del hierro ductil austemperizado, por
esto una vez alcanzado el contenido de carbono en equilibrio en la austenita,
tiempos mas largos de austenitizacién significaran pérdida de energia y mayor gasto

en el proceso.

A tiempos y temperaturas de austenitizado notablemente mayores el contenido de
austenita incrementa, pero su estabilidad disminuye ya que se forman granos
equiaxiales de gran tamafio con un alto contenido de carbono y debido a su tamafio
y forma es mas dificl que estos se enriquezcan en carbono durante el
austemperizado, el centro de estos granos permanece bajo el contenido de carbono

y tiene a transformar a martensita durante el enfriamiento [62,63].

6.5.4.2 SEGUNDA ETAPA AUSTEMPERIZADO

La segunda parte del tratamiento es el austemperizado que es un tratamiento
térmico isotérmico [64] obteniendo una microestructura inmersa en una matriz
ausferritica compuesta por ferrita acicular y austenita retenida con alto contenido de
carbono [65]. El tratamiento térmico de austemperizado para obtener un HDA se

basa en 2 etapas de reaccion mostradas en las ecuaciones 2 y 3.
Etapa I: y = Qaciculart yHc (Ausferrita) (2)
Etapa Il: yvc = a + carburos (FesC o €) (3)

Durante la primera reaccion ocurre la transformacion ausferritica, resultando en una
microestructura compuesta de grafito esferoidal [66,67], la segunda etapa se
obtiene al dejar el material un largo tiempo en el horno lo que provoca que la

austenita retenida con alto contenido de carbono se descomponga en ferrita y
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carburos de hierro, lo cual deteriora las propiedades mecanicas del HDA [68]. El
periodo entre la primera y segunda reaccion es conocido como la ventana 6ptima

de proceso, en donde se encuentran las propiedades mecanicas optimas.

La cantidad de nédulos, su tamafio, forma y distribucion, asi como la morfologia de
la ferrita y finalmente la cantidad de austenita retenida con alto contenido de carbono

determinan las propiedades de los HDA [69].

6.5.4.2.1 Temperatura y tiempo de austemperizado

Durante el proceso isotérmico, la ferrita acicular empieza a nuclear alrededor de los
nodulos de grafito debido al alto potencial de energia como se observa en la figura
22. Posteriormente las aciculas de ferrita empiezan a crecer y la austenita rica en

carbono se forma con la difusidon de los atomos de carbono.

(b)

Il Noédulo de grafito
mmm Ferrita acicular Austenita saturada
[ Austenita inestable de carbono

e Atomo de carbono
= « Difusion

Figura 22. Formacion de la estructura ausferritica. a) Nucleacion de las plaquetas de ferrita. b) Microestructura
ausferritica e (c)-(f) Crecimiento de la ferrita acicular y formacidn de la austenita retenida con alto contenido de carbono
[70].

Las propiedades del HDA pueden ser modificadas si se cambia la temperatura de
austemperizado. De acuerdo con estudios, la dureza y la resistencia a la tension

disminuye y la ductilidad incrementa sus valores cuando se aumenta la temperatura
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de austemperizado, esto puede ser interpretado debido a que la austenita retenida
en carbono se transforma en ferrita acicular lo que provoca que las laminas de ferrita

incrementen su tamano [71,72].

Para producir un HDA con alta resistencia y mejor resistencia al desgaste, pero una
baja tenacidad y elongacion, temperaturas por debajo de 350°C deben ser
ocupadas [73,74].

A bajas temperaturas de austemperizado las plaquetas de ferrita son mas finas ya
que no se dio el tiempo de generar nucleacion y crecimiento de las plaquetas [75],
ademas el volumen de austenita retenida con alto contenido de carbono es mayor
debido a que la ferrita ocupa menos area en la matriz dejando mas espacio para la
austenita [76], en la figura 23 se muestra el aumento en las plaquetas de la ferrita

acicular conforme se aumenta la temperatura de austemperizado.

Figura 23. Evolucion morfoldgica de ausferrita con el cambio de temperatura de austemperizado. a) Austemperizado a
350°C con 90 min b) Austemperizado a 370°C con 90 min c) Austemperizado a 390°C con 90 min d) Austemperizado a
410°C con 90 min [74].

Cuando la transformacion isotérmica se realiza a temperaturas muy cerca a la
temperatura de inicio de formacion de la martensita (Ms), la relajacion de las

dislocaciones disminuye y aumenta la resistencia mecanica de la austenita madre,
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esto restringe los puntos de nucleacion de la ferrita bainitica forzandola a crecer con

espesores cada vez mas pequenos.

6.5.4.3 Ventana éptima de proceso

El proceso de austemperizado puede ser implementado en dos etapas, la primera
un proceso de austenitizado a una temperatura de 850-950°C por un tiempo de 2
horas, después lleva a un austemperizado donde las temperaturas oscilan en 250 y
400°C manteniéndose isotérmicamente por 2 horas para después ser enfriado por

aire, durante este proceso ocurren dos etapas de transformacion [77].

El rango en el que la austenita se transforma en ausferrita es mas alto en las celdas
eutécticas (alrededor de los nédulos de grafito) que en las areas intercelulares
debido a que la segregacion donde es obtenida se da desde la solidificacién del
hierro ductil [78].

Esto provoca que no se logre una matriz totalmente ausferritica en el hierro ductil
austemperizado, por ejemplo, largos tiempos de austemperizado provoca el inicio
de la segunda etapa de reaccidon en las celdas eutécticas, que resulta en un
descenso del volumen fraccion de austenita retenida con alto contenido de carbono

y por lo tanto menor tenacidad del material [79].

En contraste, un tiempo corto de austemperizado puede ocasionar una reaccion
incompleta de la fase en las areas intercelulares. El resultado es que la austenita no
se satura con carbono y se transforma en martensita a temperatura ambiente.
Martensita es perjudicial para la ductilidad del hierro ductil austemperizado, dichos

lapsos de tiempo y microestructuras se pueden visualizar en la figura 24.
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Figura 24. Evolucion de microestructuras conforme avanza el tiempo y temperatura de austemperizado [80].

Las propiedades mecanicas Optimas de los hierros ductiles austemperizados
pueden lograrse si el tratamiento térmico de austemperizado es trabajado en un

estricto lapso de tiempo y temperatura llamado “ventana 6ptima de proceso” [81].

La ventana optima de proceso consiste en dos curvas: t1 (limite inferior) y t2 (limite
superior), como se muestra en la figura 25. La curva t1 es el tiempo en el que existe
un 3% de martensita en la microestructura, mientras que la curva t2 es el tiempo en
el que el 10% de la austenita retenida con alto contenido de carbono se transforma
en ferrita acicular y carburos a un tratamiento isotérmico, el tiempo existente entre

estas dos curvas se denomina ventana 6ptima de proceso.
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Figura 25. Ventana 6ptima de austemperizado acorde a tiempo y temperatura [82].

6.5.4.4 Elementos de aleacion en el hierro diictil austemperizado.

La adicion de elementos aleantes al HDA es muy importante debido a que se
aumenta la austemperabilidad y la templabilidad de los hierros ductiles [83-86], pero
cambia la primera y segunda etapa de reaccion de austemperizado lo que modifica
la ventana 6ptima de proceso. Ademas, la segregacion y formacion de carburos son
otros problemas que se tienen con los elementos aleantes, a continuacion, se

enlistan los elementos aleantes usados en los HDA y su respectivo efecto [87].
Niobio

Generalmente el niobio es un fuerte formador de carburos [88]. Esta demostrado

que incrementando el porcentaje de niobio arriba de 0.85% la morfologia del grafito
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y la célula eutéctica son refinadas [87]. Ademas, el espacio laminar de la perlita se

reduce, debido al descenso de la temperatura eutéctica.

La adicion de niobio conduce a la formacién de la fase NbC la que provoca la mejora
de dureza y resistencia al desgaste.

En HDA aleados con 0.0435% de Nb los valores de UTS incrementan en un 5% vy

la elongacion decrece un 25% en comparacion con otros HDA como se muestra en
la figura 26 [89].
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]
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Composiciones (% en peso):

Aleacion U: Fe-3.55C-2.36Si-0.27Mn-0.02Ni
Aleacion B: Fe-3.56C-2.34Si-0.32Mn-1.41Ni
Aleacion V: Fe-3.59C-2.47Si-0.27Mn-1.43Ni-0.10V
Aleacion N: Fe-3.56C-2.36Si-0.26Mn-1.40Ni-0.043Nb
Aleacion M: Fe-3.50C-2.40Si-0.27Mn-1.42Ni-0.30Mo

Figura 26. Propiedades mecdnicas del HDA aleado con diferentes elementos [90].
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Manganeso

Este elemento es el segundo mas influyente para incrementar la austemperabilidad
y la templabilidad de un hierro ductil después de molibdeno, es un formador de

carburos y segrega en la celda eutéctica durante la solidificacion [91].

En el tratamiento térmico de austemperizado el manganeso retarda ligeramente la
primera etapa del proceso, lo que provoca que la segunda etapa también presenta

un ligero retraso en su cinética [92].
Silicio

El silicio es el elemento aleante mas importante en los HDA y su efecto en la difusion
del carbono es mayor que cualquier otro elemento. Es un estabilizador de ferrita y
su solubilidad en ferrita guia a una mejora de la resistencia y dureza y reduccion de
la ductilidad [93].

Se ha demostrado que tiene un gran rol en evitar la formacion de carburos en el
austemperizado de 300 a 370°C. Silicio segrega en la celda eutéctica cerca de los

nodulos de grafito.

La primera etapa de reaccion de austemperizado ligeramente retarda con la adicion
de silicio [94,95].

Cromo

El Cromo es un elemento que mejora la resistencia a la corrosion, es un
estabilizador de ferrita. Es un formador de carburos tendencia que se ve en la tabla
7 [96].

Tabla 7. Tendencia a formar carburos en porcentaje.

V Cr Mn Cu Ni Al Si
<2 <1 <0.35 <0.25 0.2a0.350.3a04 >1
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Cromo incrementa la velocidad de la reaccion uno por lo tanto la ventana éptima de
proceso estara en un menor tiempo, lo que provoca que la segunda reaccion llegue
antes [97,98].

Un estudio [99] mostré que para un HDA con 0.2% de Cr a un austemperizado de
350°C, la ventana 6ptima de proceso esta en 180 y 200 minutos, incrementando el
porcentaje de cromo a 0.4% cambia el tiempo de la ventana éptima de proceso a
un rango de 60- 120 minutos y finalmente con 0.6% Cr el rango se encontraba de

15-60 minutos.
Niquel

El niquel es el tercer elemento mas influyente para incrementar la
austemperabilidad, es un estabilizador de austenita lo que reduce la temperatura de
austenitizacidon. No tiene efecto en la ventana 6ptima de proceso, pero si aumenta

la cantidad de fase de la austenita retenida con alto contenido de carbono [100].
Molibdeno

Mo es el elemento mas influyente para incrementar la austemperabilidad y la
templabilidad en hierros ductiles, lo que hace que sea necesario en secciones

gruesas. Es un elemento formador de carburos [101-104].

En el tratamiento térmico de austemperizado no presenta efecto en el tiempo de
reaccion de la primera y segunda etapa lo que conlleva que no hay efecto en la

ventana 6ptima de proceso [105].
En la tabla 8 se muestra la composicion quimica recomendada para los HDA, en la

que se puede observar el contenido maximo de elementos aleantes, asi como los
porcentajes de elementos primarios.

Tabla 8. Porcentajes recomendados de elementos aleantes.

Elemento Rango recomendado (% Peso)
C 3.4-3.7

Si 2.5-3.2

Mo Max 0.3
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Mn Max 0.3

Ni Max 2

Cu Max 0.8

Sn Max 0.02

P Max 0.03

S Max 0.3

Cr Max 0.1

Ti Max 0.04

V Max 0.1

Al Max 0.5

B Max 0.0002
Pb Max 0.0002
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7. ANTECEDENTES

La produccion de hierros ductiles austemperizados consiste en someter un hierro
ductil a dos tratamientos térmicos el primero de ellos un austenitizado que consiste
en llevar la matriz microestructural a la fase de austenita. Sheikh, M.H. [73] estudio
el efecto de la temperatura de austenitizado con un rango de 850°C a 925°C,
revelando que la resistencia a la tensién tuvo un incremento a los 900°C, pero tuvo

un decrecimiento a los 925°C.

El segundo tratamiento de austemperizado es el mas estudiado a nivel mundial.
Cruz et al. [106] trabajo con arboles de levas aleados con 0.2 y 0.3% de Vanadio,
los cuales fueron austemperizados a 265°C y 305°C. Las muestras fueron
estudiadas en una prueba de desgaste para evaluar la funcion y durabilidad del
material. Los HDA tratados a 265°C mostraron una microestructura constituida por
ausferrita que es ideal para la obtencion de una mejor resistencia al desgaste, los
resultados mostraron que a un tiempo de 265% y un porcentaje de vanadio del 0.2%
se tienen las mejores condiciones de desgaste con menores pérdidas de volumen

con 0.39 mm3.

