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RESUMEN

El uso de los aceros inoxidables ferriticos es de gran importancia para diversas aplicaciones,
que abarcan desde accesorios en la manufactura automotriz hasta equipos industriales. En
este tipo de aceros se destaca el cromo (Cr) como aleante principal en su composicion

quimica, el cual le otorga buena resistencia a la corrosidn y gran ductilidad.

Sin embargo, los aceros con contenidos de Cr mayores al 13.6 % atém. presentan una
desventaja cuando trabajan a altas temperaturas (300 °C - 550 °C), dado que se produce la
denominada “fragilizacion a 475 °C”, la cual provoca cambios en sus propiedades mecdnicas,
disminuyendo su ductilidad y aumentando su dureza. Esto se produce principalmente debido
a la descomposicion de la fase ferritica en una fase a rica en hierro (Fe) y una fase o’ rica en

Cr.

En esta tesis se trabajé con un acero inoxidable ferritico AISI 430, el cual fue sometido a
tratamientos térmicos de recocido a 900 °C durante 2 h y a posteriores tratamientos de
envejecimiento durante 2 h, 10 h, 100 h, 1000 h y 4000 h a 475 °C, con la finalidad de estudiar

la precipitacion de la fase o’ rica en Cr.

Una vez realizados los tratamientos respectivos, las muestras fueron caracterizadas en
primera instancia mediante microscopia 6ptica y electrénica de barrido. Ademas, se recurrié
a técnicas mas especificas, como la microscopia electrdénica de transmisién (TEM, por sus
siglas eninglés) y la espectroscopia Mossbauer (EM), para identificar la presencia de las fases

ay a’ e inferir el posible mecanismo de descomposicion de la solucién en estado sdélido.

De este modo se logré identificar por TEM la presencia de la fase a” rica en Cr luego de 4000 h
de envejecimiento, y se realizé un andlisis pormenorizado mediante EM, que permitié seguir
la evolucidn de la fase a” y sugerir que el mecanismo de descomposicion seria por nucleacion

y crecimiento.

Palabras clave: Aceros inoxidables ferriticos, fragilizacion a 475 °C, microscopia electrdnica

de transmision, espectroscopia Mdssbauer.



ABSTRACT

The use of ferritic stainless steel is of great importance for various industrial applications,
from accessories in automotive manufacturing to machinery. In this type of steel, chromium
(Cr) is the main alloying component, giving it good resistance to corrosion and great ductility.
However, one of the disadvantages this steel with more than 13.6 % at. Cr faces is while
working at high temperatures, since in the range (300 °C-550 °C) the so-called
"embrittlement at 475 °C" causes changes in its mechanical properties, decreasing its
ductility and increasing its hardness. This is primarily due to the ferritic phase decomposition

into an iron-rich phase (a) and a chromium-rich phase (a').

In this thesis, ferritic AISI 430 stainless steel sheets have been heat treated at 900 °C for 2 h
and subsequently aged for 2 h, 10 h, 100 h, 1000 h, and 4000 h at 475 °C with the aim of

studying the precipitation of the Cr-rich phase (a’).

Once the respective treatments were carried out, the samples were primarily characterized
by optical and scanning electron microscopy. Furthermore, transmission electron
microscopy (TEM) and Mdssbauer spectroscopy (ME), as more specific techniques, were
used to identify the presence of the a and a’phases and infer the possible solid-state

decomposition mechanism of the solid solution.

In this way, the presence of the Cr-rich phase was identified by TEM in the sample with
4000 h of exposure and a detailed analysis by ME was performed, which allowed following
the evolution of the a’ phase and suggesting that the decomposition mechanism is likely due

to nucleation and growth.

Keywords: Ferritic stainless steels, embrittlement at 475 °C, transmission electron

microscopy, Mdssbauer spectroscopy.
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INTRODUCCION

Los aceros inoxidables son ampliamente utilizados en diversas dreas de la industria. Gracias a su buena
resistencia a la corrosion y propiedades mecanicas, este tipo de aceros logra un buen desempeio en
los disefios ingenieriles sometidos a ambientes altamente corrosivos. Dentro de la familia de estos
aceros estan los inoxidables ferriticos, que deben su nombre al tipo de estructura que presentan; fase
(at), clbica centrada en el cuerpo (BCC). Se trata basicamente de aleaciones ferromagnéticas (de Fe,
Cr y C, con otros aleantes segun las propiedades que se les quieran conferir), que no pueden ser
endurecidas por tratamiento térmico debido a la falta de estabilidad de la fase austenita (y), que es la
fase de alta temperatura con estructura cubica centrada en las caras (FCC). La principal ventaja radica
en su resistencia a la corrosién bajo tensiones. Un ejemplo representativo de esta clase lo constituye
el inoxidable ferritico AISI 430, que contiene entre un 16 % y un 18 % en peso de Cr (= 17 %y 19 %

atém. Cr) y no contiene Ni.

Una consideracion para tener en cuenta es que una aleacion Fe-Cr dentro del rango de composicion
mencionado, si se mantiene durante un tiempo suficientemente prolongado a temperaturas
alrededor de los 300 °C a 500 °C, presentara un proceso lento de segregacion debido a una
descomposicién de la fase sélida Fe — Cr, que producira la precipitacion de una segunda fase (') rica
en Cr, formada a partir de la matriz ferritica [1]. Este fendmeno denominado “Fragilizacién a 475 °C”
afecta el comportamiento mecdnico notablemente, incrementando la dureza y reduciendo la

ductilidad y tenacidad a la fractura [2].

El sistema Fe—Cr ha cobrado renovado interés en los ultimos tiempos, debido a su uso potencial en
aleaciones para aplicaciones en tecnologia nuclear. En ese contexto, el acero es sometido a carga y
debe ser capaz de sobrellevar el envejecimiento térmico durante décadas sin sufrir fragilizacion. Asi
pues, resulta importante conocer los mecanismos de descomposicion a través de los cuales se da la
fragilizacién, asi como los limites de la brecha de miscibilidad - denominada comUnmente como gap

de miscibilidad- en el sistema Fe-Cr, dentro de los cuales ocurre este fenémeno [1] [3] [4].

En la literatura hay claros testimonios de visualizacién de la fase a’ por microscopia electrdnica de
transmisién (TEM) [5] [6], ya que se trata de un precipitado nanométrico dificil de distinguir por otros
medios; sin embargo, esta técnica no permite resolver las fases rica en Fe y rica en Cr en las primeras
etapas de la descomposicién. La fase o’ posee ademds un parametro de red muy similar al de la fase

matriz (a), lo que complica aln mas su caracterizacion.



Por otro lado, la espectroscopia Mdéssbauer (EM) es sumamente Util para su deteccion [7] gracias a
su capacidad de resolver cambios sutiles en los entornos atdémicos del Fe. La migracion del Cr de la
matriz para formar o’, produce cambios en esos entornos que modificaran los pardmetros hiperfinos
derivados de los ajustes de los espectros Mossbauer, pudiéndose de este modo obtener informacion
valiosa sobre la descomposicién de la solucidn sélida y sobre el mecanismo a través del cual se

produjo.

En un trabajo previo de nuestro grupo, realizado por Martinez Roman [8], se investigd la formacidn
de a’ en un acero inoxidable AISI 430 recocido a 900 °C durante 2 h y posteriormente sometido a
distintos tiempos de envejecimiento a 475 °C: 0 h, 20 h, 200 h y 2000 h. El andlisis se llevd a cabo
mediante EM, para luego analizar la influencia del precipitado rico en Cr en el comportamiento frente

al hidrégeno de este tipo de microestructura.

En ese sentido esta tesis pretende continuar con la investigacion sobre la misma matriz de estudio

(AISI 430), por lo cual se ha planteado cumplir con los siguientes objetivos:

I Realizar tratamientos térmicos a 475° C sobre un acero AISI 430 aplicando diferentes
tiempos de envejecimiento: 2 h, 10 h, 100 h, 1000 h y 4000 h.
Il. Caracterizar en primera instancia las microestructuras obtenidas mediante microscopia
Optica (MO) y microscopia electrdnica de barrido (SEM).
M. Realizar observaciones por microscopia electrénica de transmisién (TEM) en pos de visualizar
eventualmente la fase o, rica en Cr, determinando su morfologia y dimensiones y seguir su
aparicidn y evolucién desde las etapas iniciales de la descomposicion, estudiando ademas el

mecanismo a partir del cual precipita, a través de EM.

Este trabajo se ha desarrollado en los Laboratorios de Espectroscopia Mdssbauer y de Microscopia
Electronica y Microandlisis del Centro Atémico Constituyentes (Buenos Aires — Argentina), y en el
Laboratorio de Microscopia Electronica de Transmision del Centro Atdémico Bariloche (Rio
Negro - Argentina), pertenecientes a la Comisién Nacional de Energia Atdmica, en conjunto con el
Laboratorio de Evaluacion de Materiales de la Escuela Superior Politécnica del Litoral - ESPOL

(Guayaquil — Ecuador).



1. MARCO TEORICO.

Este capitulo tiene como objetivo desarrollar los antecedentes tedricos de cada uno de los conceptos
y fendmenos que se presentan en este trabajo. Inicialmente se conceptualiza la informacién previa
para la matriz de estudio, en este caso un acero inoxidable ferritico del tipo AlSI 430, describiéndose
el fendmeno de fragilizacién que puede exhibir cuando es expuesto a una temperatura de 475 °C

durante largos periodos de tiempo.

Una vez ilustradas las nociones sobre el tipo de muestra con el que se ha trabajado se expone la
fundamentacion tedrica de las técnicas de espectroscopia Méssbauer, microscopia 6ptica, electrénica
de barrido y electrénica de transmisién, metodologias a través de las cuales se realizaron estudios
para poder realizar la caracterizacion del acero y describir el proceso de descomposicidn del sistema

Fe-Cr, responsable de la fragilizacion a 475 °C.

1.1 Aceros inoxidables [9].

Los aceros inoxidables son aleaciones a base de hierro que contienen aproximadamente un minimo
de 10.5 % atdm. Cr; siendo la presencia de este elemento responsable de la formacion de una pelicula
protectora de Oxido autorreparable. Por esta razén, este grupo de aceros es conocido como
"inoxidable" o resistente a la corrosidn. La capacidad de autorreparacidon (en términos técnicos
pasivacion) los hace resistentes a la corrosién, sin importar cuantas veces se elimine la pelicula
protectora de la superficie. Distinto es el caso de los aceros al carbono o de baja aleacién que, para
obtener proteccidén contra la corrosidn, requieren revestimientos metdlicos (por ejemplo, Zn), o

revestimientos orgdnicos (pintura).

Aungue todos los aceros inoxidables necesitan la presencia mayoritaria de Cr, a menudo se afiaden
otros elementos de aleacion (N, Ni, Mo, Si, Al, Ti, Nb, entre otros), en pequefia proporcién, para

mejorar otro tipo de propiedades.

La clasificacidén de los aceros inoxidables se basa en la naturaleza de su estructura metalurgica. Los
términos utilizados en su denominacion aluden a la disposicién de los dtomos que componen los
granos del acero, los cuales se pueden observar en una seccidn pulida de una pieza del material a
través de un microscopio éptico o electréonico. Dependiendo de la composicién quimica exacta del
acero, la microestructura puede estar formada por fases estables como austenita o ferrita, una
combinaciéon de ambas fases llamada "duplex", una fase metaestable martensitica que se origina

cuando algunos aceros se enfrian rapidamente desde una temperatura alta, o una estructura



endurecida por microconstituyentes precipitados. En la Figura 1.1 es posible diferenciar las familias

de los aceros inoxidables segun el contenido de Cr y de Ni en su composicién.
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Figura 1.1. Relacion esquemdtica de las familias de aceros inoxidables
segun el contenido de cromo y de niquel.

1.1.1 Aceros inoxidables ferriticos.

Este tipo de aceros, de la serie 400 AISI (American Iron & Steel Institute), posee una estructura cubica
centrada en el cuerpo (BCC) que se mantiene estable desde temperatura ambiente hasta el punto de
fusidn. Se trata de aleaciones ferromagnéticas que no pueden ser endurecidas por tratamiento
térmico. En general, los aceros ferriticos no tienen alta resistencia mecanica, su limite de fluencia en
la condicion de recocido se encuentra en el rango entre 210 MPa y 350 MPa. La baja tenacidad y
susceptibilidad a la sensibilizacidn constituyen una limitacidn para su fabricacidn y para el tamafio de
seccion elegido para su utilizacion. Sus principales ventajas consisten en una buena resistencia a la

corrosidn bajo tensiones en presencia de cloruros y a la corrosién atmosférica.

Los aceros ferriticos contienen entre (10y 31) % atém. Cr aproximadamente, con pequefias cantidades

de otros elementos aleantes como N, y Ni. Su uso en general depende del contenido de Cr.

® Los de bajo cromo (10 % atém. Cr, como los tipos AlSI 405 y AlSI 409) son los aceros ferriticos

mas ampliamente utilizados en la actualidad. Son facilmente trabajables, de bajo costo y han

4



ganado una muy buena aceptacion en la industria de fabricacién de sistemas de escapes de
automoviles [10].

® Los de contenido de cromo intermedio (15 % atom. Cr - 18 % atom. Cr, como los tipos AlSI 430
y AISI 434), son usados para la fabricacion de accesorios en la industria automotriz y utensilios
de cocina. Estos aceros exhiben menor trabajabilidad que los de bajo cromo.

® Los de alto cromo (18 % atom. Cr - 31 % atom. Cr, como los tipos AISI 442 y AIS| 446),
denominados superferriticos, son usados para aplicaciones que requieren alta resistencia a la
oxidacion y a la corrosion. Se les suele agregar elementos estabilizadores como Ti y Nb para

prevenir la sensibilizacién y proveer tenacidad y buenas propiedades en la soldadura.

La Figura 1.2 muestra el diagrama de fases Fe — Cr. La composicidn de los aceros ferriticos se ubica a
la derecha de la fase austenita (y). Para lograr obtener aceros con microestructura ferritica (a), por lo
general es necesario la adicidon de elementos formadores de ferrita; sin embargo, se debe considerar
que la adicion de Cr o Ni produce una ampliacion del campo austenitico, lo cual complica la fabricacidn

de estos aceros.
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Figura 1.2. Diagrama de fases binario Fe-Cr. a: ferrita, y: austenita.

Dentro de los aceros inoxidables ferriticos se pueden encontrar aleaciones que fueron desarrolldandose
en el tiempo ante diferentes necesidades industriales. En general pueden agruparse en 3

generaciones.

En la primera generacion (surgida aproximadamente hacia 1920), el contenido de carbono no era muy

bajo, ya que los procesos de descarburacidn aun eran ineficientes. La aleacion representativa de esta

5



generacion es el acero AlSI 430 con 0.55 % atdm. Cy 17.8 % atém. Cr. La Figura 1.3 muestra que esta
aleacion es completamente ferritica (ferrita tipo 8) por encima de 1250 °C, hasta 1450 °C
aproximadamente. A temperaturas mads bajas, hasta 1030 °C aproximadamente, el mismo tipo de
ferrita coexiste con austenita, y por debajo de esa temperatura aparecen los carburos. A temperatura
ambiente las fases que se mantienen en condiciones de equilibrio son la ferrita tipo a y los carburos.
Cabe aclarar que tanto la ferrita a como la 6 son soluciones sélidas intersticiales de carbono en hierro,

con estructura BCC; la diferencia entre ellas radica en que la 6 tiene una constante de red mayor.

Asimismo, la aleacién AISI 446 (con 0.18 % atom. C como maximo y 24 % atém. Cr), también de la

primera generacidn, tiene un comportamiento similar.
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Figura 1.3. Diagrama de fases Fe-C con 17 % peso Cr. L: liquido, &:
ferrita de alta temperatura, a: ferrita de baja temperatura, y:
austenita, C; y C.: carburos. Adaptado al espaiiol de [2].

En algunos casos las aleaciones de la primera generacidn son mal llamadas ferriticas, ya que pueden
contener un minimo de austenita. La presencia de austenita retarda el crecimiento de grano,
fendmeno que tiene un efecto importante en la fragilizacion de los aceros ferriticos. Sin embargo, la
austenita tiende a transformarse en martensita, por lo que deben tenerse en cuenta ciertas

consideraciones segun la aplicacion.

Por otro lado, los aceros inoxidables ferriticos de segunda generacion tienen contenidos de carbono

y nitrégeno mas bajos, motivo por el cual se les agrega un elemento estabilizador encargado de



atrapar el carbono o nitrégeno que esté presente. Los aceros representativos de esta generacién son

el AISI 409 (0.18 C, 11.5 Cr, 0.5 Ti) % atém. y el AISI 405 (0.36 C, 12-15 Cr, 0.2-0.6 Al) % atém.

En tanto, la tercera generacion de aceros ferriticos surgié alrededor de los anos 70, con el desarrollo
de técnicas de descarburacién mas eficientes en la fabricacion. Sus niveles de carbono y nitrégeno son
tipicamente de 0.1 % atdom. o incluso menores vy utilizan estabilizadores tales como titanio y niobio,
los cuales son agregados para combinar cualquier elemento intersticial libre. La aleacidn

representativa de esta generacién es la AlSI 444 (19 Cr, 1.2 Mo) % atom.

