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Resumen

Desde el punto de vista industrial, la prediccion del tiempo de disolucion de carburos
durante los tratamientos térmicos de los aceros es de gran importancia para mejorar la
productividad. El tema presenta un desafio ya que hasta la fecha no hay acuerdo general
respecto de como considerar el efecto de los distintos aleantes presentes en los aceros
comerciales.

En este trabajo se estudia la disolucion de carburos del tipo M;C a temperaturas entre 840
°C y 860 °C para el caso de aceros con contenidos de C cercano al cutectoide y con
adiciones de Cr, Mn y Si. Se caracterizo el acero en su condicion inicial y se efectuaron
ensayos para obtener datos respecto de la cinética de disolucion de los carburos en
condiciones 1sotérmicas a las temperaturas mencionadas. Las mediciones de carburos
remanentes se realizaron mediante metalografia cuantitativa. Se han planteado varios
modelos considerando la hipotesis de equilibrio local.

Se encontrd que la cinética de disolucion de los carburos en el acero en estudio puede
describirse mediante un modelo que considera que el proceso consta de tres ctapas:
Primero se tiene la transformacion de la ferrita en austenita con una cinética controlada
por difusion de C. Luego un periodo de disolucidn rapida con una cinética controlada por
difusion de C. Por dltimo, la disolucidn se vuelve lenta y esta controlada por difusion de
los elementos de aleacion sustitucionales inicialmente hacia el carburo y lucgo hacia la
matriz. El ajuste logrado de los cdlculos realizados mediante este modelo a las
mediciones experimentales resultd satisfactorio.
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Abstract

The prediction of the carbides dissolution times during industrial heat treatments in steels
is very important in order to improve productivity. This means a challenge because at the
moment, there isn't an agreement about the influence of the alloy element on the kinetic
of carbides dissolution.

In this work, the dissolution of M;C type carbides is studied in the range between 840 °C
and 860 °C. The carbon content of the steels is near to eutectoid composition with
additions of Cr, Mn and Si. The steel was characterized i1n its initial condition and tests
were performed in order to get measurements about dissolution kinetics of the carbides in
isothermal conditions. The measurements of the remaining carbides after heat treatments
were performed by quantitative metallography. Different models were proposed
considering the local equilibrium hypothesis,

It was found that the kinetic of the carbides dissolution could be described by a model
through three steps. First, the ferrite transforms to austenite and the kinetic 1s controlled
by diffusion of C. Second, there is a period of fast dissolution of carbides in an austenitic
matrix and the kinetic is controlled by diffusion of C. Third, the dissolution becomes
slow and it is controlled by diffusion of the sustitutional alloy elements, initially towards
the carbide and then to the matrix. The matching of the calculations by this model with
the experimental measurements was satisfactory.
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CAPITULO 1
1.1 Introduccion

El tipo y tenor de aleantes y los tratamientos térmicos son las variables usadas para
obtener en los aceros las microestructuras y propiedades requeridas.

Para ciertas aplicaciones, por ejemplo, cuando se desea fabricar piezas de variadas
formas, es conveniente que el accro se encuentre en un estado microestructural que
permita operaciones como formado y maquinado. La condicidn de mayor ductilidad de
cualquier acero, esta asociada con microestructuras que consisten en particulas de
carburos esféricos en una matriz de ferrita,

Una vez que las piczas han tomado la forma deseada, deben conferirseles las propiedades
mecanicas requeridas en servicio, y por consiguiente son sometidas a diferentes
tratamientos térmicos.

Estos tratamientos normalmente consisten en un calentamiento hasta la temperatura de
austenizacion, mantemimiento a dicha temperatura v un enfriamiento, a velocidad
controlada, hasta la temperatura ambiente & temperaturas intermedias para lograr una
determinada microestructura. Durante la austenizacion, se produce la transformacion de
ferrita en austenita, los carburos se disuclven y el acero se homogeniza respecto de las
concentraciones de los elementos presentes.

La transformacion de ferrita en austenita, en los rangos de temperatura de interds
industrial, ocurre ripidamente. Pero la disolucion de los carburos, es generalmente mas
lenta y constituye el proceso que determina la temperatura y tiempo de permanencia mas
convenientes para un acero en particular. Por consiguiente es importante conocer la
cinética de disolucion de los carburos. Esto implica determinar cuales son los
mecanismos que controlan el proceso.

1.2 Objetivo

Desarrollar un modelo que describa la cinética de disolucion de carburos en un acero con
0.7% de C considerando los efectos de otros elementos de aleacion presentes,
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CAPITULO 2
REVISION BIBLIOGRAFICA
2.1 Transformaciones de fases

Las transformaciones de fases ocurren debido que se han alcanzado condiciones
en las que el estado inicial de la aleacion se vuelve inestable respecto del estado final.
Para una transformacion que ocurre a temperatura y presion constantes, la estabilidad
relativa de un sistema esta determinada por su energia libre de Gibbs (G). Cualquier
transformacion que resulte en una disminucion de la G del sistema es
termodinamicamente posible.

Llamando G, y Gy a las energias libres de los estados inicial y final
respectivamente, AGr=G+G; es la fuerza impulsora para la transformacion. Un sistema
esta en cquilibrio cuando ha alcanzado el estado mas estable. A temperatura y presion
constantes, segun la termodinamica clasica, este estado corresponde al de menor valor
posible de la energia libre de Gibbs, o sea: dG = 0.