Cruz et al. [107] evaluaron dos HDA aleados con cromo 0.2 y 0.4% para evaluar
Resistencia al desgaste, dureza, tenacidad y elongacion, las muestras fueron
tratadas a 265 y 305°C durante 30,60,90 y 120 minutos, la ventana o6ptima de
proceso se encontréo entre 60 y 120 minutos mientras que la mayor cantidad
volumen fraccién de ausferrita fue a los 90 minutos. La dureza con mayor valor (49
HRC) y mejor resistencia al desgaste (0.252 mm3) fueron obtenidos en la muestra
tratada a 265°C y 90 minutos con un contenido de cromo de 0.4%, la mejor
elongacion (4.2%) y tenacidad (22.91 J) fue en la muestra tratada a 305°C a 90

minutos.

Colin et al. [108] evaluaron arboles de levas aleados con 0.2 y 0.3% de vanadio,
austemperizados a 265 y 305°C durante tiempos de permanencia de 30, 60, 90 y
120 minutos, el volumen fraccion de austenita retenida con alto contenido de

carbono fue estudiado mediante la técnica de caracterizaciéon de difraccion de rayos
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X'y el resultado arrojé que el mayor volumen fue a 90 minutos para ambos tiempos
de austemperizado, las propiedades mecanicas que fueron evaluados son dureza,
resistencia a la tension, dureza y tenacidad, los cuales los mejores valores se
obtienen para la muestra tratada a 265°C y 90 minutos de tratamiento aleado con
0.3% de V, la resistencia a la tension fue de 1200 MPa mientras que la dureza y

tenacidad fueron de 47 HRC y 26 J respectivamente.

Bendikiene et al. [109] evaluaron la influencia de la temperatura de austemperizado
y propiedades mecanicas de un HDA. El austemperizado se enfocé en 3 diferentes
temperaturas 270, 300 y 330°C, las muestras se alearon con Ni, Cu y Mo. Se
observa que la dureza disminuye conforme se aumenta el tiempo de
austemperizado de 55.7 a 44.5 HRC.

Ahmed et al. [110] desarrollaron HAD aleados con niquel, cobre y niobio.
Metalograficamente se muestra que a un contenido de 0.1% de Nb aumenta la
cantidad de grafito en la celda eutéctica ademas de que refina la estructura de
grafito. El estudio de dilatometria demuestra que las particulas de NbC actuan como
sitios de nucleacién para el grafito y ferrita, por lo tanto, la adicion de Nb acelera la

formacion de ausferrita durante la etapa de austemperizado.

Tyrala et al. [111] evaluan el volumen fraccion de la austenita retenida con alto
contenido de carbono en el tratamiento térmico de austemperizado, los resultados
muestran que el volumen de austenita en los HDA pueden ser inequivocamente
determinado en la segunda etapa del austemperizado, la estimacion del volumen
fraccion de austenita durante la primer etapa de transformacién es obstaculizada
por un error de los diferentes factores de dispersion magnética relacionada con las

fases de ferrita y martensita.

Konca et al. [112] evalud el efecto de elementos aleantes como Ni, Cuy Mo en la
austemperabilidad de un hierro ductil grado GGG-60, las temperaturas de
austemperizado trabajadas para el material fueron de 290°C, 320°C y 350°C. Se
obtuvo que el austemperizado a 290°C incremento la dureza del GGG-60 aleado
con Ni-Cu en un 44% en comparacion con el hierro ductil base. En el caso de la
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combinacién Mo-Ni-Cu el incremento de la dureza alcanz6 casi un 80% a la misma

temperatura de trabajo.

Liu et al. [113] estudiaron la relacion de los parametros de produccion,
microestructura y propiedades mecanicas de HDA. La temperatura de
austemperizado afecta directamente a la microestructura con una duracion minima
de 60 minutos, pero los cambios no son significativos cuando se excede un poco
mas el tiempo. El HDA exhibe una fuerte combinacion de propiedades mecanicas
con una resistencia a la tension maxima de 1348 MPa y una tenacidad de 70 J

cuando la muestra fue austemperizada a 300°C por 60 minutos.

Sckudlarek et al. [114] caracterizaron los efectos de la temperatura y tiempo de
austemperizado en la microestructura y propiedades mecanicas de un hierro ductil
aleado con 0.35% Nb a dos temperaturas de austemperizado de 320 y 360°C por
tiempos de tratamiento de 15, 30, 60 y 90 minutos. La adiciéon de Niobio fue efectiva
para homogeneizar el tamafo y distribucion de los nddulos de grafito manteniendo
la nodularidad por encima del 90%, incrementando el volumen fraccion de perlita y
ademas la formacién de carburos de niobio dispersos en la matriz y los ndédulos de
grafito. La adicion de niobio aumento la resistencia a la tension y el limite elastico,

pero disminuyo la elongacion.

Pereira et al. [115] evaluaron las propiedades mecanicas y microestructurales de un
HDA aleado con Cu-Ni-Mn-Mo. El austemperizado se trabajé a 10 minutos a 290,
320y 350°C para el ciclo | para un segundo ciclo el austemperizado fue a 60 minutos
a 380°C. Las medidas de dureza Brinell, elongacién limite elastico y resistencia a la
tensioén para el ciclo | fueron de 288 HB, 5.0%, 840 MPa Y 988 MPa respectivamente
y para el ciclo Il fueron de 264 HB, 5.9%, 717 MPa y 876 MPa.

Souza et al. [116] examinaron un hierro ductil aleado uno con cromo y otro con
Niobio, para la condicion de fundicion (matriz ferritica-perlitica) la adicién de niobio
no mejoro la resistencia al desgaste, mientras que el hierro ductil aleado con 1% Cr
exhibié un incremento considerable en la resistencia al desgaste. En los HDA con
Nb mostré una mejor resistencia al desgaste que la fundicion base.
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Chen et al. [117] evaluaron el efecto de la adicién de niobio en la microestructura
del grafito, bainita y la transformacion de fases, los efectos del niobio influyen en la
cinética de la perlita y ademas en la transformaciéon bainitica, se encontré que la
adicién de niobio en un rango de 0.2-0.5% se obtiene un mejor valor de dureza,

resistencia al desgaste y tenacidad.

Yang et al. [118] trabajaron con diferentes contenidos de cobre que fueron afiadidos
dentro de un hierro ductil austemperizado para mejorar la resistencia a la corrosion
y resistencia al desgaste, con el contenido de Cu incrementando, la resistencia a la
corrosion del HDA bajo un medio acido incremento, cuando el Cu tenia un

porcentaje de 1.5% la resistencia al desgaste fue el 6ptimo.

Penghui et al. [119] precalentaron un hierro ductil con una microestructura de perlita
fina para que las particulas de FesC fueran retenidas, después del austemperizado,
se obtiene una matriz fina de ausferrita con una longitud de 1-3 um, la razén principal
de este refinamiento es el incremento de los sitios de nucleacion para los granos

Austeniticos y el retardo del efecto del cromo en su crecimiento.

A partir de la revision bibliografica realizada, se observa que la mayoria de las
investigaciones sobre hierros ductiles austemperizados se han enfocado en evaluar
el efecto de elementos aleantes como Cu, Ni, Cr, Mo y V sobre |la microestructura,
las propiedades mecanicas y la resistencia al desgaste. Sin embargo, los estudios
relacionados con la adicion de niobio son aun limitados y se concentran
principalmente en su influencia sobre la nodularidad, la formacién de carburos y la
resistencia mecanica, existiendo escasa informacion sobre su efecto combinado
con diferentes temperaturas y tiempos de austemperizado, asi como sobre la
relacion simultdnea entre microestructura, estabilidad de la austenita retenida,

propiedades mecanicas y comportamiento tribolégico.

En este contexto, la presente investigacién aporta una correlacion integral entre el
contenido de niobio, la evolucién de la microestructura ausferritica y las propiedades
mecanicas Yy triboloégicas del hierro ductil austemperizado. Asimismo, se propone
una ventana de procesamiento basada en temperaturas de austemperizado de 250,
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300y 350 °Cy tiempos entre 15 y 90 minutos, que permite identificar las condiciones
mas favorables para maximizar la resistencia mecanica, la tenacidad y la resistencia
al desgaste. Los resultados obtenidos contribuyen al entendimiento de los
mecanismos microestructurales asociados a la precipitacion de NbC y a la
estabilizacién de la austenita retenida, proporcionando informacion util para la
optimizacién industrial de componentes sometidos a condiciones severas de carga

y desgaste.
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8. DESARROLLO EXPERIMENTAL

La metodologia experimental propuesta para el presente trabajo de investigacion

consta de varias fases y caracterizaciones microestructurales, mecanicas y de

proceso del tratamiento térmico, dichas actividades se enlistan de manera general

en la figura 27.

Fundiciéon de HD

Maquinado de la pieza

T.T Austenitizado

T.T Austemperizado

Caracterizacion
microestructural

Ensayos mecanicos

Difraccion de rayos X

*Fundicion de 4 aleaciones hierro ductil sin alear, HD
con 0.1% Nb, HD 0.2% Nb y HD con 0.3% Nb

*Magquinar los bloques de las aleaciones oblenidas
para las pruebas de desgaste, tension e imapcto

El proceso de austenitizado se realizara en una
mufla con atmésfera cerrada a una temperatura de
900°C

El tiempo de tratamiento sera de una hora

«El proceso de austemperizado sera realizado en un
horno de resistencia por tiempos de permanencia
de 15, 30, 60 y 90 minutos.

Las temperaturas de trabajo del tratamiento seran
de 250, 300 y 350°C.

«La caracterizacion se llevara a cabo por
microscopia éptica y microscopia electrénica de
barrido para la identficacion de fases
microestructurales.

*Las pruebas mecanicas que se trabajaran seran
impacto, tensién, desgaste y dureza, las probetas
deben cumplir los lineamientos que marca la ASTM.

*Se ocupa la caracterizacién de difraccién de rayos
para evaluar las fases presentes en el material y
determinar mediante las mismas la ventana 6ptima
de proceso.

Figura 27. Desarrollo experimental del proyecto de investigacion.
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8.1 Probetas pruebas mecanicas

Las probetas que se ocupan para los ensayos mecanicos cumplen la normativa
establecida por la ASTM.

Para la prueba de desgaste se requiere el maquinado que se observa en la figura
28, la cual cumple con lo indicado en la norma ASTM G 132-96 (2018) que marca

las condiciones de trabajo para la prueba de abrasion.

1/2”

1!2”

\4

N

Figura 28. Probeta para desgaste acorde a la ASTM G132-96.

En el ensayo de impacto el cual se rige por la norma ASTM E23, el cual marca una
hendidura de 2 cm de profundidad justo a la mitad de la probeta (27.5 mm) con una

abertura de 45°, dicha probeta se aprecia en la figura 29.
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Figura 29. Probeta para prueba de impacto Charpy acorde a la ASTM E23 [52].

Las especificaciones de proceso y de la probeta para el ensayo de tensidn estan
dadas por la norma ASTM E8/E8M-13a, dicha probeta se observa en la figura 30.
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Figura 30. Probeta para prueba de tension acorde a la norma ASTM E8/E8M-13a.
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8.2 EQUIPOS

8.2.1 Microscopio metalografico

Para la observacion de las fases microestructurales presentes en el hierro ductil y
el hierro ductil austemperizado se emplea un microscopio 6ptico Keyence vhx-6000

como el que se muestra en la figura 31.

Figura 31. Microscopio optico metalografico marca vhx-6000.

8.2.2 Microscopio electrénico de barrido

Para complementar el estudio de las fases microestructurales y realizar mediciones
de plaquetas de ferrita acicular y austenita retenida, ademas de sacar un analisis
quimico puntual a diferentes fases de la muestra se empled el microscopio
electrénico JEOL IT 300 como se muestra en la figura 32, que permite la
observacion y estudio de muestras soélidas mediante la produccion de imagenes de

alta resolucién de la topografia superficial de una muestra.
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Figura 32. Microscopio electrénico de barrido marca JEOL IT 300.

8.2.3 Difractometro de rayos X

El estudio de difraccion de rayos X se llevé a cabo en un equipo de marca Inel
modelo equinox 2000 que se muestra en la figura 33, el cual aplica deteccién
simultanea en el rango de 2 theta en un intervalo de 0-110°, aplicando una radiacion

monocromatica de Co Kaa un voltaje de 220 V.

Figura 33. Difractometro de rayos X.

8.2.4 Durémetro

El ensayo de dureza se realiz6 en una maquina universal marca Buhler, la cual
puede identificar durezas en la escala Rockwell, el identador ocupado fue el de
diamante y se aplicoé una fuerza de 150 kgr, lo que dio como resultado una dureza
Rockwell C ocupada para materiales ferrosos de alta dureza, el equipo se muestra
en la figura 34.
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Figura 34. Durémetro Rockwell.

8.2.5 Maquina de impacto Charpy

Para el ensayo mecanico de impacto fue necesario trabajar con una maquina de
impacto Charpy la cual se puede observar en la figura 35, en el cual se colocaron

las probetas mostradas en la figura 29 que cumplen la norma ASTM E23.