1.2 Fragilizacion de aceros inoxidables ferriticos.
1.2.1 Consideraciones previas.

Muchos de los aceros inoxidables ferriticos con ~ 10 % atdm. < Cr < 31 % atdm. pueden presentar
problemas tales como fragilizacién por la formacién de fases intermetalicas. En efecto, la permanencia
prolongada a temperaturas intermedias, por debajo de 550 °C, induce la llamada fragilizacion a
475 °C. Esta se debe a la presencia de una brecha de miscibilidad, denominada gap de miscibilidad*
que provoca la descomposicidon de la matriz en dos fases de estructura BCC, denominadas ay a’. La
fase a’ es ferritica, rica en Cr, y precipita a partir de la fase a, también ferritica pero rica en Fe. Esta

descomposicion es tanto mds notable cuanto mayor es el contenido en Cr.

Este tipo de aceros también puede presentar fragilizacion debido a la formacidn de otras fases a altas
temperaturas. Por ejemplo, la fase o (Figura 1.2), fragil a bajas temperaturas y formada con
aproximadamente 49 % atém. Cr; o la fase X, un complejo intermetdlico que puede aparecer

solamente en aceros que contienen molibdeno.

En el caso de la fase o, la fragilizacion puede revertirse por disolucidn a temperaturas superiores a
575 °C. Las fases restantes (o, X, etc.) requieren temperaturas muy elevadas para disolverse
totalmente, causando un severo crecimiento de grano de la ferrita que se traduce en un incremento
en la fragilidad, haciendo que este tipo de tratamientos sean inviables en la practica [3]. En general,
es necesario un trabajado en caliente para reducir un tamafio de grano grueso y restaurar
completamente la ductilidad y tenacidad de las aleaciones fragilizadas con g, x y otros compuestos

intermetalicos de alta temperatura.

* Gap de miscibilidad: zona de coexistencia de dos fases con la misma estructura y simetria, pero con diferentes

composiciones, en un diagrama de fase.



La temperatura de operacién para tiempos de servicio prolongados de la mayoria de los aceros
inoxidables ferriticos suele ser de 250 °C como maximo, ya que la fragilizacién a 475 °Cy la formacion
de fase o constituyen factores limitantes. Sin embargo, la fragilizacién a 475 °C no representa un
problema grave en el caso de los aceros de bajo cromo; por ejemplo, en los tipos 405 y 409, muy

utilizados en sistemas de escape para automoéviles [10].

1.2.2 Mecanismos de precipitacion de a’: Nucleacidn y crecimiento, y descomposicion

espinodal [11] [12].

Los llamados tratamientos térmicos de envejecimiento (exposicién prolongada a temperaturas por
debajo de 550 °C), que producen la precipitacién de la fase rica en Cr (a’) en aleaciones Fe-Cr, puede
darse por dos mecanismos diferentes, dependiendo de la temperatura de envejecimiento y de la

composicion de la aleacidn: por nucleacion y crecimiento o por descomposicion espinodal.

En el caso de la separacién de fases por nucleacion y crecimiento, nuclean los primeros embriones de
la fase estable, con una composicion completamente diferente a la de la matriz, y luego crecen por
difusién de atomos de soluto hasta alcanzar el equilibrio. En dicho proceso, la diferencia en la energia
libre de Gibbs entre la fase nueva y la fase de origen es la fuerza impulsora vy, la energia interfacial
actla como una barrera contra la nucleacién; por lo tanto, es posible hablar de una fuerza
retardadora. Debido a esto ultimo, los embriones de la nueva fase nuclean en sitios preferenciales,
tales como limites de grano o inclusiones, dando lugar a una reduccion de la fuerza retardadora. Los
embriones de la nueva fase deben superar cierto tamafio critico para ser termodindmicamente

estables.

A diferencia del proceso anterior, la separacidn de fases por descomposicion espinodal es uniforme
en toda la microestructura, ya que dentro de la regién donde ocurre no existe una barrera
termodinamica, sino mas bien una difusiva, que se opone a la formacidn de embriones de segunda

fase.

Como se mencioné anteriormente, la descomposicién de la ferrita -independientemente del
mecanismo por el que suceda-, es una de las principales causas de la fragilizacidon de los aceros
inoxidables ferriticos, fendmeno que afecta en gran medida sus propiedades y tiene consecuencias
tanto positivas como negativas. La microestructura se vuelve fragil, pero la dureza y la tensién de
fluencia podrian aumentar notablemente. La resistividad eléctrica, la resistencia a la corrosion, la
ductilidad y la resistencia al impacto disminuyen, mientras que la temperatura de Curie aumenta con

el tiempo de envejecimiento a 475 °C, debido a la influencia del Cr en la temperatura de transicidn



magnética de la ferrita, ya que el contenido de Cr se reduce progresivamente en la fase rica en Fe

durante el proceso de envejecimiento.

La descomposicion de la ferrita puede ayudar a mejorar las propiedades mecanicas y magnéticas; por
ejemplo, en el caso de recubrimientos de carburo cementado, la separaciéon de fases es favorable

porque da como resultado un incremento en la resistencia al desgaste por abrasion.

1.2.3 Gap de miscibilidad y regién espinodal.

Para entender mejor el gap de miscibilidad, es necesario hacerlo a partir del andlisis en un diagrama
de fases hipotético, correspondiente a un sistema binario (A-B) (Figura 1.4 (a)). Si una aleaciéon con
composicion Xo se trata a una temperatura alta T; y luego se enfria a una temperatura T,, la
composicion sera inicialmente la misma en todas partes y su energia libre ird por la curva de energia
libre de Gibbs (Go), como se aprecia en la Figura 1.4 (b). Sin embargo, la aleacién se tornara
inmediatamente inestable porque pequefias fluctuaciones en la composicidn producirdn regiones
ricas en una solucion A y otras ricas en una solucién B, que hardn que la energia libre total disminuya.
Por lo tanto, ocurre un proceso denominado de difusidon "cuesta arriba", hasta que se alcanzan las
composiciones de equilibrio X1 y X; [13]. Este proceso puede darse para cualquier composicidon de una

aleacion para la cual la linea de energia libre tenga una curvatura negativa, es decir, siempre que se
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Figura 1.4. Diagrama de fases hipotético de un sistema binario A-B. (a)
la linea en negrita representa el gap de miscibilidad (incoherente) y la
linea discontinua la region espinodal (quimica). (b) Curva de energia
libre de Gibbs en T..



Eso quiere decir que la composicion de la aleacién debe caer entre los dos puntos de inflexién de la
curva de energia libre. El lugar geométrico de los puntos correspondientes en el diagrama de fases de
la Figura 1.4 (a) se conoce como linea espinodal quimica. Si la aleacidon se encuentra fuera de la region
espinodal, pequeiias variaciones en la composicidn provocan un aumento de la energia libre y, por lo
tanto, la aleacién es metaestable. La energia libre del sistema podria disminuir en este caso sélo si se
forman nucleos con una composicion muy diferente a la de la matriz. Por lo tanto, fuera de la region
espinodal, la transformacién se lleva a cabo mediante un proceso de nucleacién y crecimiento,

denominado de difusidn “cuesta abajo” (Figura 1.5 (b)).

La tasa de transformacion espinodal es controlada por un coeficiente de interdifusion (D). Dentro de

la region espinodal D <0 y las fluctuaciones de composicidn aumentaran exponencialmente con el

tiempo como se muestra en la Figura 1.5 (a), con una constante de tiempo caracteristica t = —4;:—;,
donde A es la longitud de onda de las variaciones de composicion (considerando un caso
unidimensional). Por lo tanto, la tasa de transformacién puede llegar a ser muy alta, haciendo que A
sea lo mas pequefia posible. Sin embargo, existe un valor minimo de A por debajo del cual no puede

ocurrir la descomposicion espinodal [13].

Para calcular la longitud de onda de las fluctuaciones de composicién, es necesario considerar dos
factores preponderantes que ocurren durante la transformacién: (1) efectos de energia interfacial y

(2) efectos de energia de deformacion asociados con la coherencia.

Si una aleacién homogénea de composicion X, se descompone en dos partes, una con composicion

Xo + AX y la otra con composicidn X, - AX, se puede demostrar que la energia quimica libre total

2
cambiard en una cantidad dada por 4G, = %ZTC;(AX)Z.

Sin embargo, si las dos regiones estan finamente dispersas y son coherentes entre si, habrd un cambio
de energia adicional debido a los efectos de la energia interfacial. Si bien durante las primeras etapas
de la descomposicion espinodal, la interfaz entre las regiones ricas en A y ricas en B es muy difusa,
existe una contribucién de energia interfacial efectiva. La magnitud de esta energia dependera del
gradiente de composicidn a través de la interfaz. En soluciones sélidas que tienden a agruparse, la
energia de pares de atomos iguales es menor que la de pares distintos; por lo tanto, esa energia
proviene del aumento del nimero de vecinos diferentes mas cercanos en una solucién que presenta
gradientes de composicién en comparacidon con una solucién homogénea. Para una variacién de

composicion sinusoidal de longitud de onda A y amplitud AX, el gradiente de composicién maximo es
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proporcional a AX/A y el término del gradiente de energia AG, esta dado por 4G, = K(ATx)Z, donde K

es una constante de proporcionalidad que depende de la diferencia entre las energias de enlace de

pares de dtomos similares y diferentes.

Incremento
en el tiempo

X4

4

Distancia Distancia

(a) (b)

Figura 1.5. Esquema de composicion vs distancia en diferentes
momentos para una aleacion (a) dentro de la region espinodal
(descomposicion espinodal) (b) fuera de la regién espinodal (nucleacion
y crecimiento).

Si los tamafios de los atomos que componen la solucidn sélida son diferentes, la generacién de
diferencias de composicion incluird un término de energia de deformacion asociada a la coherencia
AG:. Si denominamos 6 al desajuste entre las regiones ricas en A y ricas en B, entonces AG; < E&?,
donde E es el mdédulo de Young. Para una diferencia de composicion total AX, 6 vendra dado por
(da/dX) AX/a, donde a es el parametro de red. Un tratamiento exacto de la energia de deformacion

elastica da como resultado, AGg = 1* (AX)?E'V,,, con n= %(Z—i) (variaciéon fraccionaria del

parametro de red por unidad de cambio de composicion)y E' = E /(1 — v), donde v es la relacién de

Poisson y 1}, el volumen molar.

Finalmente, si se considera una aleacién inicialmente homogénea de composicidn Xo, la creacion de
una fluctuacion de composicion sinusoidal de amplitud AX y longitud de onda A dard un cambio en la

energia de Gibbs total del sistema de la forma:

AG = AG, + 4G, + AGs

11



1d%G

A6 = Saxe

2 AX 2 2 2!
4x) +K(7) + 17 (AX)°E'V,,
donde, AG. corresponde a la contribucién de la “energia quimica”, AG, considera el gradiente de
composicion quimica de la interfaz y AG;toma en cuenta el parametro de red (que generalmente es

diferente entre las fases).

1.2.4 Antecedentes del estudio del gap de miscibilidad en el sistema Fe — Cr.

Como se expuso en la seccion 1.2.1, existe un gap de miscibilidad (en estado sélido) dentro del cual
coexisten la fase rica en Fe (a) y la fase rica en Cr (o). La forma y los limites de este gap de miscibilidad
han sido objeto de investigaciones desde hace muchos afios. A continuacién, se citan en orden

cronoldgico los trabajos mas relevantes en esta drea del conocimiento.

Algunas publicaciones sobre el tema datan de 1953, cuando Fisher, Dulis y Carroll [1] usando
microscopia electrdénica advirtieron que la fragilizacion de un acero ferritico con 27 % atém. Cr luego
de ser envejecido durante 10000 h a 482 °C iba acompafada de la precipitacion de una fase
paramagnética de estructura BCC, rica en Cr, y con un parametro de red similar al de la matriz; ellos
reportaron que los precipitados de esta fase, que como mencionamos se denomina a’, tenian un

didmetro de alrededor de 20 nm y una composicion de hasta 80 % atédm. Cr.

Con la intencién de explicar la presencia de la fase encontrada por Fisher y sus colaboradores, la cual
era predecible a partir de la informacion brindada por los diagramas Fe-Cr presentados hasta ese
entonces, Williams y Paxton (1957) realizaron un estudio sobre la existencia de un posible gap de
miscibilidad en el sistema Fe-Cr [14] que pudiese sustentar la precipitacion de a'. Mediante
mediciones de dureza, resistividad eléctrica y magnetizacién lograron demostrar tanto la existencia
de ese gap de miscibilidad, como su extensién y simetria, determinando una temperatura critica de
560 °C alrededor del (= 50 - 60) % atom. Cr, y extendiéndose hasta (= 5 - 10) % atém. Cr en la zona rica

en Fey (=90 - 95) % atém. Cr en la zona rica en Cr a 300 °C

A partir de los trabajos realizados por Fisher y Williams, varios investigadores como Chandra y
Schwartz [3], Kuwano[15], Andersson y Sundman[16], Danoix y Auger [17], Cieslak y Dubiel [18], Bonny
[4] y Xiong [19] abordaron sus investigaciones para definir con mayor precision los limites del gap de
miscibilidad, asi como los mecanismos mediante los cuales se lleva a cabo la precipitacion de la fase
o, realizando de esta manera distintas propuestas para el diagrama Fe-Cr. Para ello utilizaron

diferentes técnicas experimentales, como espectroscopia Mdssbauer, microscopia electrénica de

transmisién de alta resolucion y simulaciones computacionales, entre otras.
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Para lograr un entendimiento elemental de los trabajos que han sido propuestos por estos
investigadores, se plantean primero los conceptos fundamentales de la espectroscopia Mdssbauer,
técnica sumamente Util para el estudio del gap de miscibilidad. Luego se retomard en detalle la
informacidn aportada por los investigadores citados, que contribuira a enriquecer la discusién de los

resultados obtenidos a lo largo de esta tesis.

1.3 Fundamentos del efecto Mossbauer.

1.3.1 Descripcién general de la técnica Espectroscopia Mossbauer (EM) [20]- [21]- [22].

El efecto Mossbauer esta basado en la emision y absorcidn resonante nuclear sin retroceso de rayos
gamma. La técnica derivada del mismo, denominada Espectroscopia Mdssbauer, es capaz de brindar
informacidn sobre el estado electrénico, la densidad de carga electrdnica, el gradiente de campo
eléctrico y el campo magnético de un determinado sistema de estudio. A través de esos datos se
puede inferir sobre las fases presentes, defectos, desorden, impurezas, efectos superficiales, entre

otros.

La técnica permite estudiar las interacciones hiperfinas, que son interacciones eléctricas y magnéticas
entre un nucleo sonda y su entorno. Como se expuso en la seccion anterior (1.2.4), esta técnica ha
sido un recurso importante para el estudio del sistema Fe-Cr, y para determinar los limites del gap de
miscibilidad y sus mecanismos de descomposicién; por ello, es relevante realizar una breve
descripcién de sus principales caracteristicas, comenzando por explicar cuales son los fundamentos

fisicos que la sustentan.

Un nucleo radiactivo de cierta especie isotdpica (nucleo 1) en el estado excitado (con energia Ee),
experimentara una transicidn al estado fundamental (Ef) emitiendo rayos gamma (y) que pueden ser
absorbidos resonantemente por otro nicleo de la misma especie (nucleo 2), como se observa en la
Figura 1.6. Para ello, las energias de transicidn de los nucleos que emiten y absorben deben coincidir.
Como el retroceso propio de los nucleos cuando emiten o absorben rayos y puede perjudicar esta
condicidn, los dtomos deben estar ligados a la estructura cristalina de un sdlido, para que la masa
efectiva del nucleo sea mayor, y asi sea comparable con la masa de todo el sélido. De esta forma la
energia de retroceso y su rango de dispersion seran muy pequefios en relacion con el ancho natural
de linea de la transicidn nuclear. Si la energia del y es tal que el retroceso del atomo es muy pequefio
como para excitar un fondn (estado cuantizado de vibracién de la red cristalina), se produce la
absorcién nuclear resonante libre de retroceso. Dado que la probabilidad de un evento libre de
retroceso depende de la energia del rayo y que interactta con el nucleo, el efecto Mdssbauer se limita

a ciertos isdtopos con estados excitados de bajas energias. Esta probabilidad depende también de la
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temperatura y de las propiedades vibracionales de la matriz sélida en la que esta situado el ntcleo
Méssbauer. Como el >’Fe tiene la combinacién més ventajosa de propiedades para espectroscopia
Mossbauer, la gran mayoria de los estudios que figuran en la literatura involucran este isétopo vy, por
lo tanto, esta técnica ha sido ampliamente utilizada para la investigacidén de sistemas que contienen
hierro, como en nuestro caso. A partir de ahora, en esta tesis, nos referiremos siempre al isdtopo

Mdossbauer Fe’.