En la Fig 2.1 se observan posibles ordenamicntos de atomos entre los que se
tienen dos estados de equilibrio a una dada temperatura T. Como el estado 2 tiene el
menor valor de G, este es el estado de equilibrio estable. El estado 1 se dice que esti en
equilibrio metaestable.

G

Esrai.du 1 Estado 2  Arreglos de atomos

Figura 2.1; Vanacion esquematica de G con ordenamientos de dtomos.

Un sistema puede pasar por una serie de estados metaestables intermedios antes
de llegar a la configuracion de equilibrio estable.

La velocidad con que un sistema evoluciona hacia un estado de cquilibrio no puede
determinarse mediante la termodindmica clasica, sino que corresponde a un estudio
cinético.

Algunos estados metaestables duran fracciones de segundos hasta transformarse,
mientras otros pueden perdurar indefinidamente. Esta diferencia se debe a la barrera de
energia (AG*) que es necesario superar para pasar a un estado mas estable, Cuando el
salto de energia es muy alto, los tiempos de transformacién son grandes [1].

Durante las transformaciones de fase, los dtomos de la fase menos estable
normalmente s¢ redistribuyen en ésta mediante difusion y la abandonan migrando a

5
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través de la interfase para reacomodarse ¢n la nueva fase, en la que también ocurre una
redistribucion por difusion.

Cuando el proceso de salto o migracion en la interfase es muy ripido, las
composiciones a ambos lados de la misma se manticnen localmente en equilibrio. La
mayor parte de la energia libre disponible para la transformacion es disipada por difusion
en volumen; esta difusion es necesaria para redistribuir a los clementos en las fases y
lograr el equilibrio en la interfase. En esos casos se habla de modelo de equilibrio local y
control de la cinética de la transformacion por difusion en volumen, El equilibrio local en
las interfases no puede establecerse si la interfase se estd moviendo y los atomos la
atraviesan mediante un mecanismo lento. En estas condiciones, la encrgia libre
disponible es disipada principalmente en la interfase. v el modelo de equilibrio local
predice velocidades de reaccion mayores que las reales. Se habla de control de la cinética
de la transformacion por una reaccion en la interfase. En gencral, se deberia csperar un
control mixto, o sea;

AG, = AG" + AG" (2.1)

Donde AGy es la variacion de energia libre total o fuerza impulsora para la
transformacion, AG” es la energia libre disipada por procesos de difusién en volumen (en
la fase madre y en los productos) y AG” es la energia libre por la reaccion interfacial [2].

2.2 Nucleacidn en sistemas solidos

Una vez que se han alcanzado condiciones en las que una nueva fase o mezcla de
fases resulta mas estable que la fase vigja, se inicia una serie de fluctuaciones en las que
s¢ producen variaciones locales de concentracion y reordenamientos de dtomos en una
nueva estructura. Esto da origen a pequefios clusters de dtomos denominados embriones,
que son inestables; pueden redisolverse o alcanzar un tamano critico y convertirse en los
nicleos para el crecimiento de la nueva fase, Los cambios de energia libre asociados con
el proceso de nucleacion, cuando ésta se produce homogéncamente en todo ¢l material,
tienen las siguientes contribuciones:

A temperaturas donde la nueva fase es estable, la creacion de un volumen V de
¢sta, producira una disminucion en la energia libre de 1V AG,.

Asumiendo que la cnergia interfacial es isotropica, la creacion de un drea
interfacial 4 entre las fases incrementard la energia libre en un valor Ay

Dado que la nueva fase no ajustara perfectamente en la vicja estructura, se tendra
una energia de deformacion V AGy.

Sumando estos términos se obtiene el cambio total de energia libre:

AG =-VAG, + Ay +VAG, (2.2)

Asumiendo que los nicleos son esfericos con radio “r” se ticne:
. 4 . 3 ,
AG = —;m-'[ﬁ(r,. +AG, )+dm’y (2.3)

Los términos de esta ccuacion estan graficados como funcion del radio r de la
nueva fase en la Fig 2.2
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Ay o r

Figura 2.2: Variacion de AG
con r para nucleacion
homogénea.

>

AG

v V(AGv-AGs) = 1

Las contribuciones debidas a la formacién de la nueva fase y a la energia
interfacial crecen con signos opuestos al aumentar r. Para valores pequefios de r, AG

aumenta con r; se llega a un valor critico a partir del cual AG disminuye al seguir
aumentando r. Este radio critico r* se encuentra diferenciando la ecuacion (2.3),
obteniéndose:

*_ 2y
4 (AG, —AG,) Donde: r* = tamafo critico para la formacion de un
: niicleo estable
AGH = Loy AG*= Barrera de energia libre para la
3(AG, -AG, nucleacion

Sin embargo, la nucleacion en solidos como en liquidos, es casi siempre
heterogénea. Los sitios de nucleacion son defectos como vacancias, dislocaciones, bordes
de grano, inclusiones y superficies libres. Si la nucleacion en estos lugares contribuye a
disminuir la energia libre del sistema en una cantidad AG, , la barrera de energia libre
para la nucleacion serd reducida en esta cantidad y la ecuacion (2.3) resulta [1]:

AG =-VAG, + Ay +VAG, - AG, (2.4)

2.3 Transformaciones de fases en calentamiento y enfriamiento

En comparacion con las transformaciones de fases que ocurren en los aceros en
condiciones de enfriamiento, las transformaciones en condiciones de calentamiento no
han sido estudiadas con tanto detalle. Esto es debido principalmente, a la directa relacion
que existe entre las condiciones de enfriamiento y las propiedades mecanicas finales de
un acero.