Figura 35. Maquina de impacto Charpy.

8.2.6 Maquina de desgaste por bloque de anillo

Para la prueba de desgaste por bloque de anillo se ocupé una maquina marca TE

53 SLIM Multi-Purpose friction and wear tester que se observa en la figura 36, la
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probeta que fue ensayada se muestra en figura 28 y esta bajo la norma ASTM G132-
96 (2018).

El equipo trabaja a un rango de velocidad de 30 a 850 rpm y en un intervalo de
carga de 42 a 750 N, el anillo ocupado para la aplicacion de desgaste es un acero

con dureza de 65 HRC de 60 mm de diametro.

Figura 36. Maquina SLIM Multi-Purpose friction and wear tester.

8.2.7 Maquina de tension universal

Para realizar la prueba de tensién que se rige por la norma ASTM E8/E8M-13a, y
que pueda trabajar con la probeta de la figura 30 fue necesario ocupar una maquina

universal de ensayo que se muestra en la figura 37.

Figura 37. Maquina de tension universal.
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8.3 Fabricacion hierro ductil

La fabricacidon del material se realizé en el laboratorio de pirometalurgia del Instituto
de Ciencias Basicas e Ingenierias. La fusion se realizdé en un horno de induccién
marca “Faraday induccion” con capacidad de 30 kilos como el que se muestra en la

figura 38.

Figura 38. Horno de induccidn.

Para el proceso de nodulizacién se ocupd el método Sandwich, en el que se empled
una olla de reaccion que se muestra en la figura 39 que fue pre-calentada y en el
fondo contiene la ferroaleacion FeSiMg que fue cubierta por troquelado de acero

para evitar una reaccion violenta del bafio liquido con la ferroaleacion.
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Figura 39. Olla de reaccion para proceso sandwich.

La materia prima usada en el proceso de fusién y de nodulizacion se enlista a

continuacion.
ACERO 1018

Barras de 2 pulgadas como se muestra en la figura 40 que cumplen la norma AlSI

SAE 1018 con la composicidon quimica que se muestra en la tabla 9.

Figura 40. Barras de 2” de acero 1018.
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Tabla 9. Composicion quimica del acero 1018.

COMPOSICION QUIMICA

Elemento Porcentaje (%)
Hierro Balance
Carbono 0.18
Manganeso 0.6

Fosforo 0.02

Azufre 0.02

GRAFIMAC (Grafito bajo azufre)

Grafito de tamafo 3/16” x 1/8” que se muestra en la figura 41, con el siguiente

analisis quimico que se presenta en la tabla 10.

Figura 41. GRAFIMAC (Grafito bajo azufre).

Tabla 10. Composicion quimica GRAFIMAC (Grafito bajo azufre)
COMPOSICION QUIMICA

Elemento Porcentaje (%)
Carbono 99
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Azufre 0.05
Materia volatil 0.68
Ceniza 0.24
Humedad 0.08

Ferro Silicio 75%

Ferroaleacion con alto contenido de silicio que favorece la precipitacién del grafito,

se observa en la figura 42, su analisis quimico se muestra en la tabla 11.

Figura 42. Ferrosilicio 75%.

Tabla 11. Composicién quimica Ferrosilicio 75%.

COMPOSICION QUIMICA

Elemento

Porcentaje (%)

Silicio 76.64
Azufre 0.0038
Aluminio 1.27
Carbono 0.096
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Foésforo 0.022

Ferro Niobio

Ferroaleacién de niobio con tamafo de 2°x 1”, mostrado en la figura 43 para realizar

el balance de Niobio, la composicion se muestra en la tabla 12.

Figura 43. Ferroniobio.

Tabla 12. Composicién quimica Ferroniobio.

COMPOSICION QUIMICA

Elemento Porcentaje (%)
Hierro Balance
Niobio 64.68

Aluminio 0.71

Silicio 2.66

Tantalio 0.14

Fosforo 0.17
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Azufre 0.06

Carbono 0.18
Manganeso 0.14
Titanio 0.35
Estafo 0.04

Ferro Silicio Magnesio 6-8 (Nodulizante)

Ferroaleaciéon ocupada para la nodulizacién del grafito, se muestra en la figura 44,

la composicion quimica se muestra en la tabla 13.

e

o

Figura 44. Ferro silicio magnesio 6-8.

Tabla 13. Composicién quimica de Ferro silicio magnesio 6-8.

COMPOSICION QUIMICA

Elemento Porcentaje (%)
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Hierro Balance

Silicio 42.13
Magnesio 7.02
Aluminio 0.72
Calcio 1.35

Las ecuaciones que se ocuparon para la adicion de ferroaleaciones y grafimac en
el proceso de fusion se muestra en la ecuacion (4), donde C son los kilogramos que
se desea obtener del material en kilogramos, D es el porcentaje que se requiere del
elemento en la aleacion, M el porcentaje presente del elemento en la aleacion antes
del ajuste, P es el porcentaje del elemento aleante presente en la ferroaleaciony R
el rendimiento que se tiene del proceso de fundicién. Dicha ecuacion es valida para

saber la cantidad a adicionar de grafimac, Fe-Nb, Fe-Siy FeSiMg

CxDxM

Kgmateriat = W * 100 (4)

Para el Magnesio se requiere un calculo previo que se muestra en la ecuacion (5)
donde se obtiene la cantidad de Magnesio puro a adicionar, en donde se requiere
el porcentaje de azufre en la carga, el porcentaje de magnesio residual que
usualmente se ubica entre 0.03 a 0.05% y el porcentaje de recuperacion de

magnesio esperado para el proceso.

%(%S) + %Residual de Mg
- %Mg esperado

Mg (5)

El balance de carga se realizé trabajando con la olla de reaccién que tiene

capacidad 20 kilos los datos se muestran en la tabla 14.

Tabla 14. Ajuste de carga horno.

MATERIAL MASA (Kg)
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Acero 1018 18

Fe-Si 0.37
Grafimac 0.78
Escoriador 0.2

Una vez que se fundié el acero 1018 se procede a realizar la carga de Fe-Si,

Grafimac en ese orden.

Para realizar los ajustes de niobio para formar aleacién de Hierro ductil 0.1, 0.2 y
0.3% Niobio se realizan los siguientes ajustes de ferro niobio mostrados en la tabla
15.

Tabla 15. Adicion de Fe-Nb para ajuste quimico.

Aleacion Adicién de Fe-Nb (g)
HD-0.1% Nb 27.6
HD-0.2% Nb 55.2
HD-0.3% Nb 105

En la olla de reaccién donde se llevd a cabo la nodulizacion del material se hace el

siguiente ajuste de carga que se muestra en la tabla 16.

Se agregd Fe-Si para favorecer la inoculacion del hierro ductil, se beneficia la
creacion de sitios de nucleacion en los cuales el grafito precipita e inicia la formacién
de ndédulos. El Fe-Si-Mg inicia el proceso de nodulizacion, dicha ferroaleacion debe
ser cubierta por troquelado de acero para evitar el contacto directo del bafio liquido
con el magnesio, ya que provoca una reaccion muy violenta, ademas da el tiempo

necesario para inocular el bafio metalico.

Tabla 16. Adicion de material en la olla de reaccion.

MATERIAL MASA (Kg)
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Fe-Si-Mg 0.56

Fe-Si 0.21

Durante el proceso de vaciado se tomaron muestras para realizar analisis quimico
de las diferentes aleaciones, las cuales se solidifican de manera rapida para evitar
la segregacion de los elementos aleantes. Los andlisis quimicos fueron analizados
por un espectrometro de chispa, dichos resultados se muestran en la seccion de

resultados.

8.4 Tratamientos térmicos

Para el tratamiento térmico de austemperizado se requieren dos hornos el primero
servio para realizar el austenitizado de la pieza y el segundo para el
austemperizado, para el austenitizado se trabaja a una temperatura de 900°C
durante un tiempo de una hora en una mufla FD 1500 Barnstead como se muestra

en la figura 45.

Figura 45. Mufla Barnstead.
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Para el tratamiento térmico de austemperizado se requiere una mufla marca Marla
como se muestra en la figura 46, las muestras se trataron a 250, 300 y 350°C
durante un intervalo de tiempo de 15, 30, 60 y 90 minutos, esto mientras las piezas
estan sumergidas en un bafo de sales compuesta por una relacion 50-50 de nitrato
de sodio y nitrato de potasio, con esta relacion de sales se tiene el punto de fusion

a 220 °C, por lo que los tratamientos térmicos se realizaron sin inconveniente.

\ = s i = S ;'

Figura 46. Mufla Marla.

8.5 Caracterizacion del material.

En el presente apartado se muestran las condiciones de caracterizacion
microestructural y mecanica de los hierros ductiles y los hierros ductiles

austemperizados aleados con niobio y sin alear.

8.5.1 Estudio metalografico

Para el estudio metalografico se seccionaron las piezas en cortadora de metales
adicionando constantemente agua con refrigerante para evitar que se eleve la

temperatura del material y para no formar fases microestructurales que puedan

modificar las propiedades del material.
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Posteriormente se realizo el desbaste de las piezas mediante papel abrasivo con
tamafno de grano desde 50 hasta 2500, el desbaste se realizo6 en pulidoras
metalograficas, trabajando a 300 revoluciones por minuto y aplicando una presion
uniforme a lo largo de la pieza esto para evitar que el grafito se desprenda de los
nodulos y aparezca desvanecido a lo largo de la metalografia para posteriormente

aplicar un pulido con pasta de diamante de 1y 0.5 um.

Para el ataque metalografico se usaron dos reactivos el primero de ellos en dos
concentraciones que es el nital al 2 y 4% esto con el objetivo de visualizar las fases
de perlita, ferrita y la ausferrita, ya que el nital obscurece la perlita y la ferrita acicular

lo que permite contrastar con las demas fases presentes.

El segundo reactivo metalografico que se ocupo es el persulfato de amonio al 10%
calentado a 70° C para poder obscurecer toda la matriz excepto los carburos que

se visualizan de color blanco.

Para el estudio de la morfologia y distribucién de los nédulos se dejan las probetas

en condicion de pulido.

8.5.1.1 Microscopia dptica

Mediante esta técnica de caracterizacidn se observaron las fases microestructurales
presentes en el material para realizar un estudio cualitativo y cuantitativo del
material, se tomaron diferentes micrografias de las muestras aplicando diferentes
aumentos que van desde los 10x hasta los 2000x empleando un microscopio optico

que se visualiza en la figura 13.

Para la metalografia cuantitativa se ocupé el software image J con las micrografias
obtenidas del microscopio Optico, esto con la finalidad de realizar el estudio

morfolégico de los nédulos y la cuantificacion de fases microestructurales.

En lo que respecta al analisis de la morfologia nodular, para el porcentaje de
nodularidad se ocupd la ecuacién (6) donde Aa es el area de los nédulos aceptados

y Ana el area de los nddulos no aceptados.
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oo = (4
oNod =\ 4

) .100 (6)

Para determinar que nddulos son aceptados y cuales no se ocupa la ecuacion (7)
en la que se expresa el grado de esferoicidad, la cual requiere el area (A) y el
perimetro (P) de los nédulos que tengan un diametro mayor a 10 ym ya que menor
a ese rango son consideradas inclusiones presentes en la aleacion, si la
esferoicidad es mayor a 0.65 se consideran nodulos aceptados, mientras que menor

a este valor son nodulos no aceptados.

41A

Otro valor que se estudia a los nddulos de grafito presentes en la aleacion es la
distancia inter-nddulo, el cual indica la distancia de difusion que tiene el grafito, para
obtener ese valor se ocupa la ecuacion (8) donde se requiere el tamafo promedio

de los nédulos (NSprom) y el perimetro (P).

1

NS 3
prom
A¢ =554 (T) (8)
Para determinar el tamafio de nédulo se ocupa la ecuacion (9) que se muestra a
continuacion, en donde se requiere el area de los nédulos con un diametro mayor a

10 ym.

NSprom = 24/ Am=1  (9)

8.5.1.2 Microscopia electrénica de barrido

Esta técnica permite calcular el espaciamiento interlaminar de la perlita mediante el
método de Voort et al. [120] in donde un circulo es colocado en una micrografia de
gran magnificacion y se contabiliza el nimero de intersecciones de las laminas de
cementita, teniendo estos valores se ocupa la ecuacion (10), dénde D es el diametro

del circulo, n el numero de intersecciones y M la magnificacion de la micrografia.

s="2 (o
=— 10
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8.5.1.3 Difraccion de rayos X

Con la difraccion de rayos X se obtienen las fases microestructurales presentes
ademas de realizar un analisis cuantitativo de la austenita retenida con alto
contenido de carbono con el fin de verificar a que tiempo y temperatura de
austemperizado se obtiene el mayor porcentaje de austenita, para este estudio se
ocupa un equipo marca Inel modelo equinox 200 que se muestra en la figura 33, el
cual aplica una radiacion monocromatica de cobalto Ka la cual aplica una deteccién
de manera simultanea en el rango 26 para un rango de 0 a 110° con una duracién
de 30 minutos por muestra para poder definir bien las intensidades de los picos de

difraccion.