Nacleo 1 Nicleo 2

E misor Rayos y transmitidos Receptor
(Fuente Mossbauer) Ey=E,-E; (Absorbente Mossbauer)

Figura 1.6. Esquema de absorcion resonante nuclear

En la Figura 1.7 se muestra esquematicamente el mecanismo basico de un espectrometro Mdssbauer,
que consta de una fuente radiactiva montada en un transductor electromecanico configurado con un
movimiento vibratorio perpendicular a la muestra. La razéon de este montaje radica en que si los
nucleos en la fuente y en el absorbente (muestra) estan en entornos idénticos (es decir, la energia de
la transicidn nuclear es igual en ambos nucleos), los rayos y seran absorbidos resonantemente y se
observara un pico de absorcion. Sin embargo, para examinar los niveles de energia en nucleos en
diferentes entornos, cuando los niveles nucleares en el absorbente se encuentran ligeramente
modificados debido a las interacciones hiperfinas del nucleo con el entorno cristalino en el que se
encuentra situado, debemos hacer un barrido en la energia del rayo y. Esto se logra barriendo en
velocidad con la fuente, desde un valor maximo a uno minimo. El efecto Doppler, produce entonces
un corrimiento en la energia del rayo y que permite la coincidencia de los niveles de energia resonante

en el absorbente.

Hay distintas configuraciones experimentales para realizar Espectroscopia Mdssbauer, segun el tipo
de informacion que se quiera obtener. En el caso de la modalidad de transmisidn, para analisis en
volumen, parte de la radiacidn es absorbida resonantemente por la muestra, y la restante llega a un

detector; la intensidad de los fotones transmitidos a través del absorbente en los sucesivos periodos
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del barrido se almacena en los diferentes canales de un analizador multicanal, y asi se va construyendo
un espectro. La escala de energia de un espectro Mossbauer se registra convencionalmente en

términos de la velocidad relativa entre la fuente y el absorbente.

Detector
Fuente radioactiva sobre el Muestra
transductor de velocidad
E : Rayos gamma-y
Il Receptcr de datos l
Transductor de velocidad

Figura 1.7. Esquema bdsico de mecanismo de espectroscopia
Méssbauer.

1.3.2 Parametros Mossbauer.

Como se menciond anteriormente, la espectroscopia Mossbauer permite determinar las interacciones
hiperfinas, que son aquellas de tipo eléctrico y/o magnético entre el nicleo y su entorno. Estas pueden
ser cuantificadas mediante 3 parametros hiperfinos, también conocidos como parametros
Mossbauer: corrimiento isomérico (Cl), desdoblamiento cuadrupolar (DC) y campo magnético
hiperfino (Bhf).

La observacion de estos fenémenos es posible debido a que el ancho de linea (I ~10 ° eV) de la técnica

es menor que la magnitud de dichas interacciones (10 ®a 10 8 eV).

Para el caso del °’Fe basta con aplicar una velocidad maxima del orden de unos mm/s para evitar el

desfasaje en energias que suponen los diferentes entornos del nicleo emisor y absorbente.

1.3.2.1 Corrimiento Isomérico.

El corrimiento isomérico (Cl) se debe a la interaccion monopolar eléctrica, consecuencia de las
diferencias de densidad de carga electrénica en el volumen nuclear entre la fuente y el
absorbente, que provocan un desplazamiento de los niveles de energia. El Cl siempre se
refiere a un valor estdndar conocido a una dada temperatura y se manifiesta en un espectro

como un desplazamiento a partir del cero de velocidad (Figura 1.8 (a)). Este parametro brinda
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informacién, entre otras, sobre las propiedades de enlace, la electronegatividad, el estado de

espin y el estado de oxidacién del Fe presente en la muestra.

1.3.2.2 Desdoblamiento cuadrupolar.

El desdoblamiento cuadrupolar (DC) describe la interaccion entre el momento cuadrupolar
nuclear y el gradiente de campo eléctrico producido por una distribuciéon asimétrica de cargas
alrededor del nucleo. La interaccidén cuadrupolar rompe parcialmente la degeneracidon de los
niveles nucleares, por lo que produce un desdoblamiento del espectro, obteniéndose un
doblete (dos picos). En el espectro se mide el DC como la distancia entre los dos picos del
doblete (Figura 1.8 (b)). Este parametro da informacién sobre estados de oxidacién, nimero

de coordinacion, simetria de la distribucidn de cargas y distorsidn de la red cristalina.

1.3.2.3 Campo magnético hiperfino.

Se debe a la interaccion entre el momento dipolar magnético del ndcleo y un campo
magnético en la posicidn del nucleo, que puede deberse a una fuente externa o interna. En
este caso se desdoblan tanto el estado fundamental como el excitado, resultando en general
un espectro con seis lineas (sexteto). El pardmetro medible es el campo magnético hiperfino
(Bhf), que es proporcional a la distancia que existe entre las dos lineas mas externas del

espectro y brinda informacidn sobre las propiedades magnéticas del material analizado.
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| Emisor J vl . | '
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Figura 1.8. Pardmetros Méssbauer para Fe’’: a) corrimiento isomérico

(Cl), b) desdoblamiento cuadrupolar (DC) y c) campo magnético

hiperfino (Bhf).
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1.3.2.4. Interacciones combinadas.

Ya vimos que cuando se trata con desdoblamientos cuadrupolares o magnéticos por separado, el
espectro presenta corrimientos uniformes de las lineas de resonancia. En cambio, cuando las
interacciones cuadrupolar y magnética estdn presentes simultdneamente, tornan al espectro mucho
mas complicado, y surgen cambios en las separaciones relativas entre lineas. Para dar cuenta de ello

surge otro parametro en estos casos, denominado corrimiento cuadrupolar (ligado con el

3cos?(8)-1

desdoblamiento cuadrupolar DC), que se define como 2g& = DC( ), donde 6 es el dngulo

entre la direccién de Bhf y el gradiente de campo eléctrico.

1.3.3 La espectroscopia Mossbauer y la descomposicién del sistema Fe-Cr.

En esta seccidn se describen los antecedentes del uso de la técnica de espectroscopia Mdéssbauer en
el estudio del sistema binario Fe-Cr y de aleaciones de base Fe-Cr, que sirven como fuente de consulta

para la interpretacion y discusién de los espectros analizados en este trabajo.

1.3.3.1 Consecuencias de la presencia de elementos aleantes sobre el campo magnético

hiperfino en el sistema Fe-Cr.

Un antecedente importante de este trabajo y de otros que utilizaron la técnica de espectroscopia
Mossbauer para el estudio tanto del gap de miscibilidad como de los mecanismos de precipitacion de
la fase a’ fue el aporte realizado por Wertheim, Jaccarino, Wernick y Buchanan en 1964 [23]. En su
trabajo experimental plantearon una relacion matematica que describe la variacion del campo
magnético hiperfino en funcidn de la concentracion de diferentes elementos aleantes considerados
como impurezas, para una serie de aleaciones ricas en hierro de tipo Fe-X (donde X = Mn, Ti, V, Co, Cr,
Ru, Sn, Al, Ga o Ru es el elemento aleante). Para ello realizaron algunas suposiciones con el fin de
simplificar el modelo, entre ellas que el efecto de cualquier nUmero de dtomos de impureza vecinos
en las dos primeras esferas de coordinacion es aditivo y que la ubicacidn relativa entre vecinos no es
relevante. Consideraron ademas una distribucion atdomica al azar para aleaciones templadas (as-
guenched). De esta manera sefialaron que el campo magnético hiperfino para un determinado sitio
de Fe se reduce en una cantidad proporcional al nimero de 4tomos de impureza que se encuentran
como primeros o segundos vecinos. En este caso usando la férmula experimental para altas

concentraciones de soluto, obtuvieron la siguiente expresion:

Bhf(m,n) = Bhfg.(1 + an + bm)(1 + kc).

17



“Bhfe” es el campo magnético hiperfino del hierro metalico puro, cuyo valor en la practica es de
330000 Gauss [G] o 33 Tesla [T], “n” y “m” representan el nimero de atomos primeros y segundos
vecinos del Fe, respectivamente, “c” representa la concentracion porcentual del elemento aleante y
los pardmetros “a”, “b” y “k” fueron determinados empiricamente por Wertheim para los distintos

aleantes estudiados.

Para el caso especifico de este trabajo se considera la expresidn planteada por Wertheim para el Cr,

gue es el principal aleante; por lo tanto, a=-0.083, b =-0.07 y k= 0.4.

Ademas, dado que el modelo no considera la ubicacidn que puede tener en este caso el dtomo de Cr
(elemento sustitucional en la red BCC del Fe, ya que ambos poseen radios atémicos similares), sino
mas bien la probabilidad de encontrarlo como primer o segundo vecino, es posible plantear una

distribucidn de tipo aleatoria:

P(C, m, n) = (8/7’1)(6/71’1) Cn+m(1 _ C)14_n_m

La probabilidad planteada dependera de la concentracion de Cr (c) y de la cantidad de vecinos
disponibles, que para el Fe metdlico son 8 primeros vecinos y 6 segundos vecinos. De acuerdo con lo
mencionado y considerando las variables planteadas, se presenta en la Figura 1.9 la distribucion de
probabilidades normalizada para una concentracion de 17.9 % atéom. Cr, que es la que posee el acero
en estudio en esta tesis. Es evidente, que la mayor probabilidad se encuentra para altos valores de
campo magnético hiperfino, con un maximo relativo alrededor de 30 T; ademas es preciso indicar que
para campos por debajo de 10 T las probabilidades son muy bajas o casi nulas, por eso no son

presentadas en el gréfico.

I 17.9% Cr

P(Bhf) normalizada

10 12 14 16 18 20 22 24 26 28 30 32 34 36 38

Bhf (T)

Figura 1.9. Distribucion de probabilidad del campo magnético
hiperfino para una aleacion Fe-Cr, con una concentracion del 17.9 %

atom. Cr, segun el modelo planteado por Wertheim [23].
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1.3.3.2 Estudios del mecanismo de descomposicidén del sistema Fe-Cr mediante la aplicacion

de espectroscopia Mdssbauer.

T. De Nys y P.M. Gielen, en 1971, utilizaron la técnica de espectroscopia Mossbauer en su investigacion
sobre el gap de miscibilidad en aleaciones binarias Fe-Cr con contenidos de Cr que oscilaban entre el
21.3 %y 52.4 % atom, recocidas a temperaturas de 470 °C y 540 °C durante 410 h (con excepcién de
las muestras Fe - 31 % atdm. Cr que fueron recocidas a 540 °C durante 160 h, y a 470 °C durante 250
hy 1050 h) [24].

Tuvieron en cuenta las consideraciones estudiadas hasta el momento para los mecanismos de
descomposicion, que ya hemos descripto en el inciso 1.2.3, que indican que para el proceso de
nucleacidn y crecimiento el precipitado rico en Cr -que tiene la composicidn final ya desde el inicio del
proceso-es paramagnético; por lo tanto, en un espectro Mdssbauer se ve como un singulete y/o un
doblete cercanos al centro del mismo (cerca del cero de velocidad), distinguiéndose del espectro de
seis lineas (sexteto) que corresponde a la matriz rica en Fe. Para la descomposicion espinodal, en
cambio, las regiones ricas en Cr se forman lentamente y la concentracidn de Cr en esas regiones
aumenta lentamente con el tiempo; entonces se necesitard un tiempo suficientemente largo para que
el incremento de la concentracidon de Cr produzca una contribucién paramagnética en el espectro.
Para que se observe paramagnetismo a temperatura ambiente el contenido de Cr en la aleacidn

Fe -- Cr debe ser de al menos 68 % atém. [25].

En la Figura 1.10 se presenta de forma esquematica la evolucion de los perfiles de concentracidn para

ambos tipos de mecanismo de descomposicion.
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' crecimiento

Inlcw mas avanzado Fin
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Figura 1.10. Evolucion esquemdtica de los perfiles de concentracion

para los dos tipos de mecanismo de descomposicion. Adaptado al

castellano de [24]
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De esta manera, De Nys y Gielen pudieron hacer una clara distincién entre el mecanismo de nucleacion
y crecimiento y el proceso de descomposicidon espinodal, durante el tratamiento de envejecimiento.
Para las aleaciones que se encontraban dentro del gap de miscibilidad, pero fuera de la linea espinodal
(desde 31.5 % atdm. Cr hasta 52.4 % atom. Cr envejecidas a 540 °Cy para aquella con 21.3 % atém. Cr
envejecidas a 470°C), aparecia un subespectro paramagnético alrededor de la velocidad cero cuya
intensidad crecia con la concentracién de Cr, el campo magnético hiperfino (Bhf) aumentaba con el
tiempo de envejecimiento, mejoraba la resolucion y se afinaban las lineas respecto a las de la muestra
templada. Este subespectro paramagnético estaba presente desde el comienzo del proceso de
envejecimiento, por eso dedujeron que esas muestras correspondian a una descomposicién por el
mecanismo de nucleacion y crecimiento; mientras que para las aleaciones que se encontraban dentro
de la linea espinodal (desde 31.5 % atom. Cr hasta 52.4 % atém. Cr envejecidas a 470 °C) no aparecia
ninguna fase paramagnética, incluso después de 1050 horas de envejecimiento, el Bhf aumentaba con
el tiempo de envejecimiento, pero las lineas se ensanchaban respecto a las de la muestra templada.
Esto ciertamente corrobord que la descomposicion espinodal es muy lenta. Ademas, el espectro
correspondiente a la aleaciéon con 21.3 % atédm. Cr envejecida a 540 °C, tampoco mostraba el
subespectro paramagnético alrededor de velocidad cero y el Bhf aumentaba considerablemente
respecto al de la muestra templada, producto de la precipitacién de carburos ricos en Cr que lleva
aparejado el empobrecimiento en Cr de la matriz. Las lineas resultaban mas anchas que aquellas de la
muestra templada y ademas aparecian desdoblamientos secundarios en las zonas de altas
velocidades, debido a un reordenamiento de los dtomos respecto de la muestra templada. De esta

forma dedujo que la aleacién se encontraba fuera del gap de miscibilidad.

Solomon y Levinson [25] también realizaron contribuciones estudiando la fase ferritica en un acero
inoxidable duplex. Variando el porcentaje de Cr y de aleantes en general, analizaron los espectros
Mossbauer en funcidn del tiempo de envejecimiento y de acuerdo con el mecanismo de
descomposicion, nucleacién y crecimiento o descomposicién espinodal. En base a su trabajo
experimental pudieron puntualizar las principales caracteristicas de un espectro Mossbauer para

ambos mecanismos. Estas pueden resumirse de la siguiente manera:

- Para la nucleacion y crecimiento, la fase rica en Cr () se puede evidenciar por un aporte de tipo
paramagnético cercano a la velocidad nula y es apreciable desde el inicio de la descomposicidn.
Ademas, se produce un incremento del Bhf de la fase rica en Fe (a), debido a la migracién del Cr, lo
que conlleva a un aumento del nimero de primeros y segundos vecinos de Fe. Esto se observa en el

espectro con una reduccién del ancho de linea y una separacién entre ellas, ya que debido a la
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distribucidn de entornos del Fe, cada uno con un valor de Bhf caracteristico, las lineas son mas anchas

al principio.

- Si el mecanismo es la descomposicion espinodal, habra contribuciones al espectro Mdssbauer
correspondientes a las zonas ricas en Fe y a las ricas en Cr; estas Ultimas serdn menos intensas debido
ala menor cantidad de Fe®” presente. Esto provoca un incremento aparente del Bhf de la fase a. Como
la fase paramagnética no se forma desde el inicio, no aparece el subespectro paramagnético junto con
el incremento en el Bhf. Este mecanismo se caracteriza entonces por un corrimiento del Bhf sin Ia
formacién inicial de algin subespectro paramagnético. Una vez formada la fase o’ (equilibrio) se

observara un afinamiento de las lineas correspondientes al subespectro de la matriz.

Es importante destacar que estos autores manifiestan que, si el porcentaje de 4&tomos de Fe en la fase

a’es bajo, no se observara el subespectro paramagnético, aln en el caso de nucleacion y crecimiento.

1.3.3.3 Avances en el estudio del desarrollo del gap de miscibilidad del sistema Fe-Cr

mediante espectroscopia Mdssbauer y otras técnicas.

Hacia 1971 Chandra y Schwartz [3] también hicieron sus aportes al estudiar aleaciones binarias Fe-Cr
con 24 % atém. Cr y 60 % atdom. Cr en estado templado y envejecidas a 475 °C. La aleacion con
24 % atdém. Cr fue envejecida durante 2 h, 16 h, 64 h y 1738 h (Figura 1.12), mientras que la aleacién
con 60 % atom. Cr fue envejecida durante 2 h, 13 h, 30 h, 80 h, 267 h, 1300 h y 2476 h (Figura 1.11).
Pudieron constatar que la aleacidn con 60 % atédm. Cr se encontraba en la region de descomposicion
espinodal, en tanto que la aleacién con 24 % atdm. Cr estaba en la region de nucleacién y crecimiento.
En esa muestra no vieron el pico paramagnético desde cortos tiempos de envejecimiento, como se
esperaria en el caso de nucleacion y crecimiento, y atribuyeron este hecho al bajo contenido de Fe de
o’ en las condiciones dadas. Por otra parte, no obtuvieron informacion sobre la morfologia y las
fluctuaciones en la composicidon de las fases, especialmente durante las primeras etapas de la
separacion. También hicieron aportes sobre los limites de la linea espinodal en base a los trabajos

previos realizados por Williams y Paxton (Figura 1.13).