Ambos tipos de transformaciones difieren fundamentalmente en dos aspectos: por
un lado, el modo en que varian los pardmetros cinéticos con la temperatura, y por otro, la
microestructura inicial del material.

Para las transformaciones en enfriamiento, en condiciones isotérmicas, las curvas
experimentales de transformacion presentan una forma de C caracteristica, como la que
s¢ presenta en la Fig 2.3. Esta forma puede entenderse en términos de los procesos de

7
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nucleacion y crecimiento. La velocidad de nucleacion es proporcional al subenfriamiento
y por lo tanto a AG, vy la velocidad de crecimiento depende de procesos difusionales y
por lo tanto dc la temperatura de transformacion. A bajos subenfriamientos, la
temperatura s alta y tambicn los valores de los coeficientes de difusion, pero AG es bajo
y el tamafio del micleo critico es grande; se necesita mucho tiempo de fluctuaciones para
formarlo, por lo que los tiempos de transformacion seran grandes. Con grandes
subenfriamientos la temperatura de transformacion serd baja, y aunque AG es grande, los
cocficientes de difusion serdn bajos por lo que la transformacion se retarda. Existe
entonces, una zona intermedia cn la que se tienen valores de coeficientes de difusion y
A convenientes para que s¢ obtengan los menores tiempos de transformacion,

BOO - Austenita

700 Al Inicio de la
—_ T Austenita transformacion
& 600- _ . finideln
e do Coliena lmntl'mnacién
E  500- '
.E ]
g 400 . austenita + fernta + cementita
E‘ 1 Austenita
5 3004
— T Ms

200 -

100 l Fe-0,79%C -0,76 % Mn

] Temp inicial : 890 °C
u 'ﬂmmmr!m

' w1 ow ow o w w1
tiempo (seg)

Figura 2.3: Diagrama de transformacion isotérmica ( TTT ). Se observa la forma de C
caracteristica [4]. La linea denominada Ms, corresponde al inicio de la transformacion
martensitica.

En el caso de transformaciones en calentamiento, al aumentar la temperatura de
tratamiento, aumentan los valores de los coeficientes de difusion, a la vez que se dispone
de una mayor fuerza impulsora AG para la transformacion. Las curvas de austenizacion,
determinadas  experimentalmente en condiciones de calentamiento continuo o de
transformacion isotérmica, muestran una disminucion del tiempo necesario, de forma
monoétona, al aumentar la temperatura de tratamiento [3]. En la Fig 2.4 s presenta, como
¢jemplo, un grafico de austenizacion en calentamiento continuo. La forma de las curvas
es similar para transformaciénes isotérmicas.

Respecto de la microestructura inicial, debe notarse que las transformaciones en
enfriamiento, siempre parten de austenita con mayor o menor refinamiento de grano. En
las transformaciones ¢n calentamiento, en cambio, se presenta una amplia variedad de
microestructuras posibles de partida, lo que dificulta el desarrollo de un modelo general.
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velocidad de calentamiento (°C/seg)

13002400 100 | 0.05
|
12004
¥
s 1100 |
=
£
S 1000-
£ ]
o
Q00
800+ + carburos + v
700 | ||-:-.*carburus ' |
| 10 100 1000 10000 100000
tiempo (seg)

Figura 2.4: Diagrama de transformacion en calentamiento continuo; Microestructura
inicial: ferrita mas carburos [5].

Con los aios se ha acumulado cierta cantidad de informacion respecto de la
reaustenizacion de algunos aceros de importancia industrial, que ha guiado a
investigadores a proponer teorias, ain en constantes revisiones, tendientes a explicar las
transformaciones de los aceros en condiciones de calentamiento. Teniendo en cuenta todo
esto, todavia hay trabajo por hacer para entender los mecanismos involucrados durante
estas transformaciones, con el fin de disponer de datos cinéticos mas precisos, aplicables
a los tratamientos térmicos de interés industrial.

2.4 Material inicial, las microestructuras esferoidizadas,

Como se¢ menciona en la introduccion, en este trabajo se considera una
microestructura inicial de carburos esferoidizados en una matriz de ferrita. El estudio
bibliografico que sigue, tratara principalmente sobre estas microestructuras,

Las microestructuras esferoidizadas son las mas estables encontradas en aceros,
Esto se debe a que la ferrita estd normalmente libre de tensiones y a que los carburos
esferoidizados ticnen la mas baja relacion de superficie por unidad de volumen, lo que
minimiza la energia interfacial y, por lo tanto, la energia libre del sistema. Se forman a
partir de cualquier microestructura inicial calentada a temperaturas convenientes y
tiempos suficientemente largos, para permitir el desarrollo, dependiente de difusion, de
particulas de carburos esféricos. Se tienen, por lo tanto, varias opciones de tratamientos
termicos para producir microestructuras esferoidizadas. Por ¢jemplo, se puede partir de
microestructuras ferritico-perliticas, en cuyos casos son necesarias muchas horas a
temperaturas alrededor de 700 °C para la esferoidizacion: los carburos aparcceran
principalmente en los bordes de granos ferriticos. La cementita laminar de la perlita tiene
una gran darea interfacial por unidad de volumen, por lo que la encrgia interfacial es

9
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elevada. Durante un tratamiento de esferoidizacidn, estas liminas se rompen en particulas
menores que luego adquieren forma esférica. Las particulas mds pequefias se disuelven y
las mas grandes crecen, disminuyendo la energia libre del sistema [6, 7).