Para la cuantificacion de austenita con alto contenido de carbono se ocupa el
procedimiento empleado por Putatunda et al. y Bedolla et al. [121,122], en el que se
requieren intensidades, angulos de difraccion y longitud de onda, aplicados en la
ecuacion (11).

1-V;

v, = (11)
1+ (5) (ERp)

Dénde Vc es el porcentaje de otras fases presentes en el hierro ductil
austemperizado (carburos y grafito), lo. e ly son las intensidades de los planos hkl
de la ferrita (o) y la austenita (y), respectivamente, Ra y Ry son valores calculados

acorde a la ecuacion (12)

R= (%) [IF|?p(1 + cos?20) /(sin*Ocos)]|(e™M) (12)

Donde v es el volumen de la celda unitaria, F es el factor de estructura por conjugado
complejo, p es el factor de multiplicidad de la reflexion (el numero de planos

cristalograficos que producen reflexiones de la misma intensidad debido a la
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simetria), 6 es el angulo de Bragg y e-?M es el factor de temperatura de Debye-
Waller donde M es una funcién que se calcula ocupando la ecuacién (13), donde B
es una constante del hierro ductil que depende de la temperatura de Debye y A es
la longitud de onda de la fuente de radiacion.

sin%@

M=B—— (13)

8.5.2 Caracterizacion mecanica

Las pruebas mecanicas que se trabajaron en los materiales fueron las de dureza,
desgaste, impacto y tension todo en funcion de las normas ASTM E8, ASTM E23 y
ASTM G132.

8.5.2.1 Ensayo de desgaste

El ensayo de desgaste se llevo a cabo bajo las siguientes condiciones, se aplico
una velocidad de 200 revoluciones por minuto y una carga de 49 N, haciendo
contacto con un anillo de acero con dureza de 65 HRC con un diametro de 60 mm,
las muestras del ensayo se analizan y realiza su respectiva medicién de la huella

provocada a los 3000 metros.

La resistencia al desgaste es una propiedad que esta ligada con la dureza del
material en cuestion [105] y para cuantificar el volumen perdido al terminar el ensayo
de desgaste se ocupo la ecuacion (14), donde D es el diametro del anillo, t el ancho

del bloque y b el ancho promedio de la huella de desgaste.

Vol d'd—DZt[zb : '<2b)] 14
olumen perdido = —=|2 5 —sinsin (25 (14)

8.5.2.2 Ensayo de dureza

Para obtener los valores de dureza se ocup6 un durémetro universal marca Buehler,

que se muestra en la figura 34. Con los antecedentes que se tienen del material de
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valores elevados de dureza es conveniente trabajar la dureza Rockwell C que
requiere un indentador de diamante el cual aplica una carga de 150 Kgr, se realizan
un total de 10 indentaciones por muestra en distintas zonas del material esto con el

objetivo de calcular un valor promedio y desviacion estandar de la dureza.

9.5.2.3 Ensayo de impacto

Este ensayo permite cuantificar la tenacidad del material, para ello es necesario
maquinar probetas que cumplan la norma ASTM E23, dichas probetas se muestran
en la figura 29.

Las probetas se montaron en una maquina de impacto Charpy mostrada en la figura
35.

8.5.2.4 Ensayo de tension

Los ensayos de tension se realizaron en una maquina universal de tension que se
muestra en la figura 37, la cual aplica un esfuerzo con un desplazamiento de
mm/min, los resultados de la prueba se grafican para obtener el modulo de
elasticidad, resistencia maxima a la tensién y el limite elastico.

Para la realizacion de esta prueba se ocuparon muestras que cumplen la norma
ASTM E8/E8M-13? y se muestran en la figura 30.
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9. RESULTADOS

9.1 Fundicion hierro ductil

Las cuatro aleaciones fueron producidas en un horno de induccidén que se muestra
en la figura 38 incorporando, acero 1018, grafito, FeSi y FeNb. La nodularizacién
del grafito se logra mediante la adicidon de FeSiMg que reacciona con el metal
fundido para promover la formacién de grafito nodular. La composicion quimica de
las cuatro aleaciones se muestra en la tabla 17. Las cuatro aleaciones estan en el
rango de un hierro hipereutéctico. Asi mismo mantener el CE en un rango por debajo

de 4.6% propicia una mejor distribucion y morfologia de los nédulos de grafito [123].

Tabla 17. Composicion quimica de los hierros ductiles.

Elemento (wt. %) Aleacion 1 Aleacion 2 Aleacion 3 Aleacion 4
C 3.76 3.62 3.71 3.67

Si 2.54 2.64 2.51 2.61

Mn 0.38 0.32 0.37 0.32

S 0.011 0.01 0.008 0.009

P 0.009 0.007 0.006 0.009

Nb 0 0.11 0.23 0.32

CE 4.60 4.50 4.55 4.54

9.2.1 Hierro ductil sin alear y aleado con niobio antes del tratamiento térmico

9.2.1.1 ANALISIS MICROESTRUCTURAL

En condiciones de colada se visualiza una matriz de ferrita y perlita en la que en la

que se tiene un aumento significativo de la fase perlitica con la adicion de niobio
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como se observa en la tabla 18 generando un material con mayor dureza y
resistencia al desgaste, en cuestion de los carburos se tiene un aumento con la
adicion de niobio pasando de 0.53% en el hierro ductil sin alear a 2.48% con el hierro
ductil aleado con 0.3% de Nb. El aumento de carburos y de perlita con la adicion de
niobio se ha reportado en distintos trabajos, Chen et al. [124] explicaron que el
niobio permanece mayormente en solucion sélida durante el enfriamiento de la
austenita por lo que retrasa la transformacién de fase y refina la estructura de pelita
lo que provoca la estabilizacion de perlita, Souza [125] notd que la adicidn de Niobio

incrementa el porcentaje de perlita.

La figura 47 muestra las fases microestructurales del material en condiciones de
colada atacadas con Nital 3% para visualizar la perlita laminar con la ferrita y un
ataque con persulfato de amonio al 10% calentado a 70°C para visualizar los
carburos presentes en el material.

Aleacion 1 Aleacion 2 Aleacion 3 Aleacion 4

o P

Perlita Ferrita+perlita

Carburos

Figura 47. Fases presentes en las 4 aleaciones de hierro ductil.

83



La microestructura de las cuatro aleaciones sin ataque quimico para el estudio de
nodulos se visualiza en la figura 48, donde se observa la metalografia en
condiciones de pulido para poder visualizar los nédulos de grafito los cuales se
estudia la morfologia de estos, dichos resultados se observan en la tabla 18 donde
se visualiza que conforme aumenta el porcentaje de niobio la nodularidad disminuye
pasando de 87.23% en el hierro ductil sin niobio a 81.90% con la adicion de niobio
en un 0.3%,por el contrario el tamafio de nédulo es mayor con la adicién de niobio
partiendo con un tamano de 21.94 ym con 0% Nb a un 29.56, 26.56 y 23.2 ym con
0.1, 0.2 y 0.3% Nb respectivamente, un tamafio mayor de nddulo provoca que el
conteo nodular tenga un descenso, esta relacion de igual forma se aprecia en los
resultados del conteo nodular teniendo el mayor conteo en el hierro ductil con 0%
niobio que es de 256.13 nod/mm? pasando a 113.75, 120.04 y 156.49 nod/mm? para
los hierros ductiles aleados con 0.1, 0.2 y 0.3% Nb respectivamente. Chen et al.
[126] establecieron que las particulas de carburo de Niobio, asi como otras
particulas podrian mostrar un efecto perjudicial en la morfologia del grafito y el
tamano, en su caso con un hierro ductil sin niobio obtuvieron 90% de nodularidad
pasaron a 85% con adicion de niobio de 0.11%, mismo efecto con el conteo nodular
al pasar de 290 nod/mm? a 220 nod/mm?. Medeiros et al. [127] detallaron que
conforme aumenta el porcentaje de niobio la nodularidad presenta un descenso
pasando de 95% con un hierro ductil sin niobio a 90% con un hierro ductil aleado
con 0.25% Nb y el conteo nodular aumenta de 138.3 nod/mm? sin niobio en la

aleaciéon a 119 nod/mm? con la aleacién con 0.25% de Nb.
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Figura 48. Nddulos en las aleaciones, a) HD 0% Nb, b) HD 0.1% Nb, c) HD 0.2% Nb, d) HD 0.3% Nb.

Tabla 18. Estudio nodular y metalografico de las aleaciones.

Caracteristicas Aleacion 1 Aleacion 2 Aleacion 3 Aleacion 4
Tamaiio de ndédulo 21.72 29.96 26.56 23.23
(um)
Nodularidad (%) 87.23 81.5 81.65 81.9
Conteo nodular 256.1 113.7 120.4 156.4
(nod/mm?)
Distancia 23.92 35.51 33.51 29.33
interparticula (pum)
Grafito (%) 8 6.95 6.11 6.65
Carburos (%) 0.53 0.95 1.51 2.48
Perlita (%) 25.44 63.17 75 73.31
Ferrita (%) 66.03 23.42 17.38 17.54
Espaciamiento 1.21 0.82 0.76 0.73

interlaminar de la

perlita (um)
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9.2.1.2 PROPIEDADES MECANICAS

9.2.1.2.1 DUREZA

La dureza tiene una relacion con la fase microestructural si el material tiene un
porcentaje mayor de ferrita se tendra un material con menor dureza, pero mayor
ductilidad, pero si la proporcién de perlita y carburos es mayor la dureza elevara sus
valores, pero se tendra un material menos ductil, en la figura 49 se observa que
conforme se adiciona niobio al material la dureza de este aumenta debido a la una
mayor cantidad de carburos y perlita, pero ya no presenta un cambio significativo

en la aleacién que contiene 0.2% Nb y 0.3% Nb.

Dureza (HRC)

HD 0.1% Nb HD 0.2% Nb HD 0.3% Nb

Muestra

Figura 49. Valores de dureza Rockwell C de los hierros ductiles.

En la figura 50 se observa el efecto que tiene el aumento de la dureza con respecto
al porcentaje de carburos y perlita que presenta el material, en el hierro ductil sin

niobio los carburos y la perlita tienen los valores mas bajos con 0.53 y 25.44%
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respectivamente lo que propicia un material con mayor ductilidad y menor dureza
se observa que la adicion de niobio es un elemento estabilizador de la perlita,
Wenbin et al. [128] detallaron que el incremento en la adicion de Niobio refina las
celdas eutécticas y reduce el espacio laminar de FesC de la perlita debido al
descenso de la temperatura eutéctica, Pan et al. [129] observaron que a una adicion
del 0.2% en un hierro gris incrementa el porcentaje de perlita y de igual forma se

reducia el espacio laminar.

Dureza (HRC)

Porcentaje fase (%)

HD HD 0.1% Nb HD 0.2% Nb HD 0.3% Nb

Muestra

B Cureza [ Perlita [ Carburos

Figura 50. Relacion de dureza con respecto a la perlita y carburos presente en las aleaciones.

9.2.1.2.2 DESGASTE

En la figura 51 se tienen los resultados de la prueba de desgaste en la que se
observa un menor desgaste del material al adicionar niobio, la pérdida de volumen
por desgaste disminuye en las aleaciones con mayor contenido de niobio. Este
comportamiento puede explicarse, en primer término, por el incremento de la

fraccidn perlitica que confiere mayor dureza a la matriz y, por lo tanto, una mayor
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resistencia a la abrasion. De igual forma, los NbC actuan como refuerzos locales
que dificultan la remociéon de material durante el contacto con superficies duras.
Adicionalmente, aunque el conteo nodular se reduce, la presencia de nodulos de
grafito mas grandes y espaciados limita la propagaciéon de microfisuras en su

periferia, retrasando el deterioro acelerado por desgaste.
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HD 0% Nb HD0.1% Nb HD 0.2% Nb HD 0.3% Nb

Aleacién

Figura 51. Volumen perdido por los hierros ductiles.

Pimentel et al. evaluaron hierros ductiles aleados con niobio con porcentajes que
iban desde el 1% al 2.4% de igual forma se encontré que la resistencia al desgaste
de las piezas es mayor conforme se va aumentando el porcentaje de niobio, esto
se debe a que el mecanismo de desgaste de las piezas se ralentiza con la presencia
de fases microestructurales con mayor dureza tales como la perlita pero en especial
con los carburos, a mayor cantidad de carburos el desgaste del material sera menor,
en la figura 52 se tiene la relacion que hay entre el porcentaje de carburos y el
desgaste que tiene la pieza.
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Figura 52. Relacion de desgaste en funcion de la cantidad de carburos.

9.2.1.2.3 IMPACTO

Los resultados de la prueba de impacto Charpy se muestran en la figura 53. La
tenacidad disminuy6 progresivamente con el incremento del contenido de niobio,
pasando de 10.45 J en la aleacidon 1 a 5 J en la aleacién 4. Esta reduccion se asocia
con la mayor proporcion de fases duras y fragiles, como la perlita y los NbC, que
actian como sitios preferenciales para la nucleacion y propagacion de grietas.
Asimismo, la disminucion en el conteo nodular y el aumento en la distancia
interparticula limitan la eficacia de los ndédulos de grafito para desviar las trayectorias

de grieta, facilitando una propagacion mas continua y rapida.
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Figura 53. Resultados de prueba de impacto Charpy.