Es interesante destacar a partir de las Figuras 1.11 y 1.12 que los espectros se expanden lateralmente
con el tiempo de envejecimiento y se descomponen en una fase ferromagnética (espectro de 6 lineas)
y otra paramagnética (espectro de una linea, sefialado con la flecha en las respectivas figuras). Este
pico se ve claramente en la muestra Fe - 60 % atdom. Cr después de 1300 h de envejecimiento y sdélo

de forma incipiente en la Fe - 24 % atom. Cr luego de 1738 h.
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Figura 1.11. Espectros Mdssbauer de Fe-60 % atom. Cr medidos a
temperatura ambiente, adaptado al castellano de [3]: A representa la
aleacion templada; B, Cy D luego de 30, 80y 1300 h a 475°C. La flecha

sefiala la presencia del pico paramagnético.
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Figura 1.12. Espectros Mdssbauer de Fe-24 % atom. Cr medidos a
temperatura ambiente, adaptado al castellano de [3]: A representa la
aleacion templada; B, C, Dy E luego de 3, 16, 64y 1738 h a 475°C. La

flecha sefiala la presencia de un pico paramagnético incipiente.
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Figura 1.13. Gap de miscibilidad y linea espinodal del sistema Fe-Cr
propuestos por Williams & Paxton y Chandra & Schwartz. Modificado y
adaptado al castellano de [3].

Para 1985 Kuwano [15] dirigi6 sus esfuerzos al estudio de los limites del gap de miscibilidad del sistema
Fe-Cr mediante espectroscopia Mdossbauer y mediciones de resistividad. Realizd tratamientos
térmicos en aleaciones que contenian desde 21 % atdom. Cr hasta 36 % atdom. Cr, variando la
temperatura entre 475 °C y 535 °C, y el tiempo de envejecimiento hasta 5000 h. De esta manera
demostré la efectividad de la espectroscopia Mdssbauer como técnica para estudiar el gap de
miscibilidad obteniendo una temperatura critica de 677 °C, superior a la publicada por Williams [14];
y a partir del andlisis del corrimiento isomérico (Cl) y el campo magnético hiperfino (Bhf), estimo el
contenido de Cr de los precipitados (86 % atom. Cr) y de la fase rica en hierro (10 % atéom. Cr), valores

cercanos a la composicidn obtenida por Williams mediante andlisis quimico (Figura 1.14.).
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Figura 1.14. Gap de miscibilidad y linea espinodal del sistema Fe-Cr
propuestos por Kuwano. Modificado y adaptado al castellano de [15]

Andersson y Sundman [16], por su lado, estudiaron las propiedades termodinamicas del sistema Fe - Cr
optimizando el diagrama publicado por Kubaschewski [26] (Figura. 1.15 a), y presentando asi una
nueva version (Figura. 1.15 b). Este estudio tomd en cuenta los aportes de Dubiel e Inden [7] quienes
caracterizaron el gap de miscibilidad y determinaron la temperatura de transformacién eutectoide
(o>a+a’). Para llevar a cabo su investigacion, realizaron tratamientos térmicos de recocido muy largos
(desde 4 hasta 11 afios) a temperaturas de 460 °C, 500 °Cy 510 °C en aleaciones con contenidos de Cr
desde 15 % atdm. hasta 70 % atdm; esto les permitié determinar la composicion quimica de las fases
a y o' aplicando espectroscopia Mdssbauer y establecer la temperatura de transformaciéon en un

rango de entre 500 °Cy 532 °C.
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Figura 1.15. Diagrama de fases Fe-Cr (a) Kubaschewski, (b) Andersson
y Sundman.

Por otro lado, Cieslak y Dubiel [18], trabajaron con muestras de Fe-Cr con distintas concentraciones
de Cr, y analizdndolas por espectroscopia Mdssbauer, pudieron concluir que a 415 °C el limite de la

espinodal se encontraba entre 16 % atdom. Cry 19.2 % atdm. Cr para las muestras estudiadas.

Ademads, hicieron aportes sobre el mecanismo de transformacion (nucleacién y crecimiento o
descomposicién espinodal) basandose en el andlisis de los espectros ajustados. También, realizaron
tratamientos térmicos a 415 °Cy 440 °C y mediante el andlisis de la variacién de Bhf demostraron que

la cinética de transformacion depende en gran medida de la temperatura de envejecimiento.

A partir del afio 2008, Bonny y colaboradores [4] realizaron una revision del diagrama planteado por
Andersson y Sundman (Figura 1.16), teniendo en cuenta ademds trabajos de otros autores,

optimizando los datos experimentales mediante calculos computacionales.
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Figura 1.16. Diagrama de fases completo del sistema Fe-Cr propuesto
por Andersson & Sundman. Modificado y adaptado al castellano de

[16].

En 2010 Bonny y colaboradores [27] realizan un estudio de la termodindmica de aleaciones Fe-Cr en

los aceros inoxidables ferriticos. Ellos plantean una nueva parametrizacion de la energia libre de Gibbs,

distinta de la propuesta por Andersson y Sundman, y encuentran un limite de solubilidad de Cr en la

region rica en Fe del diagrama, de aproximadamente 7 % atdm. Cr por debajo de 427 °C. Este valor es

sustancialmente mas alto que el reportado en el diagrama de Andersson y Sundman en 1987, en el

que el limite del gap del lado rico en Fe tiende a 0 % atém. Cr a medida que disminuye la temperatura

(Figura 1.17).
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Figura 1.17. Diagrama de fases del sistema Fe-Cr propuesto por Bonny
y colaboradores (2010). Modificado y adaptado al castellano de [27].
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También en el afio 2010, Xiong y colaboradores [19] hicieron una recopilacion de 18 versiones del
diagrama de fases del sistema Fe-Cr, evaluando principalmente el diagrama publicado en el Handbook
de la American Society of Materials (ASM) propuesto por Okamoto (Figura 1.18). Ellos, mediante
calculos ab initio, proponen una zona dentro de la cual deberia encontrarse el limite de solubilidad del
Cr. Sus conclusiones difieren con los resultados determinados previamente por Andersson, Sundman

y Bonny (ver Figura 1.19).
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Figura 1.18. Diagrama de fases del sistema Fe-Cr reportado por
Okamoto. [28]
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Figura 1.19. Seccion rica en Fe del diagrama de fases Fe-Cr. Linea azul
propuesta por Andersson y Sundman, linea morada propuesta por
Bonny y colaboradores, zona sombreada propuesta por Xiong y
colaboradores. Modificado y adaptado al castellano. [19]
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En 2018 Jacob y colaboradores [29] publicaron una revision del sistema Fe-Cr, basada en un modelo
de subredes, aplicando teoria del funcional de la densidad (DFT, del inglés Density Functional Theory).
Tomaron como referencia el diagrama de Andersson y Sundman y algunos de los aportes realizados
por Xiong en 2010 y 2011. Los resultados obtenidos mostraron concordancia con los datos
experimentales, aunque en el rango de altas temperaturas se observaron desviaciones del gap de
miscibilidad (alrededor de 50 K de diferencia maxima con el modelo de Kuwano). Los datos obtenidos

mostraron cierta similitud con aquellos reportados por Xiong mediante calculos ab initio.

Nuevos trabajos de investigacién han sido desarrollados a partir de los ya mencionados, empleando
técnicas experimentales y simulaciones computacionales, todos con la finalidad de llegar a una
concordancia y/o validacién de los limites del gap de miscibilidad del sistema Fe-Cr. La Figura 1.20
muestra las diferencias entre los resultados para el gap de miscibilidad del sistema Fe-Cr obtenidos

por diversos autores.
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Figura 1.20. Propuestas de gap de miscibilidad del sistema Fe-Cr a
partir de los resultados de diferentes autores. Modificado y adaptado
al castellano [29].

1.4 Técnicas de microscopia para caracterizacion de materiales.

A continuacién, se describen las técnicas de microscopia utilizadas para la caracterizacidon
microestructural de las muestras estudiadas en el presente trabajo; cada técnica descrita tiene su

respectivo alcance y campo de aplicacién dependiendo de las necesidades de estudio.

28



1.4.1 Microscopia dptica (MO).

La microscopia déptica permite observar la microestructura de las muestras metdlicas mediante la
interaccion con un haz de luz (fotones).

El microscopio éptico comun esta conformado por tres sistemas:

e El sistema mecdnico estd constituido por una serie de piezas en las que estan instaladas las
lentes, que permiten el movimiento para el enfoque, y una platina donde se coloca la muestra.

e El sistema dptico comprende un conjunto de lentes (oculares y objetivos), dispuestas de tal
manera que producen el aumento de las imagenes que se observan a través de ellos. Los
aumentos vienen dados por el producto de la magnificacidn de los oculares con el de las lentes
objetivo. El poder de resolucion, en el caso de la luz visible, es de aproximadamente 200 nm
y el aumento méaximo que alcanza es de unos 2000 X.

e Elsistema de iluminacion refleja, transmite y regula la cantidad de luz necesaria para efectuar
la observacién a través del microscopio. Cuando hacemos uso de la luz incidente o reflejada
de forma directa se trabaja en “campo claro”, modalidad empleada en nuestro caso de

estudio.

1.4.2 Microscopia electrénica de barrido (SEM) [30] [31].

La microscopia electrénica de barrido (SEM por sus siglas en inglés) es una técnica de obtenciéon de
imagenes ampliamente utilizada en investigacion de materiales debido a su alta resolucion y
capacidad de analizar caracteristicas morfoldgicas, estructurales y quimicas de las muestras en
estudio.

Cuando el haz de electrones impacta la muestra, se generan dos tipos de sefiales: como se
esquematiza en la Figura 1.21 a. En SEM, se emplean dos de esas sefiales: la proveniente de los
electrones secundarios (SE del inglés secondary electrons) y aquella que generan los electrones
retrodispersados (BSE del inglés backscattered electrons). Cada una de esas sefiales brinda
informacidn diferente acerca de la muestra, dado que surgen de procesos distintos. Como se
esquematiza en la Figura. 1.21 (a y b), los SE que se originan en la colision de los electrones incidentes
(E1) con los atomos superficiales de la muestra, son electrones de baja energia que provienen de la
superficie; por consiguiente, dan informacidon sobre la morfologia de la muestra. Por otro lado, los BSE
son aquellos que alcanzan a viajar en el interior de la muestra; se producen cuando un electrén del
haz choca frontalmente con el ndcleo de un atomo siendo repelido en sentido contrario hacia fuera
de la muestra. La intensidad de este efecto varia proporcionalmente con el nimero atdmico de los

elementos que la constituyen. Por esta razén, este tipo de sefial se utiliza para hacer mapeos y obtener
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informacidén sobre la composicién superficial de la muestra. Dada la alta resolucidén que se puede
lograr con este tipo de microscopia, es posible conocer caracteristicas mas detalladas de un material:

estructura cristalina, porosidad, morfologia superficial y hasta su composicién quimica.

Haz primario

Rayos’ X ! Catodoluminiscencia (a)
Caracteristicos B
(luz)
Rayos X Electrones

Bremsstrahlung Retrodispersados

Electrones

Electrones Auger
Secundarios

Corriente de la Electrones Electrones dispersos
muestra transmitidos eldsticamente

Figura 1.21. a) Mapa de interacciones: sefiales generadas al incidir un
haz de electrones sobre la muestra metdlica. B) Esquema de generacion

de electrones SE (secundarios), El (incidentes) y BSE (retrodispersados).

1.4.3 Microscopia electrénica de transmisién (TEM) [32] [33].

1.4.3.1 Descripcién general de funcionamiento.

La Microscopia Electrdnica de Transmisidn (TEM, por sus siglas en inglés) es una técnica de andlisis
con la cual se puede caracterizar la estructura interna de un material al hacer incidir un haz de

electrones sobre una muestra ultradelgada. La interaccién de los electrones con la muestra da como
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resultado ciertos fendmenos que se traducen en distintos tipos de informacidn sobre el material en

cuestion:

e La detecciéon de los electrones que son transmitidos a través de la muestra genera la
formacion de una imagen que es magnificada y enfocada en un dispositivo de formacion de
imagenes, dando informacidn sobre la morfologia del material de estudio.

e Los electrones difractados dan informacidn acerca de la estructura cristalina.

e La emisidon de rayos X caracteristicos es empleada para conocer la composicién elemental de

la muestra.

Para que se produzca la transmisién de electrones a través de la muestra es necesario que ésta sea
delgada, es decir, transparente a los electrones. Es recomendable no utilizar muestras de mas de
100 nm de espesor ya que cuanto menor sea el espesor, mejor calidad tendran las imagenes

obtenidas.

Un esquema de un microscopio electrdnico de transmision es presentado en la Figura 1.22. El equipo

esta compuesto por cuatro elementos principales:

1. Cafion electronico: es la fuente emisora del haz de electrones (monocromatico vy
semicoherente) y esta ubicado generalmente en la parte superior de la columna.
2. Sistema Optico-electronico: estd formado por diferentes lentes electromagnéticas,
denominadas por su funcién como:
e Lentes condensadoras: convergen paralelamente el haz de electrones en la zona de la
muestra que se requiere analizar
e Lente objetivo: es la responsable de formar la primera imagen. La resolucién de la imagen
final depende fundamentalmente de la calidad de esta lente y de la correccién de sus
aberraciones.
e Lentes intermedia y proyectora: son las encargadas de amplificar la imagen dada por la
lente objetivo (segunda imagen) y proyectarla sobre la pantalla de observacién.
3. Sistema de vacio: es fundamental porque las particulas en el aire pueden desviar la trayectoria
de los electrones en el haz. Esto afecta la calidad de la imagen final, disminuyendo la
resolucidn.

4. Sistema de deteccion: detectores de electrones.
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Figura 1.22. Esquema de partes de un microscopio electrdnico de
transmision [34].

El TEM permite dos modos de operacién, el modo imagen y el modo de difraccion.

El modo imagen produce una imagen del drea iluminada de la muestra. La lente objetivo recibe los
electrones procedentes de la superficie de la muestra, los focaliza para crear un diagrama de difraccién

de electrones en el plano focal y los recombina para formar una imagen en el plano imagen [35].

En el modo difraccion, se obtiene en la pantalla un diagrama de difraccién de electrones del drea de
la muestra iluminada con el haz. Para observar ese diagrama se debe ajustar el sistema de lentes de
manera que el plano focal de la lente objetivo (donde se forma el diagrama de difraccién) actie como
plano objeto para las lentes intermedias y se proyecte de esta manera el diagrama de difraccion
magnificado en un cierto factor sobre la pantalla. Un esquema simplificado de la trayectoria de los

electrones en ambos modos de operacidn se presenta en la Figura 1.23.

En un TEM se puede obtener el diagrama de difraccion de electrones de una zona determinada de la
muestra, haciendo uso de la denominada difraccidn por un area selecta (SAED por sus siglas en inglés).
Para llevar a cabo esta técnica se introduce una apertura con un didmetro determinado en el plano
imagen de la lente objetivo; de esta forma sdlo los electrones que pasan a través de la apertura
contribuirdn a formar la imagen y su correspondiente diagrama de difraccion. Esta apertura se
denomina apertura de difraccidn o de area selecta. De esta manera es posible obtener un patrén de
difraccidon de una particula o fase aislada en una muestra heterogénea, y si se desplaza la apertura

hacia una zona adyacente es posible determinar la relacion cristalografica entre un precipitado y la
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matriz que lo contiene. Una vez obtenido el diagrama de difraccidn de la zona de interés es necesario

realizar una indexacién para conocer la estructura cristalina.

MODO IMAGEN MODO DIFRACCION

* CARON DE ELECTRONES ‘
\

/
\ / \
A \ / \
/ \ f \
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Figura 1.23. Esquema de los rayos en un microscopio electrdnico de
transmision.

Los diagramas de difraccién de electrones de una zona puntual de la muestra son analizados mediante
la obtencion de imdagenes de dos tipos: de campo claro y de campo oscuro; de esta forma es posible
determinar visualmente a qué fase pertenecen determinados puntos del diagrama. Cuando se trabaja
en modo imagen, todos los haces transmitidos y difractados que dejan la muestra se combinan para
formar una imagen en la pantalla. No todos los rayos en el plano focal imagen de la lente objetivo son
necesarios para crear la imagen, esta puede ser formada solo con aquellos que pasan a través de un
punto en el plano focal. Lo que distingue a los puntos ubicados en el plano focal es que todos los rayos
que entran en un punto dado son dispersados por la muestra en el mismo angulo. Si se coloca una
apertura objetivo en una posicion determinada en el plano focal imagen, permitiendo solo el paso de
los electrones transmitidos, se formarda en la pantalla una imagen de campo claro; asimismo, si la

apertura de objetivo deja pasar solo los electrones difractados en un angulo especifico, se obtendra

una imagen de campo oscuro.