El proceso es mas ripido si se parte de carburos en forma de particulas discretas,
como en bainitas, y aun mas rapido si la estructura es martensita. En estos casos los
carburos que se forman aparecen, en su mayoria, dentro de los granos ferriticos al
finalizar el tratamicnto.

Los rangos de temperaturas para tratamientos de esferoidizacion corresponden a
la zona sombreada de la Fig 2.5, en la que se presenta una porcion del diagrama de
equilibrio Fe-C. Sc obtienen velocidades de esferoidizacion mis altas mediante una total
o parcial austenizacion y luego permanencia por debajo de la temperatura indicada
mediante la linea A; enfriamiento muy lento pasando por Al o mediante ciclado térmico
alrededor de Al.

Las condiciones en que se ha efectuado el proceso de esferoidizacion, es decir,
temperaturas y tiempos de tratamiento, determinan la distribucion de los elementos de
aleacion entre la ferrita y los carburos.

950

Figura 2.5 Diagrama de
equilibrio Fe-C. (hasta 1,3 %
C). Donde: y: austenita; o
ferrita; FesC: cementita

140

[‘rﬂﬂ- a+FeC

00 02 04 06 08 10 12
% C

1.5 Proceso de Austenizacion
2.5.1 Nucleacion y crecimiento de Austenita

Al elevar la temperatura de un acero y superarse la denominada Al (~727°C).
que depende principalmente de la composicion quimica, se inicia la formacion de la
austenita. Dicha formacion ocurre mediante un proceso de nucleacion y crecimiento [8].
La ferrita, de empaquetamiento bee (cibico centrado en ¢l cuerpo), se transforma en
austenita, fee (cibico centrado en las caras). Durante este proceso y aun posteriormente,
s¢ produce la disolucion de los carburos.

La nucleacion de la austenita tiene lugar preferentemente en las interfases entre
los carburos y los granos de ferrita [9. 10, 11, 12, 13], en especial donde se encuentran

10
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dos granos de ferrita, pues son estos los sitios donde se tiene mayor energia de superficie
disponible.

Si la temperatura de tratamiento no ¢s lo suficientemente alta como para que la
ferrita se encuentre sobresaturada en C, el crecimiento de la austenita, siguiendo los
bordes de grano ferriticos es inhibido y la austenita crece hasta envolver al carburo. La
austenita solo podra seguir creciendo mediante la difusion del C desde el carburo hacia la
interfase austenita/ferrita. En este proceso una pequefia parte del carburo se disuelve, o
sea, la austenita crece en dos sentidos, hacia el carburo y hacia la ferrita, por lo que se
ticnen dos interfaces en avance. En la Fig 2.6 se esquematiza ¢l proceso.

MiC
o)

(a) (b) (c) (d)
Figura 2.6: (a) Estructura inicial M;C y a; (b) nucleacidn de y; (c¢) crecimiento de vy (las
flechas ™ indican los dos sentidos de crecimiento): (d) diselucion de MsC en ¥

El crecimiento de la austenita hacia la ferrita puede llegar a ser muy rapido en
funcion del acero y el tratamiento. Se ha verificado que, en aceros con contenido de C en
¢l orden de 0.2 % v 1.5 % de Mn, la formacién de austenita ocurre en menos de un
segundo a 850 °C [13]. Ademis, cuando el acero es sometido a deformaciones previas al
tratamiento, la transformacion ocurre en menor tiempo, comparado con un acero en
condicion recristalizada, o sea, libre de deformaciones.

2.5.2 Clasificacion de reacciones de Austenizacion

La reaccion bdsica es: a + M3C — v y, dependiendo de las condiciones del
tratamiento y contenido de C del acero, se podra verificar: y + MyC = v, siendo esta '
de mayor contenido de C.

Hillert er. af. [14], discutieron las distintas formas en que puede ocurrir ¢l proceso
de austenizacion. Tipificaron cinco posibles mecanismos, que dependen de la temperatura
y contenido de carbono del acero. Analizaron ademas, la influencia de los elementos de
aleacion en la cinética de transformacion.

Reacciones de tipo 1:

A bajos contenidos de C, se formara una capa de austenita alrededor de cada
particula de carburo. La reaccion principal serd la difusion de C a través de dicha capa de
y (Fig. 2.7, 1), y el crecimiento de la misma ocurrira hasta que toda la particula de carburo
s¢ haya consumido. Si la velocidad de nucleacion es muy baja, es probable que pueda
controlar la cinética del proceso de austenizacion.

11
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Reacciones de tipo 11:

Con contenidos de C mayores, las distancias entre los carburos son menores v la
difusion en a puede volverse importante (como factor limitante). Ocurrird gque algunos
carburos se disolverin en a aportando C a la interfase a/ y(Fig. 2.7, ll). Este
mecanismo se vuelve mas importante a bajas velocidades de nucleacion.

u =
wh (op (63
@ a o m 11

Fig. 2.7: Esquema de los diferentes mecanismos de reacciones de formacion de austenita
v disolucion de carburos, las flechas indican la difusion del C [14].