9.2.1.2.4 ENSAYO DE TENSION

Las curvas esfuerzo-deformacion provenientes de la prueba de tension de los 4
hierros ductiles con diferente porcentaje de niobio se muestran en la figura 54. Las
curvas muestran un comportamiento mecanico relacionado por la deformacién
plastica de la matriz ferritico-perlitica y la interaccion con el grafito nodular. La
adicion de niobio produce un incremento progresivo en la resistencia mecanica del
material derivado del aumento del porcentaje de perlita y de carburos tipo NbC lo
que propicia un endurecimiento y barreras para el movimiento de dislocaciones esto

acompafnado de una reduccion moderada en la elongacion del material.
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Figura 54. Curvas esfuerzo-deformacion del hierro ductil.

El aumento en la resistencia ultima a la traccion (UTS) y en el limite de fluencia (YS),
que alcanzaron valores maximos en la aleacién con 0.32% Nb (746 MPa y 449 MPa,
respectivamente), como observa en la figura 55, se atribuye a la combinacién de
distintos mecanismos de fortalecimiento. El incremento en la fraccion perlitica
confiere una matriz mas resistente, mientras que la dispersion de NbC en la
microestructura actua como obstaculo al movimiento de dislocaciones, produciendo

un endurecimiento por dispersion que refuerza tanto la UTS como el YS.
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Figura 55. Resultados de resistencia ultima a la tension y limite elastico.

En contraste, la elongacion disminuye al aumentar el contenido de niobio,
reduciéndose de 8.92% en la aleacion 1 a 4.02% en la aleacién 4 como se observa
en la figura 56. Este efecto se relaciona con la presencia de fases mas rigidas y
menos ductiles, como la perlita y NbC, asi como con la reduccion del conteo nodular
y el aumento de las distancias interparticula, que favorecen la concentracion de

tensiones y la aparicion temprana de fracturas.
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Figura 56. Porcentaje de elongacidn de las cuatro aleaciones.

9.2.2 Tratamiento térmico de austemperizado a 250°

9.2.2.1 ANALISIS MICROESTRUCTURAL

En la figura 57 se muestra las metalografias de las cuatro aleaciones después del
tratamiento térmico de austemperizado revelando una matriz de ausferrita. La cual
consiste en nodulos de grafito, austenita retenida con alto contenido de carbono
(regiones blancas), la cual provoca un aumento en la ductilidad y la tenacidad del
material, pero reduce la dureza y resistencia al desgaste. Por el contrario, la ferrita
acicular (regiones obscuras) promueve una mejor dureza y resistencia al desgaste,
reduce la ductilidad y tenacidad del material. A 250 °C de austemperizado se obtiene
ausferrita fina en donde la nucleacion de las placas de ferrita ocurre a una mayor
proporcion sin embargo el crecimiento de las agujas de ferrita acicular es lento
debido a la baja movilidad atomica que existe a bajas temperaturas de

austemperizado provocando agujas delgadas vy finas, mientras que la difusion del
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carbono a esta temperatura es limitada, por lo que el enriquecimiento de carbono
en la austenita es menor, provocando que se tenga menor proporcion de austenita
como resultado microestructural se tiene alto volumen de ferrita acicular con agujas
finas y delgadas y poca austenita retenida con alto contenido de carbono, teniendo
un material con mayor dureza y resistencia pero menor ductilidad [130-132].

HDA 0.3% Nb HDA 0.2% Nb HDA 0.1% Nb HDA 0% Nb

Figura 57. Microestructuras de los cuatro hierros ductiles austemperizado a 250 °C en funcién del tiempo.

9.2.2.2 DIFRACCION DE RAYOS X

Para la cuantificacion de austenita retenida con alto contenido de carbono diversas

técnicas pueden ser ocupadas, pero la mas importante a nivel cientifico es mediante
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la difraccion de rayos X. Su importancia radica en que esta técnica permita
identificar y cuantificar con precision las fases presentes en la microestructura
permitiendo distinguir entre cada una de las fases constituyentes de cada hierro

ductil austemperizado.

El empleo de DRX es fundamental ya que en ocasiones la austenita retenida con
alto contenido de carbono se encuentra en volumenes muy bajos y distribuida
finamente, lo que resulta complejo de calcular mediante microscopia 6ptica. A través
de esta técnica de caracterizacion se obtienen los picos caracteristicos a la ferrita
(cubica centrada en el cuerpo) y la austenita (cubica centrada en las caras) que se
muestran en la figura 58, lo que permite aplicar la ecuacion 11 presente en la
seccion anterior. En consecuencia, el uso de difraccion de rayos X asegura

resultados mas representativos y objetivos que los propuestos por metalografia

tradicional.
NbC Ferrita  Austenita Ferrita Ferrita
(200) (110) (200) (211) (310)
HDA - 15 min ] A A\ i
HDA - 30 min A A
) HDA
HDA - 60 min y A e (15, 30, 60, 90 min)
HDA — 90 min A A i
HDAO.1 - 15 min b A A ]
~ | HDA0.1 - 30 mi A A\
3 min . /| HDAO.1
3 | HDAO.1 - 60 min > AL A____ | #15,30,60,90 min)
g HDAO.1 - 90 min v L B\
© = _
'g HDAO0.2 - 15 min J A‘ =N ]
E HDA0.2-30min A _A HDAO0.2
HDAO.2 - 60 min A A____ | (15,30,60,90 min)
HDAO.2 - 90 min J A _A .|
HDAO.3 - 15 min . A A ]
HDAO.3 - 30 min ] /\ A HDAO0.3
HDA0.3 - 60 min J A r (15, 30, 60, 90 min)
HDAO0.3 - 90 min : J\ A -
T T T = T = T T T - T T T T 1
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20 (grados)

Figura 58. Difractogramas de rayos X de HDA a 250 °C.
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La cantidad de la fase de austenita retenida con alto contenido de carbono a 250 °C
de tratamiento térmico de austemperizado se muestra en la figura 59. La maxima
cantidad de austenita se tiene en el HDA 0.3% Nb a 60 minutos con 42.79%
mientras que la menor cantidad se tiene en la muestra con 0% Nb a 15 minutos
(16.71%), esto se debe a que el niobio es un formador de carburos (NbC) y dichos
carburos inhiben el crecimiento de ferrita acicular, esto ralentiza la transformacion
de austenita a ferrita acicular y austenita retenida con alto contenido de carbono,
dejando mas austenita retenida en la microestructura después del tratamiento
térmico, esto combinado con la baja temperatura de tratamiento térmico (250 °C) se
obtiene ferrita acicular fina y una mayor fraccion de austenita retenida con alto

contenido de carbono [133].
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Figura 59. Porcentaje de austenita retenida con alto contenido de carbono en funcién del porcentaje de niobio y
tiempo de austemperizado.
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9.2.2.3 Propiedades mecdnicas

9.2.2.3.1 Dureza

Los resultados de la prueba de dureza se observan en la figura 60, el valor mas alto
de dureza es el ADI 0% Nb a los 15 minutos (40.76 HRC) que coincide con la menor
cantidad de austenita retenida con alto contenido de carbono para esa muestra
(16.71%), esto se debe a la mayor cantidad de ferrita acicular una fase con alta
densidad de dislocaciones lo que provoca una mayor resistencia al deslizamiento
de planos cristalinos, acorde al mecanismo Hall-Petch, entre mas fina sea la
microestructura, mayor es la resistencia del material. En cuestién de los ADI con
niobio se observa que la dureza del material es mayor conforme se tenga mas
porcentaje de niobio todo esto independiente del tiempo de tratamiento térmico de
austemperizado, este comportamiento se tiene debido a la cantidad de carburos
estables NbC que hay en el material, estos carburos tienen como caracteristica una
mayor dureza y resistentes al desgaste y al tener una dispersion en la matriz actuan

como particulas de refuerzo [134,135]
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Figura 60. Resultados dureza Rockwell C, muestras tratadas a 250 °C

9.2.2.3.2 DESGASTE

En la figura 61 se observan los resultados de la prueba de desgaste expresados en
valores de volumen perdido, el menor volumen perdido se tiene en la muestra con
0.1% Nb a 90 minutos con 1.08 mm?3 este resultado se relaciona con la cantidad de
carburos que se adicionan en el material al entrar en la segunda reaccion de
austemperizado en donde la austenita retenida con alto contenido de carbono se
descompone en carburos y ferrita bainitica ambas fases sirven como barrera al
movimiento de dislocaciones sumado a la estructura de la ferrita acicular. Asimismo
las muestras con niobio muestra una curva de crecimiento en el volumen perdido
que alcanza su punto mas alto a los 60 minutos con 1.14, 2.14 y 1.72 mm3para 0.1,
0.2 y 0.3% Nb respectivamente para posteriormente a los 90 minutos los valores de
volumen perdido disminuyen a 1.08 mm?3 para la muestra con 0.1% Nb, 1.36 mm3

para 0.2% Nb y 1.41 mm?3 para 0.3% Nb esta mejor resistencia al desgaste se debe
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a la formacién de bainita (ferrita + carburos) microestructura tipica de la segunda

reaccion de austemperizado.
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Figura 61. Volumen perdido de los HDA, en funcion del tiempo de austemperizado.

9.2.2.3.3 IMPACTO

Los resultados de la prueba de impacto Charpy se muestran en la figura 62, en la
aleacion sin niobio se observa que no existe una modificacién marcada en la energia
de impacto, para la muestra con 0.1% Nb se tiene una tendencia en la que la energia
de impacto aumenta conforme avanza el tiempo de austemperizado esto se debe a
una mayor cantidad de austenita con alto contenido de carbono que es una fase

que disipa mejor la energia a lo largo de la matriz metalica, los mejores valores de
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energia de impacto se tienen en las muestras con 0.2% Nb debido primordialmente
a un balance entre la cantidad de NbC y de austenita retenida con alto contenido de
caerbono, los carburos actuan como sitios de iniciacion de grietas lo que facilita la
propagacion de las mismas por otro lado la austenita al ser una fase con mejor
ductilidad y menor dureza facilita la disipacion de la energia entre la interfase

austenita-nodulo.

Sin embargo, la aleacién con 0.3% Nb sus valores de impacto son menores en
relacion a los HDA's con 0.1 y 0.2% Nb en todos los tiempos de austemperizado
esta condicion se debe a una mayor precipitacion de carburos que generan una
mayor cantidad de discontinuidades en la matriz que sirven como sitios de

nucleacion de grietas y reducen la absorcion de energia durante la fractura.

En general, los resultados indican que existe un contenido 6ptimo de Nb (~0.2%)
gue maximiza la resistencia al impacto al equilibrar la microestructura ausferritica y
la precipitacion de carburos. Contenidos inferiores no generan suficiente
refinamiento, mientras que contenidos excesivos promueven fragilizacién por la

formacion de carburos secundarios [136].
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Figura 62. Resultados de energia de impacto Charpy muestras tratadas a 250 °C.

9.2.2.3.4 TENSION

Las curvas esfuerzo-deformacion obtenidas para el hierro ductil austemperizado a
250 °C muestran un comportamiento caracteristico de HDA de baja temperatura
donde se obtiene una microestructura de ausferrita fina con elevada resistencia
mecanica y una limitada ductilidad como se muestra en la figura 63. En las curvas
se puede observar una region elastica pronunciada, un elevado limite elastico y baja
deformacion total, en comparacion con los HDA a mayores temperaturas (mayor a
300 °C) se tiene mayor resistencia ultima a la tension, mayor limite elastico pero

una menor elongacién del material.
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Figura 63. Curvas esfuerzo-deformacion de los HDA tratados a 250 °C.

0.030 0.035

Los resultados de la resistencia ultima a la tension en funcion del tiempo de

austemperizado y del contenido de Nb se muestran en la figura 64 donde el

contenido de niobio controla la resistencia del material principalmente por la

refinacion de la ferrita acicular y la evolucién de la fraccién y estabilidad de la

austenita retenida con alto contenido de carbono.

La evolucion de la resistencia ultima a la tensién esta gobernada por la cinética de

reaccion del austemperizado. La adicion de niobio intensifica el refinamiento

microestructural y actia como sitios de nucleacién para la ausferrita, eso aunado a

la precipitacion de NbC generan un incremento sistematico en la resistencia

mecanica. La ligera reduccion que se tiene a los 30 minutos para las muestras con
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contenido de niobio se debe a la mayor fraccion de austenita retenida con alto
contenido de carbono la cual es una fase con menor resistencia mecanica pero
mayor ductilidad ya que esta fase facilita el movimiento de dislocaciones, al pasar a
60 y 90 minutos respectivamente se tiene un incremento en la resistencia debido a
la redistribucidn del carbono a fases con mayor resistencia mecanica como la bainita

(ferrita + carburos).
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Figura 64. Resultados de la resistencia ultima a la tension de los cuatro HDA a 250 °C.