33



1.4.3.2 Microscopia electrénica en la descomposicion del sistema Fe — Cr.

La microscopia electrénica de transmision (TEM) es una técnica ampliamente usada en el estudio e
identificacion de fases cristalinas. La alta resolucidn que puede alcanzar, la convierte en una
herramienta util para el estudio de la descomposicion de la fase a del sistema Fe — Cr. Por este motivo
varios investigadores han incluido en sus trabajos observaciones por TEM para el estudio de la fase
rica en Cr que precipita luego de un tratamiento térmico de envejecimiento. Algunos de los estudios

mas relevantes se presentan a continuacion:

Hedstrom, Baghsheikhi, Liu y Odqvist [5], estudiaron la separacion de fases del sistema Fe— Cr
mediante la evaluacion microestructural y el andlisis de dureza en aleaciones desde 10.62 % atém. Cr
hasta 59.0 % atom. Cr, tratadas térmicamente a 400 °C, 500 °Cy 550 °C con tiempos de envejecimiento
hasta 4000 h. Las observaciones mediante TEM revelaron que la precipitacion de la fase o’ presentaba
una morfologia parecida a una particula esférica de aproximadamente 30 nm de didametro para la
muestra con 26.72 % atdm. Cr y un envejecimiento de 1000 h a 500 °C. Ademads, notaron que la

descomposicion de las fases aumentaba con el incremento del contenido de Cr en la aleacion.

Por su parte, J.E. Westraadt y colaboradores [36] estudiaron la descomposicién de la ferrita en una
aleacion Fe - 37.6 % atdm. Cr envejecida a 500 °C durante 1 h, 10 h y 100 h. Con su trabajo lograron
demostrar que el mecanismo de transformacién en esas muestras se daba mediante descomposicidon
espinodal, evidencidndose fluctuaciones elementales y engrosamiento del tamafio de los dominios
desde los primeros estadios de la descomposicion. Esos resultados corroboraron sus estudios previos

utilizando Tomografia de Sonda Atémica (ATP, por sus siglas en inglés).

Chen y colaboradores [6] también hicieron aportes al estudio del sistema Fe-Cr. En el desarrollo de su
investigacion realizaron tratamientos térmicos de envejecimiento de hasta 5000 h, variando el
porcentaje en peso en aleaciones Fe - 15Cr, Fe - 15Cr - Cy Fe - 15Cr - X, con X: Si, Mn y Ni. Mediante
mediciones de dureza y resistencia a la traccion pudieron verificar el incremento de estos pardmetros
con el tiempo de envejecimiento ademas de una disminucién del alargamiento luego de la rotura;
resultados esperables cuando se produce fragilizacién en este tipo de aleaciones. También, mediante
observaciones por TEM identificaron la presencia de la fase a’, describiéndola como “puntos negros”,

identificables con mayor claridad al aumentar el tiempo de envejecimiento.

Se han citado algunos trabajos en los que la descomposicién del sistema Fe — Cr ha sido objeto de
estudio mediante TEM, el andlisis de las concordancias y/o discrepancias de los resultados obtenidos

en este trabajo, con los de estos y otros autores sera tratado con mas detalle en la seccién 4.1.
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2. MARCO METODOLOGICO.

El presente capitulo tiene el propdsito de detallar el proceso experimental del proyecto de
investigacion, la descripcion general de la metodologia empleada, la identificacién de las muestras,
los tratamientos térmicos realizados, la preparacién de muestras y los ensayos de caracterizacion,

para el posterior analisis e interpretacion de los resultados obtenidos.

2.1 Descripcion general.

La metodologia experimental de trabajo comenzé a partir de una lamina de acero inoxidable ferritico
AISI 430 de 3 mm de espesor, que fue caracterizada en cuanto a composicién quimica y
posteriormente sometida a un tratamiento térmico de recocido a 900 °C durante 2 h (muestra R0). A
partir de la muestra RO se obtuvieron 5 conjuntos de 3 muestras cada uno, con dimensiones de
15 mm x 20 mm, que fueron sometidos luego a un tratamiento térmico de envejecimiento a 475 °C
durante distintos periodos de tiempo. Cada uno de estos conjuntos fue nombrado segun esos tiempos:

R2 (2 h), R10 (10 h), R100 (100 h), R1000 (1000 h) y R4000 (4000 h).

A continuacidn, se presenta un diagrama con los detalles generales de las actividades realizadas

experimentalmente.

Figura 2.1. Diagrama del trabajo experimental.
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2.2 Material.

2.2.1 Composicién quimica y microestructura.

Enla Tabla 2.1 se presenta la composicion quimica del material obtenida mediante espectrometria de

emision atdmica por descarga luminiscente; la determinacién fue realizada en la ldmina de acero tal

como fue adquirida. Se destaca el Cr como aleante principal, con una concentracion de 17.9 % atém.

Por otra parte, en la Figura 2.2, se presenta la micrografia éptica correspondiente a la muestra

identificada como RO, la cual fue recocida a 900 °C durante 2 h con la intencion de renovar su memoria

metaldrgica. Se visualiza una microestructura ferritica de granos equiaxiales con carburos distribuidos

aleatoriamente en toda la matriz, tipica de los aceros inoxidables ferriticos.

Tabla 2.1. Composicion quimica elemental AlISI 430.

Elemento % peso % atémico
Fe 82.00 80.38
C 0.04 0.16
Cr 17.00 17.90
Mn 0.38 0.38
Si 0.38 0.74
Ni 0.19 0.18
Mo 0.02 0.01
Cu 0.02 0.01
Al 0.03 0.06
P 0.02 0.03
S 0.01 0.01
Vv 0.06 0.07
Se 0.04 0.06
Co 0.02 0.02
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Figura 2.2. Micrografia de la muestra RO, recocida a 900 °C durante 2
h, sin tratamiento térmico de envejecimiento posterior. (a) 200 X y (b)
500 X. Ataque quimico HCI+HNOs+H,0.

2.2.2 Tratamientos térmicos de envejecimiento

Para la ejecucion de los tratamientos térmicos de envejecimiento se utilizé un horno de tipo tubular,
marca Carbolite Gero-GHA 12/450. La seleccion de este tipo de horno se debe a su buena estabilidad
térmica (+ 1 °C en 100 mm) y a su capacidad para trabajar con atmdsfera de flujo controlado o bajo

vacio, segun se lo requiera (Figura. 2.3).

Los pardmetros aplicados para el recocido de las muestras se resumen en la Figura. 2.4. Luego de 2 h
a 900 °Cse disminuyd la temperatura del horno hasta los 600 °C, y finalmente las muestras se enfriaron

en el horno apagado hasta temperatura ambiente (23 °C £ 5 °C).

Figura 2.3. Horno Carbolite Gero GHA 12/450 utilizado para
tratamientos de recocido y envejecimiento.
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Figura 2.4. Esquema de tratamiento térmico de recocido.

Posteriormente se llevaron a cabo los tratamientos térmicos de envejecimiento a 475 °C. Para los
conjuntos de muestras R2 y R10 (Figura 2.5) se hicieron bajo una atmdsfera controlada de argén, con
un flujo a presidn constante de 25 Psi (Figura 2.6). Este tipo de metodologia fue seleccionada debido
al corto tiempo de los tratamientos, con la intencién de evitar la oxidacion de las muestras a esa
temperatura. Una vez finalizados los tiempos de tratamiento respectivos, se realizé un enfriamiento
lento apagando el horno hasta que la muestra alcanzé la temperatura ambiente (entre 2.5 hy 3.5 h),
evitando asi introducir alguna fraccidn de la fase martensitica por enfriamiento rapido, o de la fase o’

por enfriamiento demasiado prolongado en el tiempo por debajo de los 500 °C.
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Figura 2.5. Esquema del tratamiento de envejecimiento en los
conjuntos de muestras R2 y R10.
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Figura 2.6. Horno Carbolite Gero GHA 12/450 con instalacién para flujo
de argon.
Por otro lado, los tratamientos térmicos de envejecimiento en los conjuntos R100 y R1000 se
realizaron encapsulando al vacio las muestras en tubos de vidrio de borosilicato. En el caso de las
muestras R4000*, las mismas fueron envueltas previamente con papel de Téantalo (Ta), para
protegerlas del oxigeno residual que podria permanecer durante el encapsulado, y el tratamiento de
envejecimiento se realizd también encapsulando las muestras bajo atmdsfera de argén en un tubo de
pyrex (Figuras 2.7 y 2.8). El control de la temperatura se realizd con una termocupla de tipo K y un

datalogger, que registra los valores de temperatura cada 5 min.
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500
450
200}
350§
300§
2501 @ R100

200 @ R1000
1504 ; @ R4000

9 ]

> 4
—— Y
o

Temperatura (°C)

100 §

50§i
0o © o °

0 500 1000 1500 2000 2500 3000 3500 4000

Tiempo (h)

Figura 2.7. Esquema de tratamiento de envejecimiento para los
conjuntos R100, R1000 y R4000.

* Muestra R4000: E| tratamiento térmico de envejecimiento fue realizado en la sala de hornos de la Gerencia
de Materiales del Centro Atomico Constituyentes, CNEA.

39



Figura 2.8. (a) Cdpsula de borosilicato al vacio para tratamiento de
envejecimiento en muestras R100 y R1000. (b) Cdpsulas montadas en
el horno.

2.3 Técnicas de caracterizacion.

Para la caracterizacidon de las muestras se emplearon diferentes técnicas de analisis; un breve detalle
de la aplicacién y el equipamiento de cada una de ellas de acuerdo con los objetivos de este trabajo

es mencionado a continuacion:

2.3.1 Microscopia éptica (MO) y microscopia electrénica de barrido (SEM).

Con la intencién de realizar un andlisis microestructural de cada una de las condiciones metalurgicas,
se llevaron a cabo observaciones de MO con distintas magnificaciones y se obtuvieron micrografias
que revelaron el tipo de microestructura obtenida, la cual corresponde bien a lo esperado, teniendo
en cuenta el diagrama de fases Fe-Cr. Para la aplicacidon de esta técnica se utilizé un microscopio

Olympus GX41 con una magnificacién maxima de 1000 aumentos.

Continuando con la caracterizacién y debido a la necesidad de realizar un analisis microestructural
mas detallado en cuanto a la morfologia de los precipitados y su composiciéon quimica, se llevd a cabo
un analisis por SEM. Esta técnica permite realizar un registro dimensional de los precipitados,
determinar la composicién quimica elemental de los mismos y/o detectar otro tipo de precipitados
qgue no son apreciables por MO. Para este tipo de analisis se utilizd6 un SEM FEI Quanta 450 con una

maghnificacién maxima de 20000 aumentos y una resolucion maxima de 1 um.
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2.3.2 Microscopia electrdnica de transmision (TEM).

La microscopia electrénica de transmision (TEM) es una de las técnicas mas ampliamente utilizadas
para caracterizar materiales a nivel microestructural. Con una base de aplicaciéon similar a la
microscopia electrénica de barrido, en esta técnica se utilizan energias del haz de electrones en el

rango de 100 a 400 keV.

La técnica de TEM proporciona mas ventajas que la de SEM, ya que posee una excelente resolucion
espacial en medidas analiticas brindando detalles sobre las fases presentes, su cristalografia y
morfologia, y al igual que mediante SEM, se puede incluir un detector de EDS para la cuantificacion

quimica elemental de las zonas de interés.

Como se vio en la seccion 1.4.3.1, mediante difraccién de electrones se obtienen patrones de
difraccidn que, analizados adecuadamente, sirven para determinar la estructura cristalina de las fases

presentes en una muestra.

En nuestro caso de estudio se empled esta técnica para discriminar la fase a de la o’ en la muestra con

tratamiento térmico de envejecimiento mas largo (R4000).

2.3.3 Espectroscopia Mdssbauer (EM).

Los espectros se tomaron en geometria de transmision, empleando una fuente de *’Co, la cual decae
’ . . 57 .

por captura electrénica a un estado excitado del °’Fe que, cuando pasa finalmente a su estado

fundamental, emite un y con una energia de 14.4 keV, ideal para obtener espectros Mdssbauer a

temperatura ambiente. El equipamiento utilizado se visualiza en la Figura 2.9.
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Figura 2.9. Montaje para la medicion de muestras mediante
Espectroscopia Mdssbauer en geometria de transmision.

2.3.3.1 Métodos de ajuste de los espectros Mdssbauer.

Los espectros deben ser ajustados matemdticamente para analizar y comparar los parametros
hiperfinos obtenidos, teniendo en cuenta que deben ser sustentados por conceptos fisicos. Todos los
espectros presentados en esta tesis fueron ajustados utilizando el software Normos, el cual se basa

en el Método de Brand [37].

Un espectro Mossbauer generalmente resulta de la sumatoria de varios subespectros que definen las
distintas interacciones en la vecindad de un dtomo de Fe. Cabe sefialar que, en el caso de muestras
delgadas, la intensidad de cada subespectro sera proporcional a la concentracién de cada uno de esos
entornos en la muestra.

La estadistica mediante la optimizacidn no lineal por cuadrados minimos es la que gobierna el ajuste
matematico del espectro, mediante la ponderacién del ‘x, para el cual el valor dptimo serd la unidad,
en el caso de un ajuste ideal.

Como fue mencionado en el capitulo anterior, Wertheim (1964) realizé un aporte fundamental con

un modelo matematico que permite determinar la probabilidad de los campos magnéticos hiperfinos
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esperados en un espectro Mossbauer para una serie de aleaciones binarias ricas en hierro, de tipo Fe-
X (X=Mn,Ti,V, Co, Cr, Ru, Sn, Al, Ga o Ru), en funcion de la concentracion del aleante.

Una vez determinada la composicién elemental de la muestra, este modelo se convierte en una
herramienta muy util para obtener valores de pardmetros iniciales para los ajustes, con la finalidad de
lograr la convergencia, luego de sucesivas iteraciones.

Es importante distinguir 2 tipos de ajuste aplicables a los espectros obtenidos, segun sus

caracteristicas: el ajuste por sitios y el ajuste por distribuciones.

e Ajuste por sitios- Esta disefiado para evaluar una serie, generalmente corta, de diferentes
subespectros, cada uno de los cuales representa un entorno diferente que puede estar
asociado con distintas fases metallrgicas o con distintas configuraciones en las que pueden
ubicarse atomos sustitucionales dentro de la red de una determinada fase. Cada uno de esos
sitios diferentes presentard determinados valores de corrimiento isomérico (Cl),
desdoblamiento cuadrupolar (DC), ancho de linea (') y campo magnético hiperfino propios
(Bhf).

e Ajuste por distribuciones- En los casos en los que se tiene una distribucidn continua en alguno
de los parametros hiperfinos, en todo el espectro o en una parte de él, se presenta la opcion
de este tipo de ajuste, para el cual deben definirse los rangos y el paso de dichas

distribuciones. En el presente trabajo utilizamos histogramas para simularlas.

2.3.3.2 Espectro de calibracion.

Es necesario poder contar con un patrén de analisis que permita realizar la calibracién del equipo; es
decir, encontrar la correspondencia entre un canal de velocidad y un intervalo de energia, que por su
parte corresponde a una velocidad en mm/s. Para ello se recurre a un material del cual se conozcan
sus parametros hiperfinos; por ejemplo, el Fe metalico (Bhf: 33:1 T y 2e: 0 mm/s a temperatura
ambiente). Se define entonces como cero de velocidad al centro de ese espectro (Figura 2.10). Luego,
los valores de corrimiento isomérico (Cl) obtenidos a partir de las mediciones de las muestras

estudiadas se indicardn respecto de ese valor.
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Figura 2.10. Espectro de calibracidn utilizando una lédmina de Fe
metdlico puro.

En la Tabla 2.2 se detallan los parametros de la calibracidn con Fe metdlico puro realizada para el

desarrollo de la presente tesis.

Tabla 2.2. Parémetros de calibracion del Fe metdlico puro.

L (Hierro) Fe de
Parametros . s
calibracion

r (mm/s) 0.29
Cl (mm/s) -0.105
2 (mm/s) 0.01
Bhf (T) 33.11
Vimax (mm/S) 10.43

Los valores de velocidad maxima obtenidos de la calibracién serdn los utilizados para los espectros

posteriormente analizados.
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2.4 Preparacion de muestras.

2.4.1 Microscopia éptica (MO) y microscopia electrdnica de barrido (SEM).

Para llevar a cabo observaciones microscopicas, las muestras fueron incluidas en resina termoplastica,
con la intencién de lograr una buena manipulacién. Se prepararon siguiendo la técnica metalografica
convencional (Figura 2.11). En primer lugar, se realizd un pulido grueso con papel de SiC con
granulometrias desde 320 hasta 1200, seguido de un pulido fino en pafios de 6 um y 1 um, usando
como abrasivos alumina y pasta de diamante respectivamente. Para revelar la microestructura de
cada una de las muestras, se empled una mezcla consistente en partes iguales de acido nitrico (NHOs3),
acido clorhidrico (HCI) y agua destilada (H20). El ataque quimico se realizé en repetidos intervalos de
5sa 10 s hasta obtener el mejor revelado del borde de grano [38].