Reacciones de tipo 111:

Con contenidos suficientemente altos de C, v a temperaturas de tratamicnto donde
solamente la fase ¥ es estable, las particulas de carburos estarin suficientemente cerca, v
una capa de y formada alrededor de una particula, rapidamente envolvera a otras
particulas hasta transformar totalmente la ferrita en austenita o, hasta encontrarse con otro
frente de austenita creciendo. Los carburos se disolverdn primeramente en @ y luego en
y (Fig. 2.7, 1ll). Cuando el frente de transformacion v/«  se ha desplazado cierta
distancia desde una particula, ¢sta se habra disuelto totalmente.

Este tipo de reaccion ha podido verificarse mediante microscopia electrénica de alto

voltaje in situ, siguiendo directamente vy de manera continua diferentes transformaciones

en un acero comercial y uno sintético de alta pureza [15]. También se la observo,
12
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mediante microscopia electronica de transmision (TEM), en aceros que contienen W 6
Mo como elementos formadores de carburos del tipo M23Cy v MgC [16]. En este dltimo
caso se encontrd que las particulas M23Cs se transforman en MgC + a, v luego o se
transforma en y. Este fendmeno fue observado, ademas, en aceros con 8.2 % Cr [9].

Reacciones de tipo 1V:

Si el contenido de C es mucho mayor al correspondiente a la linea A3 a la
temperatura de tratamiento, la austenita crecera envolviendo a todas las particulas de
carburos como en el tipo |l de reaccion, pero sin la total disolucion de estos (Fig. 2.7,
V).

Reacciones de tipo V:

Con temperaturas suficientemente altas, la fase a puede transformar a vy sin
necesidad de disolucion de carburos, pues la fase @ estard sobresaturada en C y puede
transformar a ¥ por un mecanismo similar a una transformacion masiva. En ¢l sistema
Fe-C puro, esto ocurre por encima de 910 °C. De esto resulta que la disolucion de los
carburos ocurrird en una matriz de y solamente (Fig. 2.7, V).

2.6 Modelos de formacion de austenita v disolucion de carburos
1.6.1 Primeras propuestas

Desde los primeros estudios de la cinética de disolucion de carburos, se propuso
tratar ¢l problema mediante ¢l planteo de balances de flujos de masas en las interfases. Se
considerd al proceso de transformacion como controlado por la difusion del C,
proveniente del carburo, en la matriz que lo rodea y se aplicé ¢l modelo de equilibrio
local.

Este modelo ha sido el mas utilizado debido a que predice velocidades de
reaccion sin conocer mucho de la reaccion en si misma. Ademis, la informacion basica
necesaria para obtener los gradientes de concentraciones para la difusion, ¢s un diagrama
de fases o en términos mas generales, las energias libres de las fases involucradas [2]. En
la Fig 2.8, se esquematiza el uso del diagrama de fases Fe-C, para obtener las
concentaciones necesarias, considerando una simetria esférica.

Sin embargo, al considerarse que las transformaciones de fase de los aceros
comerciales estan controladas por difusion de C en volumen, s¢ predicen tiempos de
transformacion mucho menores que los medidos experimentalmente.
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Fig 2.8: Uso del diagrama de fases
para la obtencion de los perfiles de
concentracion.
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En un estudio experimental, Molinder [17] investigd cuantitativamente la
austenizacion isotérmica de un acero con 1,27 % C, 0,36 % Mn y 0,19 % Cr, partiendo de
ferrita y carburos globulizados. En el andlisis de sus resultados experimentales, identificod
tres etapas en el proceso. Un periodo de incubacion, en el que no se observan
transformaciones y se forman embriones para los nicleos de austenita. Luego, la ferrita
se transforma en austenita y hay una disolucion importante de carburos. Y por tltimo, las
particulas de carburos remanentes se disuelven muy lentamente en una matriz de
austenita. Considerando a la cinética de disolucion de los carburos en esa tercera ctapa
como controlada por difusion de C, calculd el valor de la energia de activacion para la
difusion de C en austenita usando sus datos experimentales. De sus calculos resulto un
valor mucho mayor al anteriormente publicado v aceptado, por lo que concluyd que en la
ultima etapa un factor diferente de la difusion de C controla la cinética de disolucion, y
propuso una reaccion de descomposicion del carburo en la interfase como la posible

ctapa controlante; es decir: M\C——3M+C

Generalizando el tratamiento matemitico de Ham [18] sobre la migracion de
bordes de fases, Nolfi er.al. [19] propusicron expresiones analiticas para la cinética de
disolucion de precipitados esféricos. Ellos consideraron el caso general ¢n que el
mecanismo controlante del proceso es mixto, o sea, se tiene control por difusion y por
una reaccion en la interfase, a la que suponen de primer orden v constante K. Resolvieron
la ecuacion de difusion con las condiciones de borde apropiadas, entre las cuales se tiene
el flujo de masa en la interfase, y concluyeron que el mecanismo controlante del proceso
de disolucion puede definirse mediante un parametro: o, a ser determinado
experimentalmente, que depende de la constante de reaccion de la siguiente forma:

KRo I
o=|—+I1
D
donde Ro es ¢l radio inicial de los carburos y D es ¢l coeficiente de difusion del C.
14
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Se tiene que para valores muy bajos de K el parametro tiende a | y la reaccion en
la interfase es muy lenta. Para valores muy altos de K, el parametro tiende a cero, se tiene
equilibrio termodindmico en la interfase y control por difusion. En un trabajo posterior,
Nolfi et al [20] concluyen que la disolucion de cementita en ferrita estd controlada por
una reaccion interfacial de primer orden. Ademis, encontraron que la constante de
reaccion K tiene una dependencia tipo Arrhenius de la temperatura.