En la figura 65 se tiene la evolucion del limite elastico en funcion del contenido de
Nb en el hierro ductil y el tiempo de austemperizado refleja la dependencia de la
resistencia inicial a la deformacién plastica con la refinacién microestructural y la
densidad de interfaces ferrita-austenita retenida con alto contenido de carbono
generadas durante la transformacién cinética de la austenita a bajas temperaturas

de austemperizado.
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Las muestras si niobio presentan los menores limites elasticos esto se debe a la
menor cantidad de carburos que actuan como puntos de reforzamiento del material
e inhiben el movimiento de dislocaciones asi mismo conforme el tiempo de
austemperizado es mayor, genera un aumento en el limite elastico del material
debido al aumento de densidad interfase y formacion progresiva de ferrita bainitica
fina lo que incrementa el numero de obstaculos al movimiento de dislocaciones y

una reduccion de la fraccion efectiva de matriz deformable.

Las muestras aleadas con niobio presentan un mayor limite elastico conforme el
porcentaje de Niobio aumenta en la muestra esto se debe a la mayor presencia de
NbC el cual incrementa la resistencia mecanica. De igual forma las muestras
tratadas a 30 minutos presentan un menor limite elastico para que posteriormente
aumente a 60 y 90 minutos este fenomeno fisico se debe a la cinética de
austemperizado, a los 30 minutos se tiene el final de la primera etapa donde se tiene
el mayor porcentaje de austenita retenida con alto contenido de carbono, en dicha
etapa se tiene una menor densidad efectiva de interfaces ferrita-asutenita y una
relajacion parcial de tensiones internas, para que a los 60 y 90 minutos se tenga la
segunda etapa de austemperizado donde exista un mayor porcentaje de bainita la
cual contiene fases de carburos y ferrita, aumentando la resistencia mecanica del

material.
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Figura 65. Limite elastico de las cuatro aleaciones en funcion del tiempo de austemperizado.

La variacion en el porcentaje de elongacion de los hierros ductiles austemperizados
tratados a 250 °C en funcién del tiempo y contenido de niobio se muestra en la figura
66. La evolucion de la elongaciéon en ADI austemperizado a 250 °C esta gobernada
por la interaccion entre la refinacidn microestructural ausferritica, la estabilidad
mecanica de la austenita retenida y el endurecimiento por precipitacién inducido por
Nb. El maximo de elongacion observado a 30 min en las aleaciones con Nb
corresponde a una condicion microestructural metaestable caracterizada por una
fraccion 6ptima de austenita retenida enriquecida en carbono que favorece el
mecanismo TRIP y la deformacion homogénea. La disminucion posterior de la
elongacion a tiempos mayores se asocia con la transformacion parcial de la
austenita retenida, el incremento de la densidad interfacial ferrita—austenita y el
endurecimiento por precipitacién, lo que limita la capacidad de deformacion plastica

y consolida el caracter de ADI de alta resistencia.
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Figura 66. Porcentaje de elongacion de los cuatro HDA tratados a 250 °C.

9.2.3 Tratamiento térmico de austemperizado a 300°

9.2.3.1 ANALISIS MICROESTRUCTURAL

El tratamiento térmico de austemperizado a 300 °C provoca una descomposicion
mayor de austenita con respecto a los 250 °C, produciendo mayor ausferrita gruesa
como se muestra en la figura 67, la cual consiste en agujas mas gruesas en la ferrita
acicular y bloques de austenita retenida con alto contenido de carbono mas
extensos, lo cual modifica las propiedades mecanicas del material, la adicion de
niobio propicia un refinamiento por carburos de niobio que es provocado por la
precipitacion de NbC en el limite de grano de la fase austenitica restringiendo el
crecimiento de granos y favoreciendo la nucleacién de ferrita acicular, asi mismo la

adicién de niobio provoca un retardo en la descomposicién de la austenita, teniendo
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una fase de austenita con mayor cantidad de carbono retenido y mas estable,

aumentando la tenacidad del material.

HDA 0% Nb

HDA 0.3% Nb HDA 0.2% Nb HDA 0.1% Nb

Figura 67. Microestructuras de los HDA tratados a 300 °C en funcion del tiempo de austemperizado.

9.2.3.2 DIFRACCION DE RAYOS X

Los difractogramas de las muestras tratadas a 300 °C se observan en la figura 68,
al realizar el analisis de los patrones de difraccion se observa que las muestras
tratadas a 300 °C cambian con respecto a la temperatura de 250 °C,

primordialmente se tiene una menor intensidad en los picos correspondientes a la
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ferrita y mayor intensidad a los picos pertenecientes a la austenita retenida con alto
contenido de carbono, propiciado a que a 300 °C la difusidon del carbono es mas
activa, lo que propicia una austenita remanente con mayor cantidad de carbono, de
igual forma el enriquecimiento de carbono en la fase de austenita expande el
parametro de red provocando un deslizamiento de los picos en comparacion con los

que se tienen a 250 °C.
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Figura 68. Difractogramas de los HDA a 300 °C de austemperizado.

En la figura 69, se muestra la cuantificacién de austenita retenida con alto contenido
de carbono a los 300 °C de austemperizado y diferentes porcentajes de niobio, se
observa que de manera general la cantidad de austenita es mayor con respecto al
tratamiento realizado a 250 °C teniendo el valor mas alto a 30 minutos con 0.3% Nb
(42.49%) esto se debe principalmente a dos factores el primero es que a mayor
temperatura de austemperizado la difusion del carbono es mayor, el carbono
expulsado por la ferrita es tomado por la austenita propiciando un mayor contenido
de C y mejorando la estabilidad de la austenita retenida. El segundo factor es

propiciado por la adiciéon de Nb debido a la precipitacion de NbC en las interfases
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reducen la velocidad de crecimiento de placas de ferrita e inhibe la transformacion
de austenita a ferrita lo que induce a una mayor fraccion de austenita retenida con
alto contenido de carbono, de igual forma se observa que las muestras con adicién
de niobio presenta el mayor porcentaje de austenita retenida a los 30 minutos de
tratamiento con respecto a la muestra sin niobio que tiene su mayor porcentaje de
austenita (35.61%) a los 60 minutos esto debido a los cambios en la cinética de
formacion de la austenita retenida por acciones de los NbC que crecen los limites
de grano limitando el crecimiento de la ferrita y aumentando la austenita remanente

que se estabiliza con la adicién de carbono.
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Figura 69. Porcentaje de austenita retenida con alto contenido de carbono de los HDA a 300 °C en funcion del tiempo
y contenido de niobio.

9.2.3.3 PROPIEDADES MECANICAS

9.2.3.3.1 DUREZA
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Los resultados de los ensayos de dureza se muestran en la figura 70, En la muestra
si Nb se tiene un descenso gradual de la dureza que llega hasta los 60 minutos,
esto se relaciona con la cantidad de austenita retenida con alto contenido de
carbono que aumenta gradualmente hasta llegar a su porcentaje maximo a los 60
minutos (35.61%), este comportamiento se debe a que la austenita retenida al tener
una estructura cristalina cubica centrada en las caras, posee un mayor numero de
sistemas de deslizamiento con respecto a la ferrita acicular, esto provoca una mayor
facilidad en el movimiento de dislocaciones y reduce la resistencia al deslizamiento
plastica, posteriormente a los 90 minutos la dureza aumenta ligeramente (32.16
HRC) debido a que este tiempo ya se encuentra la segunda reaccién de
austemperizado, en el que la austenita retenida se descompone en ferrita bainitica
y carburos, ambas fases con una mayor dureza que la austenita retenida. Las
aleaciones con 0.1 y 0.2% Nb presentan una menor dureza que la aleacién con 0%
Nb esto se debe al mayor porcentaje de austenita retenida con alto contenido de
carbono debido a los mecanismos de formacion que produce los NbC, en lo que
respecta a estas dos aleaciones las muestras con 0.2% Nb tienen mayor dureza
con respecto a las que contienen 0.1% Nb debido a la mayor cantidad de NbC que
se tienen estos carburos tienen una dureza mayor con respecto a las demas fases,
ademas actuan como barreras para el movimiento de dislocaciones aunado a la
distribucion que tienen los NbC en la matriz del material. Finalmente, con 0.3% Nb
la dureza es mayor con relacion a las muestras con 0.1 y 0.2%, lo que muestra que
el Nb propicia la formacion de NbC aumentando la dureza compensando el efecto

de una mayor formacion de austenita retenida con alto contenido de carbono.
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Figura 70. Resultados dureza Rockwell de los HDA tratados a 300 °C.

9.2.3.3.2 DESGASTE

Los resultados de volumen perdido en las pruebas de desgaste se observan en la
figura 71, el material que menos volumen pierde son aquellas pertenecientes a la
aleacion con 0.1% Nb encontrando el menor volumen perdido a 15 minutos con 1.17
mm?, debido a una combinacion de dos factores el primero la menor cantidad de
austenita retenida con alto contenido de carbono con respecto a las otras dos
aleaciones con niobio, al tener un menor porcentaje de esta fase se aumenta el
porcentaje de ferrita acicular que esta formada por agujas entrecruzadas que
generan una microestructura densa y trabada, esta morfologia inhibe la formacién
de surcos generados por la funcién abrasiva de la prueba de desgaste, esto con
una proporcién de NbC se tiene un mayor bloqueo de formacion de surcos debido
a que los NbC refuerzan la superficie del material y dificultan el microcorte por el
mecanismo de desbaste [137]. En contraste la muestra que mayor volumen pierde

al momento de la prueba de desgaste es a 15 minutos con 0% Nb, esto es derivado
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de la ausencia de NbC que son particulas duras que protegen contra el desgaste
[138].
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Figura 71. Volumen perdido por la prueba de desgaste de los HDA a 300 °C de austemperizado.

9.2.3.3.3 IMPACTO

En la figura 72, se muestran los resultados de la prueba de impacto Charpy , la
mayor energia al momento de la fractura se registra en la muestra con 0.2% Nb a
60 minutos con 15 J, mientras que la menor energia absorbida fue a los 90 minutos
con 0.3% Nb con 9.9 J, los valores elevados de la aleacion con 0.2% Nb se debe a
una combinacién entre la ferrita acicular, la austenita retenida y los carburos de
niobio, favoreciendo la absorcion de energia, una mayor cantidad de austenita
retenida propicia una mayor energia absorbida. Por el contrario, con 0.3% Nb se
tienen los valores mas bajos, aunque es el material con mayor cantidad de austenita
retenida con alto contenido de carbono se tiene también la mayor cantidad de

carburos que son sitios de iniciacion para grietas ademas de un menor conteo
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nodular y un ligero mayor tamafo de nédulo con respecto a la muestra con 0% Nb
propicia menos sitios de barrera ante la disipacion de la energia produciendo valores

bajos de energia de impacto.
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Figura 72. Resultados de prueba impacto Charpy de las muestras tratadas a 300 °C.

9.2.3.3.4 TENSION

En la figura 73 se observan las curvas esfuerzo deformacién de los hierros ductiles
austemperizados a 300 °C con los diferentes contenidos de niobio (0, 0.1, 0.2 y
0.3% Nb). La muestra con 0% Nb muestra una resistencia ultima a la tensién estable
1030-1040 MPa, con un incremento ligero en el porcentaje de elongacion pasando
de 4.8 a 4.95% y teniendo curvas similares en los diferentes tiempos de tratamiento
térmico. La adicién de niobio muestra un incremento progresivo en el limite elastico
y la resistencia ultima a la tension teniendo una maxima ductilidad generalmente a

los 30 minutos. En comparacion con los tratamientos térmicos realizados a 250 °C
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los valores tanto de limite elastico y resistencia ultima a la tensién son menores

debido a que existe una mayor fraccion de austenita retenida con alto contenido de

carbono propiciando una mayor capacidad de deformacion plastica como se ve con

el mayor porcentaje de elongacion que se tiene a 300 °C en comparacion a 250 °C.
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Figura 73. Curvas esfuerzo-deformacion de los HDA a 300 °C de austemperizado.

Los resultados de la resistencia ultima a la tensidén de las muestras trabajadas a 300

°C se muestran en la figura 74, se observa que los mayores valores se tienen en la

muestra con 0.3% Nb, esto se debe a un mayor endurecimiento por precipitacion de

NbC y mayor densidad de sitios de nucleacion los cuales actuan como barreras ante

la aplicacién de esfuerzos, en contraste las muestras con 0% Nb son los que tienen

114



menor resistencia ultima a la tension debido a que dichas muestras tienen la menor

cantidad de carburos propiciando asi un material mas ductil.

El comportamiento en “V” observado en las 4 composiciones de manera mas
marcada en aquellas muestra que contienen niobio se debe a que a los 30 minutos
se tiene el mayor porcentaje de austenita retenida con alto contenido de carbono
(entre 40 y 43%) lo que propicia que el material tenga un comportamiento mas ductil,
conforme avanza el tiempo de tratamiento térmico a 60 y 90 se tiene un descenso
en el porcentaje de austenita retenida con alto porcentaje de carbono debido a que
esta fase se descompone en ferrita bainitica y carburos metalicos lo que genera un
aumento progresivo en la resistencia ultima a la tension ya que estas dos ultimas

fases inhiben el movimiento de dislocaciones.
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Figura 74. Resistencia ultima a la tension de los HDA a 300 °C en funcidn del tiempo de austemperizado.