Las observaciones en el microscopio dptico se realizaron con aumentos de 200 Xy 500 X y las de SEM

con aumentos de 1000 X, 2500 X, 5000 X y 7500 X.

Figura 2.11. Montaje de una muestra en resina termopldstica.

2.4.2 Microscopica electrdnica de transmision (TEM).

Las muestras para TEM fueron preparadas en tres etapas, partiendo de muestras de 15 mm x 20 mm.
La primera etapa corresponde a la reduccién preliminar del espesor, la cual se llevé a cabo mediante
un pulido mecanico con disco abrasivo y lubricacidn permanente en una pulidora de disco marca
Geoform modelo Metkom (Figura 2.12). Para ello fue necesario realizar un montaje permanente en
un portaobjeto con pegamento de tipo cianocrilato. El desbaste mecdnico fue realizado hasta reducir
el espesor de la muestra a 100 um; para este tipo de matriz, 100 um es un espesor ideal previo a la

preparacion final por electropulido.
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Figura 2.12. Pulidora y cortadora micrométrica Geoform-Metkon para
reduccion de espesor en Idminas. a) Equipo en operacion y b) Detalle del
montaje de la muestra.

La segunda etapa de preparacion corresponde a la obtencién de una seccidén de muestra circular con
un didmetro de 3 mm. Este proceso se realizd con ayuda de un punzén que actué como sacabocado;
para este punto, una correcta y uniforme reduccidon del espesor es de vital importancia para no
generar deformaciones permanentes ni esfuerzos residuales en la muestra que puedan afectar el

analisis posterior.

Debido a la naturaleza del andlisis por TEM, donde el principio fisico es la transmisién de electrones,
es primordial tener una muestra de espesor nanométrico; por lo tanto, es necesario realizar una
tercera etapa que consiste en un electropulido. El mismo se realizé en un equipo Struers TenuPol 5,
(Figura 2.13) en el cual se exponen ambas caras de la muestra a un chorro de electrolito, con
pardmetros de voltaje y temperatura prefijados inicialmente. El aumento de corriente a través de la
pared de la muestra determina el momento exacto en el cual se produce el picado (perforacion de la
muestra); en dicho momento, se tienen las condiciones ideales de espesor para realizar un analisis por
TEM. En la Figura 2.14 se muestra un esquema detallado del funcionamiento de la técnica por
electropulido. Al final del proceso, se obtiene una superficie de tipo cufia, donde el espesor disminuye

desde el borde hasta el centro de la muestra (Figura 2.15) [35] [38].

Una vez que el sensor ldser detecta el picado o transparencia de la muestra, debe detenerse el flujo
de electrolito para evitar la pérdida de area delgada. Finalmente, para evitar la introduccion de
deformaciones, la muestra debe lavarse en sentido vertical con agua destilada y etanol, para eliminar

cualquier pelicula residual de electrolito que pudiese haber quedado sobre la superficie.
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Figura 2.13. Equipo Struers TenuPol-5 para preparacion de muestras
para TEM. a) Dispositivo de configuracion y b) cémara de
electropulido.

Recirculacién .
Pared no conductora fe

\+

Electrolito Forrres

Figura 2.14. Esquema de funcionamiento de la etapa de
electropulido.

MUESTRA TIPO CUNA

Figura 2.15. a) Muestra para TEM. b) Esquema en seccion transversal
del acabado de la muestra.

2.4.3 Espectroscopia Mdssbauer (EM).

La preparacion de las muestras para EM se realizé mediante un pulido mecéanico como fue indicado

en el apartado anterior (seccién 2.4.2), pero alcanzando rangos de espesores menores, entre 70 umy
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80 um (Figura 2.16 a). Estas condiciones son esenciales para obtener una adecuada relacion
sefial -- fondo de los espectros Mdssbauer. Si el espesor de la muestra es muy alto se produce una
dispersidon no resonante, que genera ruido en el detector; por lo tanto, se torna dificil lograr la

convergencia en el ajuste matematico a la hora de analizar los datos.

Las muestras adelgazadas fueron cortadas en secciones de 10 mm x 10 mm y montadas en el
portamuestra con cinta adhesiva de kapton, la cual no tiene interaccién con los rayos y (Figura 2.16

b).

Figura 2.16. Muestra para ensayo de Espectroscopia Méssbauer.
a) Muestra adelgazada a 70 um. b) Montaje en el portamuestra.
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3. RESULTADOS.

3.1 Observaciones microestructurales.

En esta seccidn se presentan las micrografias obtenidas por microscopia éptica (MO) y microscopia
electrénica de barrido (SEM) en el material de estudio luego de haber sido sometido a tratamientos

térmicos de envejecimiento durante diferentes periodos de tiempos.

3.1.1 Microscopia 6ptica (MO).

En la Figura 3.1 se observan las micrografias de las muestras envejecidas durante los diferentes
tiempos establecidos para este trabajo, en relacidn con RO, que ya ha sido descripta en 2.2.1. Se
evidencia una microestructura similar en todas las muestras, independientemente del tiempo de
envejecimiento, que consiste en una matriz ferritica con particulas precipitadas de segunda fase que

podrian corresponder a carburos del tipo M23Cs, de acuerdo al diagrama de fases.

En cuanto al tamafio de grano, se advierten granos heterogéneos en el rango entre ASTM G8.5 y ASTM
G9.0 que corresponden a 16 -19 um respectivamente, segin el método planimétrico descripto en la
Norma ASTM E112 [39]. No se registraron cambios significativos en cuanto al tamafio de grano con el

aumento de los tiempos de envejecimiento.

Con respecto a los precipitados, se encuentran distribuidos aleatoriamente en la matriz, algunos con

un sentido de alineacién preferencial tal como se puede apreciar en la Figura 3.1 (d).
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Figura 3.1. Micrografia dptica. Muestras RO, R2, R10, R100, R1000 y
R4000 a 500 X. Ataque quimico HCI+HNOs+H;O.

3.1.2 Microscopia Electronica de Barrido (SEM).

A continuacion, se presentan las micrografias obtenidas para las muestras mediante SEM (Figura 3.2).
Las observaciones realizadas a mayor magnificacidon permitieron apreciar la morfologia y el tamafio

de los diferentes precipitados.

La microestructura del material consiste en una matriz ferritica con particulas precipitadas,
principalmente de morfologia globular, especialmente en el interior de los granos. Los precipitados se
encuentran distribuidos de manera heterogénea, observandose algunas zonas del material con granos

muy limpios.
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También es posible notar en todas las muestras una proporcién reducida de precipitados con
morfologia alargada alojados en los bordes de grano. Es importante destacar que en la micrografia
correspondiente a la muestra R4000 se evidencia una disminucion considerable en la cantidad de

precipitados en la matriz comparando con las demas muestras.

HV [mag O
20.00 kV/| 5000 x |11

.;,-\/.J >

spot| mode | det

L XA r SN
mag O WD ot | mode t
mm| 40 | SE |ETD C \| GM / )00 x |112.7 mm| 4.0 | SE |ETD
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Figura 3.2. Micrografias SEM para las muestras estudiadas. a) 2500 X
y b) 5000 X.

Adicionalmente, en la Figura 3.3 se presentan a modo de ejemplo, mediciones realizadas para estimar
el tamafio de los precipitados con morfologia globular en las muestras RO y R4000. Este trabajo fue

realizado para cada una de las muestras y sus resultados seran discutidos en el siguiente capitulo.
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Figura 3.3. Micrografia SEM a 7500 X de las muestras RO y R4000. Se muestran en detalle las
dimensiones de los precipitados.

Por medio de la técnica de Espectroscopia de Rayos X Dispersiva en Energia (EDS por sus siglas en
inglés), se obtuvo ademads la composiciéon elemental de algunos precipitados globulares en las
muestras RO, R100 y R4000 (Figura 3.4, Tabla 3.1a). Los resultados revelaron la presencia dominante
de carbono, cromo y hierro. Las lecturas de composicion fueron realizadas puntualmente sobre las
particulas precipitadas (pp1, pp2 y pp3). También se realizaron algunas medidas sobre la matriz (Tabla

3.1b) (zonas m2 y m3) para apreciar la diferencia de composicion con los precipitados globulares.
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Figura 3.4. Micrografias SEM a 7500 X. Se indican los precipitados
analizados en las muestras RO, R100 y R4000.

Tabla 3.1. Composicion elemental de algunos precipitados globulares y
de zonas de la matriz en la muestra R1000, (a) pp: particulas
precipitadas, (b) m: matriz

Tabla 3.1a
Elemento RO R100 R4000
(% atéom.) | pp1l pp2 pp3
C 10.78 11.80 20.53
Fe 67.04 57.66 47.48
Cr 22.19 29.94 31.53
Tabla 3.1b
Elemento | R100 R4000
(% atéom.) m2 m3
C 5.43 5.94
Fe 75.86 76.07
Cr 17.38 16.80

En la Figura 3.5 se observan precipitados con morfologia alargada (ppa4, ppa5 y ppa6), alojados
preferentemente en los bordes de grano. El andlisis de composicidn realizado por EDS en esos
precipitados (Tabla 3.2) denota la presencia de nitrégeno, aleantes como Ni, Mo y Nb, ademas de C,

Fe y Cr. Este tipo de precipitados fue observado en todos los grupos de muestras.
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Figura 3.5. SEM-EDS a 10000 X realizado en precipitados alargados
de la muestra R1000.

Tabla 3.2. Composicion elemental de algunos precipitados alargados
en la muestra R1000), ppa: particulas precipitadas alargadas

:E;;ntgrr:.c; ppa 4 ppa 5 ppa 6
C 11.69 3.87 10.09
N 19.18 17.28 18.31
Cr 25.84 13.07 22.04
Ni 0.47 - 0.59
Mo 0.18 0.27 0.35
Nb 0.23 0.37 0.49
Fe 38.28 46.72 46.46

3.2. Microscopia electrénica de transmision (TEM).

En la Figura 3.6 se muestran las micrografias TEM correspondientes al envejecimiento de 2000 h
realizado por Martinez Roman en el grupo donde se desarrolla el presente trabajo. Estos resultados
fueron obtenidos posteriormente a la entrega de su Tesis de Maestria en Ciencia y Tecnologia de los
Materiales [8]. La micrografia de campo claro (a) corresponde a la matriz ferritica (a), en la que pueden
apreciarse multiples particulas precipitadas y alineadas sobre el borde de grano, y pequefias manchas
oscuras en el interior del mismo. En la micrografia (b) se presenta el detalle de bordes de grano, donde
se evidencia la presencia de precipitados alojados sobre dicho borde, estos tipicamente podrian
corresponder a carburos. La micrografia (c) fue tomada en el borde de la seccidon delgada de la

muestra; alli se observan algunas pequefias manchas oscuras que podrian corresponder a la primera
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etapa de la formacidn de la fase rica en cromo (a’), ademas de algunos precipitados (posiblemente

carburos).

En el caso de la muestra con mayor tiempo de envejecimiento, desarrollada en la presente tesis
(R4000), se llevo a cabo una caracterizacion mas detallada por TEM, con la finalidad de diferenciar las
fases a y a’, dado que es evidente la presencia de una segunda fase precipitada. Las imagenes (d) y
(e) de la Figura 3.6 corresponden a micrografias TEM en campo claro, donde se observan pequefias
particulas precipitadas bien definidas (puntos negros), sobre la matriz ferritica (zona clara). Estas
particulas tienen una morfologia esférica, un diametro de aproximadamente 5 nm y son distinguibles
solamente cerca del borde de la muestra, debido a la reduccién del espesor en dicha zona. A modo de
ejemplo, en la Figura 3.6 (f) se muestra al diagrama de difraccion de electrones de area selecta (SAED)
obtenido para una de las particulas observadas. No fue posible obtener diagramas de difraccién
limpios para esta fase, debido a que el tamafio de la apertura de difraccién es mayor que el de las
particulas analizadas. El drea de diametro mas pequefio que puede analizarse por SAED suele ser
tipicamente de 0.1 um; por lo tanto, siempre se tiene un aporte de la matriz circundante (fase a) en
la medicidn. Ademas, los patrones de difraccidon de electrones de las fases a y a’ no son facilmente

diferenciables, dada la similitud de sus pardmetros de red.
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R2000

Figura 3.6. Micrografias TEM de las muestras R2000 (a, b y c) y R4000
(d, e y f). a) Campo claro de la matriz o en R2000, b) Detalle de
precipitados en borde de grano en R2000 c) Detalle de borde de
muestra en R2000, d) Campo claro, con la intencién de distinguir las

fases a 'y a’ en R4000. e) Detalle de la morfologia de precipitacion de
la supuesta fase a’ en R4000. f) Diagrama SAED en EZ [111] para
R4000, EZ: eje de zona.

Utilizando la técnica de EDS se realizé una determinacién cualitativa de la composicion quimica. En la
Figura 3.7 se presenta la composicidn global de la micrografia, encontrandose Fe y Cr como elementos
predominantes, dichos resultados mantienen coherencia con la composicidn quimica obtenida por
espectrometria de emision atémica por descarga luminiscente (Tabla 2.1). Por otro lado, en la Figura
3.8 se muestra la composicion quimica determinada sobre dos precipitados (que podrian
corresponder a la fase a’), que sefialan un incremento porcentual de la concentraciéon de Cr
comparado con los resultados globales de la Figura 3.7. Es importante mencionar que debido al limite
en el volumen de interaccién (108 um?) utilizado para la determinacién de composicién con la sonda
“EDS” en el TEM, siempre se obtuvo un aporte de la matriz en los precipitados analizados, motivo por

el cual se uso el calificativo “cualitativa™ para la determinacion por EDS
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Figura 3.7. TEM-EDS. Composicion quimica global para una zona
de R4000.

Elemeno Puntual ] 5 Elemento
(#%at) : (Z%at)
Fe 39.9 s

Cr 61.8

Figura 3.8. TEM-EDS. Composicion quimica en dos precipitados de la
supuesta fase o’ para R4000.
Finalmente, en la Figura 3.9 (a) se presenta una micrografia de campo claro de la muestra R4000, en
la que se puede observar una particula de otro tipo precipitada en la matriz, que se caracteriza por
otra morfologia y tamafo totalmente diferentes a los observados en las Figuras 3.6 (d, ey f) y 3.8. En
la Figura 3.9 (b) se muestra en detalle la morfologia romboidal de ese precipitado, con una longitud de
735 nm. La Figura 3.9 (c) corresponde al diagrama de difraccién de electrones del precipitado, el cual

fue indexado como un carburo de cromo de tipo M33Cs, donde M = Cr, Fe.
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Figura 3.9. Micrografia TEM en campo claro para la muestra
R4000. a) Observacion de un precipitado. b) Detalle de la
morfologia romboidal del precipitado y diagrama SAED
analizado en EZ [211], EZ: eje de zona.

3.3 Resultados de caracterizacion mediante espectroscopia Mossbauer (EM).

3.3.1 Ajuste por sitios.

En la Tabla 3.3 se presentan los parametros hiperfinos de los ajustes realizados por sitios y en la Figura
3.10 se muestran los ajustes correspondientes a cada espectro (R2, R10, R100, R1000 y R4000). La
linea negra representa la envolvente que esta constituida por la sumatoria de los subespectros que

caracterizan a cada uno de los entornos distintos del atomo de Fe en la fase matriz. Como se menciond
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en la seccidn 2.3.4.1, se utiliza como base la ecuacidn propuesta por Wertheim [23], que considera los
primeros y segundos vecinos del Fe en una aleacidn Fe-Cr (en nuestro caso con un contenido de Cr de
17.9% atéom.); de esta manera se pueden estimar los campos magnéticos hiperfinos mas probables
para asignar de forma mas racional los valores iniciales a los pardmetros de ajuste. Se tomaron valores
de N <6, donde N = n + m (cantidad de vecinos Cr en la primera y segunda esferas de coordinacion),
teniendo en cuenta que representan mas del 99% de las contribuciones al espectro Mdssbauer; por

lo tanto, la matriz quedd modelada con 7 subespectros (uno para cada valordeN: 0,1, 2,3,4,5y6).
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Tabla 3.3. Parametros hiperfinos obtenidos a partir del ajuste por sitios. I': ancho de linea,

Cl: corrimiento isomérico, 2¢: corrimiento cuadrupolar, Bhf: campo magnético hiperfino.