Posteriormente Judd y Paxton [10], estudiaron la velocidad de disolucion de
carburos en tres aceros, uno sin alcantes, y los otros dos con pequefias adiciones de Mn,
para establecer la ctapa controlante de la disolucion e investigar el efecto de las pequedas
adiciones del Mn. Midieron los periodos de incubacion y las velocidades de nucleacion
de austenita. Plantearon un modelo de formacion de austenita y disolucion de cementita
basado en la suposicion de equilibrio local y control de la transformacion por difusion de
C en la austenita. Los calculos realizados, ajustaron satisfactoriamente con los resultados
obtenidos experimentalmente para el acero sin aleantes; el ajuste no fue bueno para
aceros aleados con Mn. En su andlisis describen que el agregado de Mn pudo tener los
siguientes efectos:

- Haber cambiado la etapa controlante de la cinética o,
- Haber alterado las concentraciones de C en las interfases.

Propusieron a este ultimo fenomeno como el responsable de las discrepancias
encontradas entre los calculos de su modelo y las mediciones. Las condiciones de borde
ya no deben leerse de un diagrama de fases binario sino ternario. para conocer las
concentraciones en las interfases. Ademas, mencionan gque el mismo fendmeno interving
en los experimentos de Molinder [17], quien habia propuesto que el mecanismo
controlante, en las dltimas etapas de disolucion de carburos, era una reaccion interfacial y
no tuvo cn cuenta la presencia de los elementos de aleacion.

2.6.2 Efecto de los elementos de aleacion

Los primeros estudios respecto de la cinética de las transformaciones de fases de
aceros fueron realizados sobre transformaciones en enfriamiento. En ellos se observaba
que las transformaciones procedian a velocidades mas lentas que las predichas
considerando a la difusion de C como mecanismo controlante. Se sugeria que ocurrian
inhibiciones en el movimiento de las interfases por parte de los elementos de aleacion.

Como lo menciona Kirkaldy [21], se demostrd que el efecto de inhibicion no es
debido a la reduccion del coeficiente de difusion del C [22]. También se pudo verificar
que los elementos de aleacion se particionan en la interfase entre el carburo y la ferrita en
las colonias de perlita, indicando que la difusion del C y la de elementos de aleacion
puede ocurrir simultancamente. Mehl y Hagel [23] analizaron la informacion disponible
en ese momento respecto del efecto de los elementos de aleacion en la velocidad de
transformacion austenita — perlita. Ellos consideraron que las inhibiciones observadas
eran debidas a los bajos valores de los coeficientes de difusion de los clementos de
aleacion respecto del carbono,

Con la ayuda de las ecuaciones de difusion en sistemas multicomponentes v
diagramas de fases de termarios, Kirkaldy [21] sugirio que:
¢ Los clementos de aleacion pueden forzar una reduccion del gradiente de
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concentraciones de C mediante la modificacion de las concentraciones de equilibrio
en las interfases.

= En sistemas donde el coeficiente de difusion del C ¢s muche mayor que el del
clemento de aleacion presente, las ecuaciones de difusion ticnen solucién solamente
si la particion de este ultimo es cero. Se puede especular con que las transformaciones
pueden ocurrir acorde con las leyes de la difusion, pero en un sistema metaestable
asociado,

En una transformacion en la que la interfase se mueve a muy altas velocidades, se
propuso que solamente el C se redistribuye a ambos lados de la misma alcanzando ¢l
cquilibrio. Los demas elementos, dados sus bajos coeficientes de difusion, no logran
particionarse y s¢ mantienen con la misma relacion atomica respecto del hierro en ambos
lados de la interfase, conforme procede la transformacion. Esta condicion fue
denominada paraequilibrio [24].

Kirkaldy propuso que estos conceptos son aplicables, ademds, a otras
transformaciones.

Mediante un analisis termodindmico, Hillert et al. [14] describieron el efecto de
los elementos de aleacion en la cinética de formacién de austenita y disolucion de
cementita. Consideraron ¢l modelo de equilibrio local en la interfase y control de la
cinética de las transformaciones por difusion. Para simplificar el analisis trataron un
sistema ternario tipo Fe-C-M.

Dadas la gran aceptacion y las buenas predicciones logradas con este modelo, se

lo describira detalladamente mediante la reaccion de austenizacion clasificada como tipo
V, es decir, aceros de alto contenido de carbono tratados a altas temperaturas.
Se parte de una microestructura de ferrita y carburos que se supone es calentada muy
rapidamente hasta la temperatura de austenizacion. La transformacion de la ferrita en
austenita se considera instantanca, por lo que los carburos se han de disolver
exclusivamente en una matriz de austenita. Para la descripeion cualitativa del proceso de
disolucion se hara referencia a la Fig 2.9 en la que se presenta, a la izquierda, un esquema
de la porcion rica en Fe del diagrama de fases ternario Fe-C-M, y a la derccha, los
perfiles de concentracion del ¢lemento de aleacion M. Las concentraciones iniciales son
“go” en la austenita (heredada de la antigua ferrita que se transformé sin cambios de
concentracion) v “co” en el carburo.