En la figura 75 se tienen los resultados del limite elastico a 300 °C con los cuatro
contenidos de niobio, los valores mas bajos en los diferentes tiempos de tratamiento
térmico se tienen en las muestras sin contenido de niobio esto se debe a la menor
cantidad de carburos generados por el niobio, en contraste los mejores limites
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elasticos se tienen en las muestras con 0.3% Nb debido a los mayores contenidos
de NbC lo que da un material con mejor resistencia, se observa que conforme

aumenta el contenido de niobio aumenta el limite elastico.

En funcion de los tiempos de austemperizado al igual que en la resistencia ultima a
la tension se tiene el mismo comportamiento en “V” alcanzado el valor mas bajo a
los 30 minutos para que progresivamente a los 60 y 90 minutos de tratamiento
térmico aumente el limite elastico, dicho comportamiento esta regido por el
contenido de austenita retenida con alto contenido de carbono siguiendo la regla

que a mayor porcentaje de austenita el material presenta menos resistencia.
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Figura 75. Limite elastico de los HDA tratados a 300 °C.

La figura 76 muestra la variacion de la elongacion en funcion del tiempo de
austemperizado y el porcentaje de niobio en los hierros ductiles austemperizado. El
material sin Nb presenta la mayor elongacion en todos los tiempos de tratamiento
térmico alcanzando su valor maximo a 90 minutos con 4.9%, esto se debe a que la

ausencia de niobio disminuye la formacion de carburos propiciando una menor

116



restriccion al movimiento de dislocaciones y una mayor continuidad de la matriz
deformable, caso contrario las muestras que contienen niobio presentan la maxima
elongacion a los 30 minutos esto se debe a que en este tiempo se alcanza una
fraccidn optima de austenita retenida con alto contenido de carbono la cual esta fase
propicia el movimiento de dislocaciones aumentando la elongacion del material,
consecuentemente se tiene un descenso en la elongacion a los 60 y 90 minutos de
tratamiento, esto se atribuye a la descomposicion de la austenita retenida para dar
como productos ferrita bainitica y carburos lo que incrementa la resistencia local y

genera heterogeneidad en la deformacién
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Figura 76. Porcentaje de elongacion de los HDA a 300 °C de austemperizado en funcion del tiempo de
austemperizado.
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9.2.4 Tratamiento térmico de austemperizado a 350°

9.2.4.1 ANALISIS MICROESTRUCTURAL

La temperatura de austemperizado es una variable critica que controla la morfologia
y cantidad de ferrita acicular, asi como de la austenita retenida con alto contenido
de carbono. Para el caso del tratamiento realizado a 350 °C, en la figura 77, se
muestran las metalografias de los hierros ductiles austemperizados a 350°C, siendo
visible todavia la ferrita acicular y la austenita retenida con alto contenido de
carbono. Como ya se observo en el cambio de temperatura de tratamiento de 250
a 300 °C donde se observa un ligero crecimiento en las agujas de ferrita acicular,
asi como un aumento significativo en el porcentaje fase de austenita retenida. Al
aumentar la temperatura a 350 °C, la ferrita acicular aumenta notablemente su
longitud y espesor, con arreglos menos compactos a diferencia de menores
temperaturas y la austenita retenida aumenta su porcentaje de volumen en
comparacion con 250y 300 °C, esto propiciado por las condiciones termodinamicas
y cinéticas dadas a 350 °C, donde se tiene una mayor difusion del carbono
permitiendo que se difunda mas rapido hacia la austenita, estabilizandola y evitando
su transformacioén en ferrita, a temperaturas bajas de austemperizado (250-300 °C)
la nucleacion de ferrita acicular es mayor, o que genera agujas mas finas vy
densamente distribuidas lo que no ocurre a temperaturas altas de austemperizado
(2350 °C), donde la velocidad de nucleaciéon es menor pero aumenta la tasa de
crecimiento de las agujas ferriticas, generando una ferrita acicular de mayor espesor

pero de menor porcentaje volumen [139].
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Figura 77. Microestructuras de los HDA a 350 °C en funcién del tiempo de austemperizado y contenido de niobio.

9.2.4.2 DIFRACCION DE RAYOS X

La figura 78, muestra los diferentes patrones de difraccién de los hierros ductiles
austemperizados con diferente composicion de niobio, en el que se observa un
incremento en la intensidad de los picos pertenecientes a la fase de austenita,
confirmando que a esta temperatura se obtiene la mayor fraccion de austenita
retenida con alto contenido de carbono, asi mismo los picos de austenita muestran

un ligero ensanchamiento debido al enriquecimiento en carbono propiciado por las
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condiciones cinéticas y termodinamicas del tratamiento térmico de austemperizado
a elevadas temperaturas, por el contrario la intensidad de los picos pertenecientes
a la fase ferritica es menor en comparacion con los tratamientos térmicos trabajados

a menor temperatura.
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Figura 78. Difractogramas de los HDA tratados a 350 °C.

Los porcentajes de austenita retenida con alto contenido de carbono se pueden
visualizar en la figura 79, se observa que en esta temperatura se tienen los mayores
porcentajes de austenita en comparacién con las temperaturas anteriores (250-300
°C) este comportamiento se da por la mayor movilidad del carbono a altas
temperaturas lo que permite estabilizar mayor volumen de austenita, en lo que
respecta a esta temperatura prevalece el efecto que a mayor contenido de niobio
se tiene el mayor volumen de austenita retenida, en este caso es a los 30 minutos
con la muestra con 0.3% Nb (43.62%), esto ocasionado por la cantidad de NbC que
limitan el crecimiento de evitando la transformacion de austenita a ferrita. De igual

forma se observa que en las muestras aleadas con niobio se alcanza el maximo
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porcentaje de austenita retenida a los 30 minutos (41.73% para 0.1% Nb, 41.99%
para 0.2% Nby 43.62% para 0.3% Nb) para que a los 60 minutos se tenga un ligero
descenso en el porcentaje de austenita (39.67% para 0.1% Nb, 39.77% para 0.2%
Nb y 41.91% para 0.3% Nb) esto se debe a que la ventana éptima de proceso se
logra a los 30 minutos, posteriormente se da inicia con la segunda reaccién de
austemperizado donde se da la transformacion de austenita retenida a ferrita
bainitica y carburos, para la muestra sin niobio la ventana 6ptima de proceso se da

a los 60 minutos (39.96%) y la segunda reaccién se tiene a los 90 minutos (30.70%).
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Figura 79. Porcentaje de austenita retenida con alto contenido de carbono de los HDA a 350 °C en funcion del tiempo.

9.2.4.3 PROPIEDADES MECANICAS

9.2.4.3.1 DUREZA

La evolucion de la dureza en funcion del tiempo de austemeprizado y contenido de

Nb a 350 °C de tratamiento térmico se muestra en la figura 80, dichos resultados
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refleja la transformacion hacia una microestructura primero con mayor porcentaje
de austenita retenida con alto contenido de carbono el cual tiene una menor dureza,
para el caso de las muestras con 0.2 y 0.3% de Nb los valores mas bajos de dureza
se tienen a los 30 minutos (25.76 y 26.78 HRC, respectivamente) para que
posteriormente a los 60 y 90 minutos la dureza aumenta progresivamente, esto se
debe a que la austenita retenida se transforma en ferrita bainitica y carburos, ambas
fases tienen una mayor dureza [140]. Para el caso de las muestras con 0y 0.1% Nb
dicho comportamiento se tiene a los 60 minutos (25.36 y 22.64 HRC,
respectivamente) mostrando una demora en el proceso de finalizacion de la primera
reaccion de austemperizado y el inicio de la segunda reaccion de austemperizado
mostrando que a los 90 minutos se tiene el inicio de la segunda ventana de

austemperizado [141].
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Figura 80. Resultados dureza Rockwell de los HDA a 350 °C de austemperizado.

9.2.4.3.2 DESGASTE
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Los diferentes volumenes perdidos de las muestras tratadas a 350 °C se observan
en la figura 81, la muestra con 0.3% Nb presenta un menor volumen perdido en
comparacion con las demas aleaciones esto se debe al mayor porcentaje de
carburos que se tiene en la aleacion, los carburos al ser una fase que tiene una
estructura cristalina compacta le proporcionan una alta dureza y excelente
resistencia a la deformacién plastica. En el caso del hierro ductil austemperizado
aleado con 0.2% Nb son los que presentan mayores volumenes pérdidos, esto se
debe a una combinacion de dos factores ) altos contenidos de austenita retenida
con alto contenido de carbono, la cual es una fase con menor dureza y que su
estructura cristalina (CCC), posee una alta densidad de planos de deslizamiento lo
que la hace susceptible a la deformacion plastica y II) su menor cantidad de
carburos en comparacién con la aleacién con 0.3% Nb hace que existan menos

barreras fisicas frente al movimiento de dislocaciones y la penetracion del abrasivo.
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Figura 81. Volumen perdido de los HDA a 350 °C de austemperizado en funcion del tiempo.
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9.2.4.3.3 IMPACTO

Los resultados de la prueba de impacto Charpy se aprecian en la figura 82, se tiene
que los mejores resultados de energia de impacto se tiene en la muestra con 0.3%
Nb alcanzando su valor maximo a 30 minutos esto se debe a que la proporcion de
austenita retenida con alto contenido de carbono es de los mayores que se tienen
registrados (41.91%) la austenita retenida tiene una mejor dispersion de la energia
en la fase nodulo-austenita, mejorando asi sus valores, en contraste se observa que
a menor porcentaje de niobio la energia de impacto va disminuyendo sus valores
esto se debe a que un menor porcentaje de niobio propicia menos cantidad de
carburos que sirven como sitios de nucleacion para la austenita retenida con alto
contenido de carbono y por ende se tiene una mayor proporcién de ferrita acicular
una fase mas fragil y que son iniciadores de grietas donde se inicia la ruptura del
material, el valor mas bajo de energia de impacto se tiene a los 15 minutos en la
muestra con 0% Nb, en el cual predomina una microestructura con mayor porcentaje
de ferrita acicular y menor austenita retenida (16.71%). La ferrita acicular debido a
su baja capacidad de deformacién plastica y su limitada capacidad de absorber y
redistribuir la energia al momento de la fractura reduce los resultados
considerablemente esto a su estructura cristalina cubica centrada en el cuerpo,
posee un numero reducido de sistemas de deslizamiento, lo que inhibe el

movimiento de dislocaciones provocando una menor ductilidad.
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Figura 82. Resultados de energia de impacto Charpy de los HDA tratados a 350 °C de austemperizado.
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10. CONCLUSIONES

La presente investigacion demostro que la adicion de niobio modifica
significativamente la evolucidn microestructural y las propiedades mecanicas del
hierro ductil austemperizado. En condicién de colada, el Nb promovio la formacion
de perlita y carburos, reduciendo la nodularidad y el conteo nodular, lo que evidencia

su influencia sobre la solidificacion y la microestructura final.

Durante el austemperizado, el niobio favorecio la estabilizacién de la austenita
retenida y aceler6 la transformaciéon ausferritica, atribuyéndose este
comportamiento a la formacion de precipitados NbC y a su efecto sobre la difusién
del carbono. Como consecuencia, se observé un refinamiento microestructural que

incremento la resistencia mecanica y la dureza del material.

Los mayores niveles de resistencia se obtuvieron a 250 °C, debido a la formacion
de una microestructura ausferritica fina y al endurecimiento por precipitacion
inducido por Nb. Por otro lado, los tratamientos realizados a 300 y 350 °C
promovieron una mayor fraccién de austenita retenida estable, favoreciendo la

ductilidad y la absorcién de energia durante el impacto.

La respuesta triboldgica mostré que la resistencia al desgaste aument6 con el
contenido de niobio y con la disminucién de la fraccion de austenita retenida, siendo
las condiciones de austemperizado a 250 °C las mas favorables para aplicaciones
sometidas a desgaste. Sin embargo, el incremento de dureza asociado a la
formacion de carburos implicé una reduccion de la tenacidad, evidenciando el

compromiso entre resistencia al desgaste y comportamiento al impacto.

En conjunto, los resultados confirman que el niobio es un microaleante efectivo para
optimizar el balance entre resistencia mecanica, tenacidad y resistencia al desgaste
en hierros ductiles austemperizados, mediante el control de la microestructura

ausferritica, la precipitacion de NbC y la estabilidad de la austenita retenida.
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12. ANEXOS

El presente apartado reune los productos académicos y de divulgacion cientifica
derivados del desarrollo de la investigacion realizada en esta tesis doctoral.
Como resultado del trabajo realizado, se logré la publicacion de tres articulos
cientificos en revistas especializadas de caracter internacional, en los cuales se
abordan de manera rigurosa aspectos relacionados con la evolucion
microestructural, las propiedades mecanicas y el comportamiento del hierro
ductil austemperizado, asi como la influencia de la microaleacion con niobio en

dichos sistemas.