Muestra
Parametro RO R2 R10 R100 R1000 R4000
Area relativa (%) 0.12 0.13 0.14 0.16 0.12 0.16
r (mm/s) 0.34 0.35 0.38 0.38 0.30 0.36
Cl (mm/s) 0.003 0.01 0.00 -0.01 0.02 0.01
2e (mm/s) 0.02 0.01 0.00 0.02 0.02 -0.01
Bhf (T) 33.58 33.57 33.73 33.71 34.11 34.77
0.19 0.24 0.24 0.24 0.19 0.18
0.31 0.34 0.36 0.36 0.33 0.31
0.02 -0.01 -0.01 -0.02 0.01 0.00
0.01 0.01 0.02 0.00 -0.01 0.00
31.11 30.97 31.00 31.09 31.82 32.29
Area relativa (%) 0.17 0.16 0.19 0.17 0.17 0.16
I (mm/s) 0.30 0.30 0.33 0.31 0.29 0.28
Cl (mm/s) -0.01 -0.02 -0.01 -0.02 -0.01 -0.02
2e (mm/s) 0.01 0.00 0.02 0.00 0.02 0.02
Bhf (T) 29.34 29.09 29.06 29.24 30.32 30.78
Area relativa (%) 0.17 0.18 0.14 0.14 0.20 0.15
r (mm/s) 0.31 0.29 0.28 0.31 0.37 0.30
Cl (mm/s) -0.02 -0.03 -0.02 -0.03 -0.02 -0.03
2e (mm/s) 0.01 0.03 0.01 0.00 0.00 0.00
Bhf (T) 27.56 27.20 27.15 27.53 28.48 29.07
Area relativa (%) 0.15 0.14 0.11 0.14 0.20 0.15
r (mm/s) 0.32 0.35 0.30 0.35 0.39 0.32
Cl (mm/s) -0.03 -0.05 -0.03 -0.04 -0.04 -0.04
2e (mm/s) 0.04 0.04 0.02 0.01 0.02 0.01
Bhf (T) 25.87 25.23 25.54 25.90 26.37 27.26
Area relativa (%) 0.13 0.09 0.11 0.10 0.09 0.10
r (mm/s) 0.36 0.36 0.37 0.37 0.44 0.36
Cl (mm/s) -0.04 -0,07 -0.06 -0.06 0.00 -0.04
2e (mm/s) 0.03 0.04 0.01 0.01 0.06 0.01
Bhf (T) 23.59 23.36 23.43 23.40 23.55 25.02
Area relativa (%) 0.07 0.06 0.07 0.05 0.03 0.10
r (mm/s) 0.51 0.38 0.58 0.28 0.31 0.73
Cl (mm/s) -0.04 -0.08 0.02 -0.01 -0.11 0.00
2e (mm/s) 0.04 0.10 -0.04 0.12 0.30 -0.05
Bhf (T) 20.60 20.22 20.24 20.30 20.65 20.19
X 3.0 17 2.2 1.6 1.1 2.9
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3.3.2 Ajuste por distribucion.

A continuacidn, se presenta la Figura 3.11, que muestra los espectros Mdssbauer ajustados en base a
una distribucién de campo magnético hiperfino para representar los distintos entornos del Fe en Ila
matriz. En este tipo de ajustes se ha considerado un paso de 1 T (Tesla) en un rango de analisisde 10 T
a 38 T. La Tabla 3.4 muestra los parametros hiperfinos obtenidos a partir de los ajustes realizados. Es
importante notar la variacion en el campo magnético hiperfino promedio (Bhf) para las muestras

sometidas a distintos tiempos de envejecimiento.

Tabla 3.4. Pardmetros hiperfinos obtenidos a partir de ajustes por distribucion.

. Muestra
Parametro RO R2 | R10 | R100 | R1000 | R4000
Area relativa (%) 100 | 100 | 100 | 1200 | 100 | 99
Cl (mm/s) 011 | -012 | 011 | -011 | 012 | -0.12
2¢ (mm/s) 004 | 002 | 003 | 002 | 001 | 002
Bhf (T) 27.95 | 27.95 | 27.91 | 28.27 | 28.54 | 29.23
v 36 | 21 | 26 1.9 16 | 29
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En cuanto al analisis propio de los resultados para la muestra R4000, es preciso notar la presencia de

una ligera sefal que se vislumbra cerca del cero de velocidad; por este motivo, en la Figura 3.12 se

presenta una ampliacién de la zona central del espectro, donde se aprecia el aporte adicional de dos

subespectros, un singulete y un doblete. Los pardmetros hiperfinos correspondientes a este ajuste

figuran en la Tabla 3.5. Cabe aclarar que se tom6 ademads un espectro a baja velocidad para corroborar

este aporte.

Tabla 3.5. Pardmetros hiperfinos obtenidos a partir de los
ajustes para los subespectros de tipo paramagnético en la

muestra R4000.
Subespectros paramagnéticos R4000
Parametro D
I (mm/s) 0.00 -0.14
DC (mm/s) 0.25 -
1.000 _
D

0995 | o A 2T Singulete
3 Lo VAR i
£ ; N ¢ = Doblete
7]
é 0.990 | ‘ ”’r _f
B ‘-. f
he) ! $ ;
2 ; i
& 0985 | : i
£ ; i

0980 :: T 'T" T T T * T T

-1.0 -0.5 0.0 0.5 1.0
V (mm/s)

Figura 3.12. Zona central ampliada en el espectro correspondiente a la
muestra R4000 donde se aprecian las contribuciones de indole
paramagnética (S: singulete, D: doblete).

La Figura 3.13 muestra los campos hiperfinos promedio (Bhf) obtenidos a partir de los ajustes por

distribucidn versus el logaritmo de los tiempos de envejecimiento en horas.
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Figura 3.13. Variacion de Bhf en funcion del Log (t), para los

distintos tiempos de envejecimiento.

Por otra parte, en la Figura 3.14 se muestra la normalizacién de la distribucion de probabilidad de Bhf
correspondiente a cada uno de los espectros para las muestras con distintos tiempos de
envejecimiento, y en la Figura 3.15 se presenta la variacién de Bhf durante los primeros tiempos del
envejecimiento (en min). Estas gréficas se muestran en virtud de realizar una comparacién de los
resultados obtenidos con los de otros autores citados en el Capitulo 1, y su discusién se lleva a cabo

en el siguiente Capitulo.
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Figura 3.14. Normalizacion de la curva de probabilidad en la distribucion de

campo magnético hiperfino (Bhf) para las muestras estudiadas.
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Figura 3.15. Bhf (T) vs tiempo de envejecimiento (min) para la muestra
estudiada, aleacion con 17,9 % atém. Cr, en las primeras instancias del

envejecimiento.
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4. DISCUSION.

4.1. Analisis microestructural por técnicas de microscopia.

En referencia a las observaciones realizadas mediante MO (Figura 3.1) se puede decir que las muestras
estudiadas presentan una microestructura ferritica con carburos dispersos en la matriz. Ademas,
teniendo en cuenta el diagrama de fases Fe-C de un acero con 17.9% atém. Cr (Figura 4.1), para un
contenido de carbono de 0.16 % atom. (composicion del acero SS430 estudiado), resulta ser una
afirmacion muy coherente. Este resultado es compatible ademas con los andlisis de las micrografias

de SEM y TEM que dieron indicios certeros de que se trata de precipitados de tipo M33Cs.

1500
L
1400
T 1300 H y+L
] e ————
5 1200 H
" o
= Il 7+ M;Cs
1& 1100
& 1000 H Y o+ M;Cy
) 0
00 H M23C6
800 1 n
7+ M33Cg - ] —a+ ;\17(‘;
700 1 l + M;C
0 2 3
% carbono

Figura 4.1. Diagrama de fases Fe-C con 17.9 % atom. Cr. [40], donde
‘M’ representa (Fe, Cr).

Si bien un analisis pormenorizado de los precipitados esta fuera del alcance del presente trabajo, como
se menciond en el capitulo anterior (Figura 3.3), se realizd la medicién aleatoria del diametro de al
menos 10 precipitados globulares en algunas muestras envejecidas (se consideraron aquellas en las
que este tipo de precipitado se visualizaba mas claramente). Las dimensiones obtenidas para las
diferentes muestras revelaron valores variables comprendidos en rangos similares, a saber:
RO=0.2um-1.2 um; R2=0.4 pym - 1.0 um; R10=0.6 um - 1.3 um; R100 = 0.3 um - 1.2 um; R1000 =
0.4 um - 1.5 um y R4000 = 0.3 um - 1.2 um (datos que fueron obtenidos con una variacién de medida
de = 0.01 um). De estos resultados se desprende que no hay un cambio significativo en el tamafio de

ese tipo de precipitados con el tiempo de envejecimiento.
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Por otra parte, el analisis de composicion quimica realizado por EDS en esos precipitados globulares
(Figura 3.4 y Tabla 3.1 a), reveld que el Fe y el Cr son los elementos mayoritarios, en coincidencia con
el diagrama de fases mostrado en la Figura 4.1, ya que se espera que estos precipitados correspondan
a carburos de cromo, especialmente del tipo M»3Cs (M = (Cr, Fe)). Los valores fueron obtenidos en
zonas puntuales y en un conjunto reducido de lecturas, por lo tanto, no representan un patrén de
comportamiento con el tiempo de envejecimiento. Sin embargo, sirven para constatar que los
precipitados globulares corresponden a precipitados ricos en Fe del tipo M;3Cs. Ademas, se observa
un incremento de Cr en la composicién de la matriz para la muestra envejecida durante 4000 h
(Tabla 3.1 b). Este hecho, sumado a la notoria disminucion en la cantidad de carburos precipitados en
la muestra R4000 respecto de las demas (Figura 3.2), resulta logico, ya que la cantidad de Cr disponible
para formar carburos disminuye debido a la migracién de este para formar la fase o’. Xiang y
colaboradores [41] observaron este mismo comportamiento en su estudio de estabilidad de carburos
M23Cs en una aleaciéon 617B de base niquel en largos tiempos de envejecimiento. En su trabajo
demostraron que los carburos alojados en el borde de grano tienden a engrosarlo y a formar una
interfaz entre él y la matriz. Por el contrario, los carburos en el interior del grano se disuelven
localmente en la matriz, perdiendo la forma regular (globular) en sus bordes. Esto ultimo apoya el
supuesto que los M23Cs, que se pueden apreciar en la Figura 3.2, son capaces de disolverse en el
interior del mismo grano para largos tiempos de envejecimiento, provocando un cambio en la
composicion de la matriz del AISI 430, a diferencia de los M33Cs en borde de grano que tienden a
engrosarlo. Sera entonces relevante la ubicacion o distribucidn que puedan tener los carburos en
dicha matriz.

Respecto a los precipitados con morfologia alargada (Figura 3.5), alojados preferencialmente en los
bordes de grano, se detectd en ellos la presencia de carbono, cromo, hierro y nitrégeno; estos
resultados sugieren que se trata de carbonitruros.

Los hallazgos aqui consignados acuerdan con aquellos reportados mediante tomografia de haz de
iones enfocados y TEM por Maetz y colaboradores [42], quienes estudiaron la evolucién del tamafio,
fraccion, morfologia y distribucion de precipitados de tipo M33Cs (M = Cr, Fe) y MoX (M =Cr, X=N) en
la fase ferritica de un acero duplex (UNS $32101, con 21.5 % peso de Cr), encontrando una variacién
en el tamafio de los mismos menor a 1 um con envejecimientos desde 15 min hasta 1000 h a 690 °C,
y mostrando una morfologia y ubicacién coincidentes con las halladas en este trabajo para los
carbonitruros de tipo MX.

Otro ejemplo de carburos de tipo M,3Cs identificados mediante TEM, se puede ver en el trabajo de
Hedstrom y colaboradores [5], quienes estudiaron muestras con una composicidon equivalente a

Fe —31 Cr % atéom, envejecidas a 600 °C por 1000 h.
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4.2 Anadlisis de resultados por microscopia electronica de transmision (TEM).
4.2.1 Resultados de analisis por TEM para la muestra R4000.

Las micrografias obtenidas por TEM para la muestra R4000 (Figura 3.6) son similares a las reportadas
por Hedstrom, Baghsheikhi, Liu y Odqvist [5], quienes trabajaron en aleaciones binarias Fe — Cr
envejecidas desde 400 °C hasta 550 °C durante un maximo de 4000 h. Ellos visualizaron la precipitacion
de o’ como pequefias esferas negras con un patrén de difraccion similar al de la matriz. Nuestros
resultados son coincidentes con estos y también con los de Chen, Kimura y Han [6], quienes
evidenciaron la presencia de la fase a’ rica en Cr mediante TEM, en aleaciones Fe --Cr, Fe—Cr--Cy
Fe — Cr -- X (X: Si, Mn, Ni) envejecidas hasta 5000 h. Estos ultimos reportaron una morfologia de tipo
disco o esférica para a’, con un posible crecimiento radial, formando un precipitado que se puede
apreciar a partir de las 500 h de envejecimiento en las aleaciones con Fe - 15 % peso Cr. Ademas,
advirtieron un incremento en tamafio y densidad de particulas con el aumento del tiempo de
envejecimiento, lo que hablaria de un proceso de descomposicidén subyacente debido a la nucleacién
y crecimiento de precipitados a’. El valor que midieron para el didametro de las particulas con 2000 h
de envejecimiento fue de alrededor de 5 nm y para aquellas con 5000 h de envejecimiento fue del

orden de 8 nm.

Estos antecedentes concuerdan con las observaciones presentadas en esta tesis, en las que
apreciamos en las muestras envejecidas durante 4000 h, la presencia de particulas precipitadas en la
matriz, con una morfologia similar a la reportada por Chen y colaboradores (puntos negros tipo disco)
[6], luego de sospechar que la muestra R2000 -desarrollada por Martinez Roman [8]- mostraba una
incipiente formacién (nucleacién), deducida a través de las observaciones posteriores a su Tesis
realizadas mediante TEM. Se esperaria un aumento de tamafio de los precipitados y entonces esa
evidencia podria sugerir el mecanismo de nucleacién y crecimiento. Este comentario se basa en la
discusidn de Chen y colaboradores quienes, encontraron un aumento de tamafio y un aumento en la
densidad de precipitados (hasta cierto valor) con el aumento del tiempo de envejecimiento. En las
Figuras 3.6, 3.7 y 3.8 del presente trabajo se observan precipitaciones, algunas con tonalidades mas
oscuras y marcadas que otras. A partir de estos resultados seria ideal analizar la variacion del diametro
y densidad de precipitados con el tiempo de envejecimiento para inferir su mecanismo de
descomposicion. Para tal fin seria necesario realizar una caracterizacién en muestras sometidas a
tiempos de envejecimiento aun mas largos (superiores a 4000 h). Esto se plantea entonces como un

trabajo a futuro que se desprende del presente estudio.
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Con relacién a la estructura de la fase a’, ya en 1991 Redjaimia, Metauer y Gantois [43] la habian
estudiado por microscopia electrdnica de alta resolucidon en un acero inoxidable duplex Z3 CND 22-05
(Fe-38Cr-5Ni-1.7Mo0-0.14C-0.31N) % atém. En su trabajo reportaron una estructura BCC,
perteneciente al grupo funcional 4/m32/m, y coherente con la matriz. Observaron ademas su
morfologia y determinaron una formacién de tipo disco o esférica, similar a la descrita por Chen y
colaboradores [6]; sin embargo, también visualizaron una morfologia en plaquetas finas para la misma
o’. De su analisis concluyeron que la morfologia podria estar relacionada con las condiciones de su
formacidn, la composicién quimica de la fase ferritica (a) a partir de la cual se forma y su anisotropia

y que el Mo seria un elemento determinante en ese sentido.

Chen [6] también reportd estructura BCC para la fase o’ y pardmetro de red concordante con el
publicado por Ribis y Lozano [44], a (') = 0.288 nm. La similitud entre el pardmetro de red de esta
fase con el de la fase a (a (o) = 0.287 nm) radica en la proximidad de los valores de los radios atémicos

del Fe y del Cr, que hace que el Cr pueda sustituir al Fe en la red facilmente.

En el diagrama de difraccidn de la Figura 3.6 puede apreciarse indirectamente la similitud del
pardmetro de red en la fase matriz y en la precipitada, debido a que se obtiene un solapamiento de
los patrones de difraccién. Al realizar las observaciones de campo oscuro se pudo ver que las particulas
precipitadas y algunas zonas de la matriz se encontraban en condicion de difraccion (Figura 4.2), lo
cual ocurre por dicho solapamiento de los patrones de difraccion de electrones que no permite

seleccionar un punto en un patrén aislandolo del otro.

Asimismo, con el objetivo de diferenciar estas fases, se utilizé la sonda EDS, intentando obtener la
composicion quimica de la fase precipitada sin el aporte de la matriz circundante, o tratando de
minimizarlo. Los resultados arrojaron un alto contenido de Cr en las particulas precipitadas, con
valores comprendidos en un rango entre 55 % y 65 % atom. (Figura 3.8); contenidos que difieren en
gran medida con el 22 % atém. Cr obtenido en la medicion global de la Figura 3.7, que se encuentra
mas a tono con la cantidad de Cr nominal que tiene la aleacién AISI 430 (17.9 % atom. Cr). De igual
modo, los resultados de SEM-EDS de Chen [6] mostraron una composicidn quimica entre 12 %y 22 %

atém. Cr en una matriz aleada Fe-Cr envejecida 5000 h.

De acuerdo con los resultados obtenidos en torno a la caracterizacion morfoldgica y microestructural
y discutidos en comparacion con la literatura previa [5], [6], [43], se puede inferir que los precipitados
(puntos negros) observados en las Figuras 3.6 (d, e y f), 3.8 y 4.2, corresponden efectivamente a la

fase rica en cromo .
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Figura 4.2. Micrografias obtenidas por TEM en precipitados
observados en la muestra R4000. a) Campo claro, b) Campo
oscuro.