El modelo considera que el proceso de austenizacion estd compuesto de tres

ctapas.
Etapa I: El carburo de disuelve rapidamente con una cinética controlada por difusion de C
en la austenita. El contenido de C en la matriz, inicialmente “go”, se incrementa micntras
el carburo se disuelve. Dado que la interfase se mueve con una velocidad mucho mayor
que los atomos del elemento de aleacion, se postula que la austenita que se forma
avanzando sobre el carburo, recibe el contenido de aleante que éste poscia (punto “g3").
En el diagrama de equilibrio se ha trazado una linea de isoactividad de C (linea de puntos
“g3".g5")
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Figura 2.9: Esquema de la esquina rica en Fe del diagrama ternario Fe-C-M (izquierda) y
perfiles de concentracion del aleante (derecha).

El carburo se disolvera hasta que el contenido de C en la matriz alcance ¢l punto
“g4", que corresponde a la igualdad de las actividades del C entre la matriz y la interfase.
En el diagrama de la derecha se ve que el radio del carburo ha disminuido desde su valor

inicial “ro™ hasta un valor “r,".

Etapa 1I: Al haber disminuido la velocidad de la interfase, debido a que ya no se dispone
de la diferencia de potenciales quimicos del C como fuerza impulsora, el elemento de
aleacion se redistribuira en la interfase y se alcanzard la condicion de equilibrio total.
Teniendo en cuenta que en la austenita recientemente formada, la concentracion de
aleante M corresponde al punto “g3", se debera formar del lado del carburo un “pico™ de
concentracion en equilibrio, como el dado por el punto “¢3”, mucho mayor que “co™

En la Fig. 2.9 se¢ puede observar que si el contenido del elemento de aleacion M
disminuye en la interfase, la concentracion de C aumenta. Por ejemplo, un
desplazamiento sobre el borde de fase entre y y y + MyC, desde el punto “g3" hasta “g7",
produce un aumento en la concentracion de C en equilibrio en la interfase, Esto hace que
aumente la concentracion de C en la matriz desde g4 hasta g8 y ¢l radio del carburo se
reduzca desde “r," hasta “ra™.

El aleante puede abandonar la interfase difundiendo, tanto hacia el carburo como
hacia la austenita. Estos mecanismos operaran simultancamente, pero a los fines de
simplificar el cilculo, y dado que las distancias de difusion son menores en ¢l carburo (el
gradiente de concentraciones serd mayor) que en la matriz, s¢ considerd que esta etapa
estd controlada por la difusion del aleante hacia el carburo. La misma finaliza cuando se
ha homogeneizado el contenido del aleante entre el centro del carburo y la interfase.

Etapa 111: Una vez que el carburo estd “saturado™ de aleante, la posterior disolucion esti
controlada por la difusion del elemento de aleacion hacia la austenita.

Para la validacion del modelo, Hillert er al. [14] consideraron los casos de tres
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aceros con diferentes contenidos de Cr, tratados a diferentes temperaturas. Utilizaron los
datos obtenidos por una técnica en la que se siguid la cinética de disolucion de los
carburos, midiendo la evolucion del parametro de red de la matriz, con una camara de
rayos X de alta temperatura. Dicho pardmetro fue luego correlacionado con el contenido
de carbono disuelto. Como no disponian de datos respecto del coeficiente de difusion de
Cr en la cementita, aproximaron su valor tomando ¢l correspondiente de la austenita,

Dado que el modelo predijo tiempos de disolucion acordes a las mediciones
experimentales, sugirieron que el valor elegido para el cocficiente de difusion del Cr en
cementita es del orden correcto.

2.6.3 Estudios experimentales que soportan el modelo de equilibrio local

Gullberg [25] realizo mediciones de la cinética de disolucion de carburos tipo
M::Cy en un acero con 14 % Cr y 0,6 % C. Midié la fraccion de carburos mediante
microscopia electronica de transmisién en réplicas, y pudo evaluar la disminucién del
contenido de aleante en el carburo, fendmeno predicho por el modelo. Encontrd que la
etapa de control de la cinética por difusion de C en este acero es muy corta, al punto en
que no se¢ pudo detectar. Luego, la etapa de control por difusion de Cr hacia el carburo,
correspondio a aproximadamente el 10 % del tiempo de la transformacion. y el principal
mecanismo que controla la cinética de disolucion fue identificado como la difusion de Cr
hacia la austenita. Los ajustes encontrados fueron satisfactorios, y concluyé que con el
modelo de equilibrio local es posible explicar los resultados experimentales respecto de la
cinética de disolucion de carburos.

También Wycliffe er al. [26], aplicando el modelo de equilibrio local, realizaron
un estudio experimental y tedrico de la formacién de austenita en tratamicntos
intercriticos de aceros. Estudiaron uno con 0,08 % de C y 1 % Mn, midiendo los perfiles
de concentracion a diferentes tiempos. Partieron de una microestructura de ferrita mis
perlita ¥ consideraron homogeneidad de concentracion en ambas fases para ¢l
manganeso. El modelo que obtuvieron predice una etapa de transformacion ripida
controlada por difusion de C. Al alcanzar este elemento la homogencidad de su actividad
en todo ¢l material, se alcanza una condicion de equilibrio en la interfase y se produce
particion de Mn entre las fases. Se forma un pico de concentracion de Mn en la austenita
v una disminucion de su concentracion en la ferrita. El posterior crecimiento de la
austenita esti controlado por la difusion del Mn. Todas estas predicciones fueron
verificadas experimentalmente, validando nuevamente ¢l modelo de equilibrio local,