De manera complementaria, y en concordancia con los principios de difusion y
transferencia del conocimiento cientifico, se realizaron cinco actividades de
divulgacion en distintos foros académicos, como congresos, seminarios y
encuentros especializados. Estas participaciones permitieron la discusién y la
validacién de los resultados obtenidos, asi como su proyeccion hacia la

comunidad cientifica y tecnoldgica.

Los documentos incluidos en este apartado constituyen evidencia tangible de la
productividad cientifica generada durante el desarrollo de la presente
investigacion, asi como de su contribucién al avance del conocimiento en el
campo de la ingenieria de materiales. Asimismo, reflejan el compromiso con la
generacion, la aplicacion y la difusibn del conocimiento, elementos

fundamentales en la formacién doctoral.
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ABSTRACT

This study explores the influence of high-carbon retained austenite content, a5 modulated by niobinm additions and austemgering time, on the hardness, wear resistance,
and impact toughness of ductile fron. Four alloys containing 0, 0.1, 0.2, and 0.3 wi.% niobium were sustempered at a constant temperature of 350 °C for 15, 30, 60, and
90 minutes. Alloys with higher niobium confents (1.2 and 0.3%) reached their maximum retaimed austenite fractions ot 30 minutes (0067 and 41,98%, respectively),
while the 0 and 0.1% niokiom alloys exhibited their peak values at 60 minutes. Regarding mechanical properties, the highest hardness was obtained in Sample 2 after 30
inuies of ansternpering (37.5 HRC), whereas the highest absorbed impact energy was observed in Sample 3 under the same conditions (16 J). Consequently, a higher

fraction of high-carbon retained pustenite provides an optimal balance between hardness and wear resistance without a significant loss in impact foughness,

Keywords: High-carbon retained austenite; niohium; sustempering, austempered ductile iron,

INTRODUCTION

Ductile iron (D) consists of graphite nodules dispersed within a ferritic-peartitic
matrix. These materials are widely recognized for their excellent mechanical
performance and cost-cffectiveness [1]. Due to their good ductility, toughness and
lower density, ductile irons have the pofential to replace steels in ceriain
applications [2], particularly in the antomoedive industry, where they are commonly
used in components such as crankshafls, valves and axles [3.4],

Aunstempered ductile iron (ADI) is o modified form of DI that undergoes an
isothermal heat treatment deaigned to enhance its mechanical properties. The heat
treatinetil ivolves two main slages: austetitizng -typically at S00°C- 1o stabilize
a carbon-conched austenite phase, followed by quenching nte a slt bath
maintained between 250 *C and 380 *C to promote a diffusion- controlled
iransformation known  as  austempering  [5-B), Durng  sustempering, the
proportions of ferribe and austenite m the matrix change considerably, directly
influcncing the material’s mechanical response [9]. Like other diffusional
transfprmations, suslempering kinetics are governed by both lime and temperaiure,
Several studies have investigated the role of these parameters in shaping the
microstmuctune and phase distribution of ADI [10]. This transformation results ina
microstruciure known as ausferrite, which forms through the nucleation and
growth of ferrite within retaived austenite, The formation and stability of this
structune are highly sensitive to chemical composition, sustempering conditions
amdl the size and dispersion of graphite nodubes [11]. The anstenpering termperatare
strangly influences the resuiting microstructure, Higher temperatures (350-400 =C)
rypically yield ADI with lower hardness and strength but superior ductility and
fracture toughmess, due 1o the fermation of significant amounts (20-40%) of high-
carbon retamed austenite [12). In contrast, lower pustempering femperatures
(helow 350 °C) favor enhanced wear resistance, albeit at the expense of impact
resistance [13]. With increased austempering time, the fraction of acicular ferrite
tends to rise, while the volume of high-carbon austenite initially mcreases before
gradually decreasing. This evolution generally leads to improved tensile propertics
and impact foughness but reduces hardness and wear resistance [14]. However,
excesarvely high austempenng temperatures can tngger secondary reactions in
which high-carbon austenite decomposes into bamitic femitic and carbides,
negatively affecting both ductility and impact performance [15]. For instance,
susferrite can form m as litthe as 30 minutes at 400 "C, whereas at 230 °C the
transformation may requing wp to-4 hours to complets [16], Niobium is an emerging
alloying addition in ductile irons, with several studies reponting lavorsble efTects

on both microstructural development and mechanical behavior, Chen et al. [17]
repoaried improved mechanical properties — including a yvield strength of 415 MPa,
ultimate tensile strength of 746 MPa and elongation of §%- in ductile iron with
0L0&E% Nb. Ahmed et al. [18] noted that niohium accelerates the formation of
auslermile during austempering. Similardly, Sckodlarck ot al. [19] studicd o ductile
iron alloyed with 0.35% Nb and found that niobium promotes pearlite formation
anid acts as a potent carbide former. They observed that the best combination of
ultimate tensile strengih (1150 MPa) and ductility (%) was achieved afler &
minutes of austemperng at 360 °C. Abdullah ot al. [20] also reported a direct
comelation between austempering time and increased hardness, reaching a
makimui of 41.27 HRC afler three hours,

HMiobium plays # complex role m the mecrostuctural evolution of swstempered
ductile iron (ADIL. As a strong carbide-forming element, micbium readily
corifrnes with carbor 1o Farm 2able nlobium carbides (NBC) dusing solidification
and pustenitization, thereby sipnificantly influencimg the subsequent austempering
transformation. On one hand, these carbides act as heterogeneows micleation sites
fovr ferrite, refining the ausferritie microstruciure and improving handness and wear
resistance. Several aathors [21,22] have also observed improved abrasive wear
registance fior Wb additions op to 1.48 wit%. This improvement is primarily
atiributed 1o the refinement of pearlite mterlamellar spacing, the reduction of
austenitic grain size, and the formation of No(C nano-precipitates within the matrix,
all of which contribute to enhanced hardness and tensile strength [23]. Pimentel
and Guesser [24] alzo observed that Nb promobes the formation of primary carbides
thet persist after sustempering, contributing to microstructural heterogeneity and
poientially impairing ausferrite uniformity. Therefore, while niobium enhances
hardenability and wear resistance, its strong alfinity for carbon must be carefully
comtrolled to avoid compromising the development of the ausfertitic matrix,

The present study aims to evaluate how variations in high-carbon retained sustenite
content—modulated by different niobium concentrations (00,32 wi%) and
austempering durations (15, 30, 60, and 9 min}—affect the mechanical properties
of austermpered ductile iron (ADT). An susterpering temperatare of 350 °C was
selected because it promotes the formation of a coarse ausferritle stroctre with a
higher fraction of high-casbon retamed austente, providing o balanced
combination of hardness, ductility, and wear resistance.

The novelty of this study lies in the systematic guantification of high-carben
refained austenite across multiple sustempering times and niobium concentretions,
as well as the establishment of a direct correlation between the evolution of this
phase and the resulting mechanical behavior, In contrast io previews works that
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Type of the Paper: Asticle Abstract: This study investigated the influence of niobium additions on ductile

Received: July 25, 2025 iron through the production of four alloys containing 0 wt.%, 0.11 wt.%, 0.23 wt.%

Accepted: December 15,2025 and 0.32 wt% Nb. Microstructural phases were characterized, and mechanical
properties were evaluated through hardness, impact toughness, tensile and wear
tests. Niobium promoted carbide formation, which increased from 0.53% to
2.48 %, and reduced graphite nodularity from 256.1 nod/mm? to 156.4 nod/mm2,
Hardness increased from 13.72 HRC to 26.6 HRC, while the ultimate tensile
strength and yield strength reached 746 MPa and 449 MPa, respectively, in Alloy 4.
In contrast, impact toughness decreased from 10.45 J to 5 ]. Overall, niobium im-
proved wear resistance but reduced the toughness of the material.

Keywords: niobium; ductile iron; pearlite; cementite

1. Introduction

Ductile irons are cast irons in which graphite solidifies in a nodular morphology, providing enhanced
strength compared to flake graphite irons [1]. They are extensively used in gears, crankshafts, shafts and rolling
cylinders due to their balanced combination of hardness, strength, ductility and impact toughness [2-3]. Over
the years, different grades of ductile irons have been developed to improve their mechanical properties, making
them competitive with steels [4].

MNiobium additions induce changes in microstructure and, consequently, in mechanical performance. Pre-
vious studies have shown that additions above 2 wt.% Nb promote substantial improvements in mechanical
properties [3]. It has been reported that niobium levels greater than 0.2 wt.% increase the pearlite fraction and
refine its morphology by reducing the interlamellar spacing [6]. Additions of about 0.8 wt.% lead to the for-
mation of polygonal NbC particles up to 8 um in size [7], while Zhou et al. [8] observed that 1.48 wt.% Nb
enhances hardness and wear resistance through the formation of elongated WbC particles with dimensions of
approximately 10 pm. Cantera et al. [9] found that a 0.2 wt.% addition slightly reduced graphite nodularity in
hypoeutectic ductile iron, though within acceptable limits. Fras et al. [10] reported that small additions (>0.038
wt.%) decreased nodule count and nodule diameter, improving ultimate tensile strength (UTS) and yield
strength (¥5). Other studies indicated that 0.47 wt.% Nb increased yield strength by up to 20 %, with only minor
improvements in toughness relative to niobium-free ductile irons [11]. Overall, niobium generally enhances
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Abstract

This study evaluated the influence of niobium addition and austempering time and tem-
perature on the microstructure and mechanical behavior of ductile iron. Three alloys were
produced: unalloyed ductile iron (H1) and two Nb-alloyed ductile iron (H2, 0.11 wt.% Nb
and H3, 0.32 wt.% Nb). After austenitizing at 900 °C for 60 min, samples were austempered
at 250 °C and 300 *C for 15, 30, 60, and 90 min. The as-cast microstructure of H3 exhibited
a higher pearlite fraction (73.31 vol®) and increased carbide content (2.48 vol%), accompa-
nied by reduced nodularity and nodule count. X-ray diffraction analysis revealed that the
highest fraction of carbon-rich retained austenite was obtained in H3 after 30 min at 300 °C,
reaching 42.48%. Hardness decreased with increasing retained austenite, confirming the
inverse relationship between this phase and matrix strengthening. Wear testing showed
that H2 presented slightly lower volume loss due to carbide precipitation, with the lowest
value recorded after 15 min at 300 °C (1.088 mm?). Tensile tests indicated that ultimate
tensile strength and yield strength were superior at 250 °C, with H3 achieving the highest
values at 90 min (1353 and 1090 MPa, respectively). Overall, niobium promoted carbide
formation and austenite stabilization, modifying the balance between hardness, toughness,
and wear resistance in austempered ductile iron.

Keywords: ausferrite; niobium; austempered ductile iron; nodule; carbon-rich austenite

1. Introduction

Austempered ductile iron (ADI) is an alloy with excellent mechanical properties [1]. It
has gained attention due to factors such as low cost, fatigue resistance, wear resistance, and
its high strength-to-weight ratio [2]. ADIs are widely used across diverse industrial sectors,
im:lud.ing the automotive, mining, railway, and agricultural industries, in components
such as crankshafts, camshafts, suspension parts, and wear-resistant machinery elements.
Compared to steels and other types of cast iron, ADIs offer superior machinability, and
their processing often requires lower energy consumption than that of conventional alloys,
thereby enhancing their potential as a sustainable engineering material [3].

Austempering is an isothermal heat treatment applied to ferrous materials to enhance
their strength and toughness [4,5].

Metals 2025, 15, 1168

hitps:/ /doi.org/10.3390,/met15111168
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  M g =    3 4  ( % S ) + % R e s i d u a l   d e   M g   ( u s u a l m e n t e   e n   0 . 03 − 0 . 05 % )  R e c u p e r a c i ó n   d e   m a g n e s i o   e s p e r a d o       ( 1 )


    K g  M a t e r i a l =   C ∗ D ∗ M  P ∗ R ∗ 100                         ( 4 )


  M g =    3 4  ( % S ) + % R e s i d u a l   d e   M g  % M g   e s p e r a d o                               ( 5 )


  % N o d =  (     A  A    A  A +   A  N A ) ∙ 100       ( 6 )


  S S F =   4 𝜋 A    P 2       ( 7 )


    𝜆  G = 55 . 4      (     N S  p r o m    P 2 )   1 3         ( 8 )


    N S  p r o m = 2  A   𝜋  − 1           ( 9 )


  S =   𝜋 D  n M             ( 10 )


    V  𝛾 =   1 −   V  C  1 +  (   Σ I 𝛼  Σ I 𝛾 )  (   Σ R 𝛾  Σ R 𝛼 )             ( 11 )


  R =    (  1    v 2 )  [    | F | 2 p  ( 1 +   c o s 2 2 𝜃 ) / (   s i n 2 𝜃 c o s 𝜃 ) ]  (   e  − 2 M )     ( 12 )


  M = B     s i n 2 𝜃    𝜆 2           ( 13 )


  V o l u m e n   p e r d i d o =       D 2 t 8  [ 2   b  D −   s i n s i n    ( 2   b  D   )     ]             ( 14 )