4.3 Anadlisis y caracterizacion de las fases rica en hierro (o) y rica en cromo (o’)
mediante espectroscopia Mossbauer (EM).

4.3.1 Analisis de los espectros Mossbauer ajustados por sitios para la fase matriz.

Todos los espectros (Figuras 3.10 y 3.11) mostraron un patrén similar de seis lineas, mas anchas que
las observadas en el espectro de calibracidn para el Fe metalico puro (Figura 2.10). Esto se debe a los
distintos entornos del Fe presentes en cada una de las muestras, como consecuencia de la presencia
del aleante principal en este acero, el Cr. Por otra parte, no se advirtié ningin desdoblamiento extra

en las lineas mas externas del espectro.

Observando la Tabla 3.3, que presenta los valores de los parametros hiperfinos correspondientes al
ajuste por sitios de la fase matriz y de acuerdo con el modelo de Wertheim [23], se constata que los
campos magnéticos hiperfinos para cada subespectro de una misma muestra decrecen con el

contenido de Cr sustituido (dtomo no magnético).

Analizando luego el cambio de los espectros en funcién del tiempo de envejecimiento, se advierte un
incremento del campo magnético hiperfino que se manifiesta en la separacion progresiva de las lineas
mas externas del espectro y el decrecimiento de los anchos medios de los picos de baja velocidad
(Figuras 3.10y 3.11). El aumento es coherente con el empobrecimiento de Cr en la matriz, ya que este
aleante migra para formar la fase a’, que estd asociada a la presencia de una pequefia contribucion
paramagnética incipiente cercana a la velocidad cero en el espectro correspondiente a la muestra
R4000. El ajuste de la parte central de ese espectro fue considerado en la modalidad de ajuste por

distribucion.
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4.3.2 Analisis de los espectros Mdssbauer ajustados con distribuciones de campo magnético
hiperfino.

4.3.2.1 Andlisis del ancho de probabilidad.

En la Figura 3.14 se observa una variacién en la distribucidon de probabilidad del campo magnético
hiperfino (Bhf) para los diferentes tiempos de envejecimiento, pudiendo advertirse un corrimiento
hacia valores mayores de campo, pero sin aumento en el ancho medio de la distribucién. Estas
caracteristicas son consistentes con las sefialadas por Solomon y Levinson [25], quienes encontraron
un aumento en el valor medio de Bhf con el incremento en el tiempo de envejecimiento en varias
aleaciones, o también con los resultados de Trindade y Vilar [45] quienes inclusive lo observaron para
tiempos cortos de envejecimiento (0.5 h) en aleaciones Fe-Cr y Fe-Cr-Ni. La razén del incremento en
el valor de campo magnético hiperfino radica en el aumento de vecinos Fe del nucleo absorbente
debido a la migracién de Cr para precipitar o’. Entonces, es posible afirmar que Bhf aumenta cuando
el contenido de Cr en la matriz disminuye. Por lo tanto, el contenido de Cr es relevante en el

mecanismo de descomposicion.

4.3.2.2 Ajuste de la contribucién paramagnética para el espectro correspondiente a la

muestra R4000.

La contribucidn paramagnética incipiente que se vislumbra en el espectro correspondiente a R4000,
se ajustd con un singulete y un doblete, como ya se especificd en 3.3.2.

El valor de corrimiento isomérico correspondiente al singulete (Figura 3.12), Cl = - 0.14 mm/s, es
acorde a los valores hallados por Solomon y Levinson para aleaciones de Fe con 72.7 % atém. Cry
80.4 % atom. Cr (Cl = - 0.11 mm/s) [25]. Estos autores argumentan que de observarse un pico
paramagnético atribuible a la fase a’, entonces se debe esperar que su Cl se corresponda con el
observado para esas aleaciones, ya que su contenido de Cr seria del orden del observado en esa fase.
Por su lado, Martinez Roman [8], quien desarrollé la primera parte de la investigacidon en la misma
matriz de estudio que es objeto de este trabajo, obtuvo un valor similar (Cl =-0.13 mm/s) para 2000 h
de envejecimiento. Se puede concluir entonces que el singulete representa la presencia de o’ en la
muestra R4000.

Finalmente, se atribuye el doblete restante para completar el ajuste de la contribucién paramagnética
a la presencia de carburos distribuidos en la matriz. En 1983 Principi y colaboradores [46] presentaron
un trabajo sobre la estructura de los precipitados de tipo MsC, M;Cs y M,3Cs mediante difraccion de

rayos X y espectroscopia Mdssbauer en aleaciones de acero al cromo, y mas tarde Schaaf [47], estudio
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los de tipo M7Cs y M23Cs, tanto en aleaciones como aislados. Ambos reportaron un doblete con Cl nulo
para carburos de tipo M23Cs.

En base a estos precedentes y teniendo en cuenta los resultados obtenidos en la Tabla 3.3, podemos
asignar el doblete a la presencia de carburos de tipo (Crix-Fey)23Cs, resultado esperado segun el
diagrama de equilibrio presentado al inicio de este capitulo, y concordante ademas con las
observaciones microscépicas y el andlisis del diagrama de difraccidn de electrones obtenido por TEM
(Figuras 3.4y 3.9 y Tabla 3.1 a).

Cabe aclarar que muy probablemente el doblete correspondiente a precipitados de tipo (Crix-Fex)23Cs
se encuentre presente en el resto de las muestras estudiadas; sin embargo, debido a su escasa
intensidad, enmascarada ademas por la mayoritaria matriz, se torna muy dificil ajustarlo, y de hacerlo
el resultado distaria de preciso. En la muestra R4000 se pudo llevar a cabo gracias a la mejor definicidn

de los componentes de la matriz como consecuencia del crecimiento de la fase a”.

4.3.3 Analisis de la descomposicion de fases Fe-Cr segun los espectros Mossbauer.

4.3.3.1. Ubicacién de la muestra estudiada en el diagrama de fase Fe-Cr.

Considerando el sistema binario Fe-Cr (Figura 4.3), un punto fuera del gap de miscibilidad no presenta
separacion de la solucion sélida, por lo tanto, el contenido de Cr en la matriz se mantiene constante,
aun ante el aumento del tiempo de envejecimiento. Es decir, no existe descomposicion de la fase
ferritica (a).

La aleacion estudiada en el presente trabajo, con 17.9 % atdm. Cr y envejecida a 475 °C caeria cerca
del limite del gap de miscibilidad, como se observa en la Figura 4.3, de ahi el interés en analizar esta
composicion en particular. Como hemos sefialado anteriormente (4.3.1 y 4.3.2.1), en todos los
espectros Mossbauer analizados se observé un incremento del campo magnético hiperfino (Bhf) con
el tiempo de envejecimiento, mas rapido hasta 100 h y luego mas lento (Figura 3.13, notar la escala
logaritmica para el tiempo de envejecimiento), similar a lo observado por Solomon [25] en aleaciones
Fe -- 24 Cr (26 % atdm. Cr), Trindade en Fe -- 25 Cr (25 % atom. Cr) [45] y Sephton en Fe -- 17 Cr
(17.9 % atém Cr) [48]. Por otra parte, para la muestra R4000 las lineas del espectro se ven mas
definidas y se comienza a ver una incipiente contribucién paramagnética cerca del cero de velocidad
(Figura 3.12).

Si bien otros autores hablan de la posibilidad de un aumento de Bhf fuera del gap de miscibilidad,
originado por un reordenamiento de los atomos de Cr, este se manifestaria con el desarrollo de lineas
secundarias y un ensanchamiento en las zonas de alta velocidad del espectro, sin presencia de aporte
paramagnético [24]. Sin embargo, en los espectros analizados en esta tesis, se vio un incremento de

Bhf sin desarrollo de lineas secundarias. Estas caracteristicas sumadas a la presencia del singulete, que
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da cuenta de la contribucion paramagnética para R4000, apuntan a una disminucion de la
concentracién de Cr en la matriz debida a la precipitacién de una fase rica en ese elemento [3]. Se
puede asegurar entonces que la composicion de la aleacién y la temperatura de envejecimiento

estudiadas en el presente trabajo determinan un punto dentro del gap de miscibilidad.
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Figura 4.3. Diagrama de fases de equilibrio Fe-Cr. Adaptado al
espafiol de [49]. La linea roja marca aproximadamente la
concentracion de Cr en la aleacion estudiada y la linea negra
punteada la temperatura del envejecimiento.

4.3.3.2. Mecanismo de precipitacién de la fase rica en Cr (o).

Como se detallé en el apartado 1.3.3.2, en el caso de nucleacion y crecimiento el precipitado a’
aparece con la composicién de equilibrio, adin con tratamientos de pocas horas de envejecimiento; el
espectro Mossbauer deberia mostrar entonces una contribucién paramagnética desde tiempos cortos
de envejecimiento. Sin embargo, para el acero AISI 430 recién comienza a vislumbrarse a partir de
2000 h, segln se observo en el caso del trabajo previo de Martinez Roman [8] y se mantiene incipiente
para la muestra con 4000 h de envejecimiento analizada en este trabajo (Figura 3.12). Este hecho no
descarta la posibilidad de precipitacién mediante este mecanismo, ya que si la fase rica en Cr posee
una fraccién de Fe baja, su deteccidn va a ser compleja mediante espectroscopia Mdssbauer con Fe*’,
como han observado también otros autores [3]. En efecto, considerando que el contenido de Cr de la
aleacion analizada es del orden del 17.9 % atém, y teniendo en cuenta la informacién brindada en el
diagrama binario Fe-Cr (Figura 4.3), la fraccién de Fe total en el equilibrio para la fase a” -calculada

mediante la regla de la palanca- es de alrededor del 1.2 %.
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De la Tabla 3.3 se desprende que cuando el tiempo de envejecimiento aumenta, también aumenta la
concentracién de Fe en la matriz. Eso se ve reflejado -como comentamos anteriormente- en el
incremento del valor de Bhf, resultado légico, ya que la matriz sufre un paulatino empobrecimiento
de Cr en esa fase; pero también se advierte en la intensidad observada en los espectros, que crece
notablemente como se puede apreciar en el correspondiente a la muestra R4000 (Figura 3.11).

Los resultados hasta aqui analizados nos inclinan a pensar en un mecanismo de tipo nucleacion y
crecimiento, con un periodo largo de incubacién, para la precipitacidon de a’en la muestra estudiada
en el presente trabajo (contenido de Cr ~ 17.9 % atém.). Refuerza esta hipdtesis el ajuste de los
espectros mediante distribuciones de Bhf, para los cuales se advierte un desplazamiento, sin
ensanchamiento de las curvas de distribucién de probabilidad (Figura 3.14), como describen Trindade
& Vilar [45].

Cieslak [18], para muestras con Fe - Cr con contenido de Cr < 19.2 % atédm, propuso un
comportamiento similar al que hemos observado en la Figura 3.15 para la variacién del Bhf con el
tiempo de envejecimiento durante la primera etapa del proceso de envejecimiento. Este consiste en
una dependencia plana, caracteristica de un mecanismo de descomposicién via nucleacién y

crecimiento con un largo periodo de incubacidn.

Nuestros hallazgos no se contraponen con los de otros autores [24], [3], quienes determinaron la
precipitacién de la fase rica en Cr por nucleacién y crecimiento para aleaciones envejecidas a
alrededor de los 475 °C, con contenidos de Cr entre 12 % y 30 % atdm, observando la contribucidn
paramagnética a partir de varias horas de envejecimiento y no desde tiempos cortos. Por el contrario,
para aleaciones con contenidos de Cr > 30 % atdm, determinaron un mecanismo de precipitacién por
descomposicion espinodal. Sin embargo, otros autores pusieron en discusion el limite entre ambos

mecanismos y lo situaron por debajo de 22 % atém. Cr [25].

Ademas, Chandra y Schwartz [3], estimaron la solubilidad de Cr en la matriz a 475 °C y obtuvieron un
valor de alrededor del 12 % atém. en las aleaciones binarias estudiadas por ellos. En nuestro caso,
para una aleacidon con un contenido de Cr de 17.9 % atdm. y considerando el valor de Bhf
correspondiente al sitio mas probable del espectro de la muestra R4000 (N=1, H=32.29 T), seria=7 %
atém. Este valor, que es estimativo, ya que no se tuvo en cuenta la existencia de otros aleantes en
nuestro modelo y se considerd un niumero limitado de sitios como aproximacion, se obtuvo mediante
la relacion empirica entre Bhf (Fe) y el contenido de Cr como impureza, segun el trabajo de Johnson y

colaboradores [50].
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4.3.3.3. Limite para la linea espinodal.

Como mencionamos anteriormente, en el trabajo previo de Martinez Roman [8], se detectd la fase o
a partir de 2000 h de envejecimiento en la misma aleacién estudiada en el presente trabajo. En esta
tesis fueron ensayadas muestras con tiempos de envejecimiento complementarios a los estudiados
en [8] y se vislumbrd la presencia de a” en aquella con 4000 h de envejecimiento, cuando las fracciones
en volumen de los clusters ricos en Cr crecieron lo suficiente como para ser detectados (cabe aclarar
gue no se testearon muestras con tiempos de envejecimiento intermedios entre 2000 h y 4000 h hasta
el momento). Estos resultados van de la mano con aquellos presentados por Sephton [48] para una
aleacion con la misma composicidn y temperatura de envejecimiento. Este estudio no puede aportar
entonces mas informacién para apoyar la hipdtesis que sitla al limite para la linea espinodal por
debajo de 22 % atdm. Cr; al menos corrobora que para 17.9 % atdom. Cr el mecanismo sigue siendo

nucleacidn y crecimiento.
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5. CONCLUSIONES.

En base a los resultados obtenidos y analizados por espectroscopia Mdssbauer (EM), microscopia
Optica, microscopia electrénica de barrido (SEM) y transmision (TEM) en un acero inoxidable AISI 430
es posible esbozar las siguientes conclusiones:

e lacaracterizacion por MO y SEM mostré una microestructura ferritica con carburos de cromo
distribuidos aleatoriamente en la matriz y una baja porcién de carbonitruros alojados
preferencialmente en borde de grano.

e Mediante TEM fue posible identificar carburos de cromo en la matriz, determinando que se
trata de precipitados de tipo M>3Cs (M = Fe, Cr), lo cual es coherente con los resultados de
composicion quimica obtenidos por EDS. El tipo de precipitado se constaté también por EM
en la muestra R4000.

e El uso de la difraccién de electrones mediante TEM reveld la presencia de la fase a’ rica en
cromo distribuida en toda la matriz luego de 4000 h de envejecimiento. Dicha estructura
mostré ser coherente con la matriz, con un pardmetro de red similar y una morfologia tipo
disco o esférica.

e Los resultados obtenidos mediante EM apoyaron las observaciones de TEM al evidenciar un
pico paramagnético cerca del cero de velocidad, correspondiente a la fase o rica en cromo,
en la muestra R4000.

e La EM mostré que la composicion de la aleacion y la temperatura de envejecimiento
seleccionadas en el presente trabajo corresponden a un punto dentro del gap de miscibilidad
en el diagrama de fase correspondiente

e La evolucidén de los espectros Mdéssbauer en funcién del tiempo de envejecimiento permitié

inferir un mecanismo de nucleacidn y crecimiento para la precipitacién de a’.

Cada una de las técnicas de caracterizacidn utilizadas contribuyd a brindar informacion de distinto
tipo y en diferentes escalas, lo cual potencia y enriquece el estudio, otorgando
complementariedad entre las mismas. De este modo por MO y SEM se visualizaron vy
caracterizaron, en cuanto a morfologia y tamafio, precipitados del orden de los micrones; en tanto
que por TEM se pudo llegar a detectar la presencia de los precipitados de a’, cuyo diametro esta
en el orden de los nandmetros. Por otra parte, la EM resultd ser una herramienta poderosa para
detectar los precipitados ricos en Cr, debido a su sensibilidad a pequeiios cambios en la
microestructura y en las propiedades magnéticas locales. La fase a” (paramagnética) se distingue
facilmente de la matriz ferritica a (ferromagnética), por sus patrones marcadamente diferentes.
Es sumamente util en este caso en el que distinguir a a y a’por sus parametros de red es

extremadamente dificultoso, debido a su similaridad.
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6. TRABAJO A FUTURO.

Con el propédsito de ampliar los estudios acerca de la segregacion de la fase a’ rica en Cr en aceros

inoxidables ferriticos del tipo 430 se sugieren las siguientes acciones:

Realizar un envejecimiento con al menos el doble de tiempo de exposicidon, es decir 8000 h,
con el propdsito de corroborar el incremento en tamano y en la densidad de particulas de o’
precipitadas con el aumento del tiempo de envejecimiento, obteniendo eventualmente
particulas mayores que permitan una caracterizacion mads exhaustiva de esta fase por las
técnicas descritas en este trabajo.

Llevar a cabo un estudio mas profundo mediante TEM de los precipitados de tipo M23Cs y M3X

con la finalidad de deducir su rol en el mecanismo de precipitacidn de o’.
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