Agren er al, [27] estudiaron la disolucion de cementita en ferrita, trabajando con
un acero de bajo C (0,04 % C; 0,16 % Mn). Para los tratamientos previos al de
disolucion, dividieron las probetas en dos grupos, calentando inicialmente ambos grupos
a 929 °C durante dos horas. Luego, dejaron enfriar al airc a un grupo, obteniendo
particulas grandes y espaciadas (Grupo 1). A las probetas del otro grupo las templaron y
revinieron a 710 °C por 2 horas, obteniendo particulas mas finas y proximas (Grupo 11).
Los tratamientos se esquematizan en la Fig 10,

Die cada grupo, tomaron la mitad de los especimenes y los trataron a 650°C por 60
hs, luego a 600°C por 120 hs y a 550°C por 240 hs, con ¢l fin de enriquecer al carburo en
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Mn. La disolucion de la cementita fue seguida por medio de mediciones de resistividad
eléctrica,

ﬂ‘ La mitad de especimenes de cada
100 920 °C 2hs L grupo fue tratado para enriquecer los
Grupo | carburos con Mn
T°C[ Grupo Il m\
- 630 °C 60hs

600 “C 120hs

-

350 °C 240 hs

Figura 2.10: Esquema de los tratamientos térmicos, Agren et al. [27]

Las mediciones indicaron que: a tiempos cortos, la estructura con carburos mas
finos da un mas rdpido incremento del nivel de C en la matriz que la estructura con
carburos mas grandes. Ademis, observaron que en el material que fue sometido al
tratamiento para enriquecer los carburos con Mn, el proceso de disolucion fue mas lento;
este efecto fue mas pronunciado en el caso de la estructura mas fina.

El efecto del enriquecimiento se puede explicar con la Fig. 2.9. A mayor
contenido de aleante en el carburo, se tendrda mayor contenido de aleante cn la austenita
que se forma rapidamente con una cinética controlada por difusion de C. Esta austenita
recibe ¢l contenido de aleante del carburo, el cual produce una disminucion de la
actividad del C en la interfase austenita/carburo, y la etapa de disolucion rapida finalizara
en menor tiempo. La disolucion que prosigue estari controlada por la difusion del
aleante.

También Agren et al. [28], realizaron un estudio experimental de la disolucion de
cementita cn austenita para acero con 2,96 % Cr y 3,91 % C a 910 °C. Midieron los
perfiles de concentracion del Cr mediante microscopia electronica de transmision y
espectrometria dispersiva en energia (STEM / EDS) a diferentes tiempos de tratamiento.
Mediante los resultados de sus mediciones sugieren que la mayor parte de la disolucion
esta controlada por difusion de Cr en la cementita o en la matniz de austenita. Ademas los
perfiles de concentracion de Cr medidos presentan un “pico™ muy pronunciado de este
clemento en la cementita proximo a la interfase, tal como se predice en ¢l modelo de
equilibrio local. Mediante las imagenes tomadas con el microscopio electronico de
transmision han detectado diferentes mecanismos de transformacion de la cementita que
son discutidos en un trabajo posterior [29]. En este dltimo reporte, se propone la
existencia de tres posibles mecanismos de transformacion de fases durante la disolucion
de la cementita. Uno de ellos es la disolucién homogénea, o sea, la cementita se disuelve
en la austenita sin otro tipo de transformacion; ¢ésta ¢s la mas observada. Por otro lado,
como s¢ produce un enriquecimiento de Cr hacia la interfase. la fuerza impulsora para la
formacion de autenita es mas fuerte hacia el centro de la particula, y pueden precipitar
plaquetas tipo Widmanstitten. EI mecanismo restante observado en la transformacion de
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la cementita es una reaccion eutectoide que produce austenita y carburo tipo M;C3 Esta
reaccion es termodinamicamente posible en los estados iniciales del proceso, cuando la
actividad de C en la austenita es ain baja. Todos estos tipos de transformaciones son
posibles de predecir mediante el uso del diagrama de fases v la aplicacion de la hipotesis
de equilibrio local.

2.7 Modelos matematicos de formacion de austenita v disolucion de carburos
2.7.1 Generalidades

Con el transcurso de los afios, se han sucedido varias propuestas de modelos para
describir la cinética de austenizacion y disolucion de carburos en aceros y poder
determinar los tiempos de calentamiento necesarios para los tratamientos térmicos.

En la mayoria de los modelos que pueden encontrarse en la literatura, las
consideraciones y/o simplificaciones iniciales son:

¢ Sc estudia un sistema compuesto de carburos globulizados en una matriz de ferrita. Se
idealiza al sistema como celdas de ferrita con los carburos en su centro,
manteniéndose simetria esférica.
Prevalece el equilibrio local en las interfases.
El mecanismo controlante de la cinética de austenizacion es la difusion de especies.

¢ Sc desprecia la difusion del carbono en los carburos v, dado que el contenido de C en
la matriz inicial de ferrita ¢s bajo, se desprecia su difusion en la ferrita.

e No se tienen en cuenta efectos de capilaridad.

¢ Los volimenes molarcs de las fases involucradas son constantes,

Se propone que la velocidad a la que un elemento abandona una fase (por
¢jemplo: un carburo), es igual a la velocidad a la que puede difundir en la otra fase
(matriz que rodea al carburo). Se plantea un balance de flujos de masas en las interfases.
Para un movimiento infinitesimal de la interfase, en el caso carbure / matriz (radio re)
dicho balance resulta: - =
OFC . ~varb md cark m ﬂ'C
—(C™ -C )y==D"| — (2.5)
Donde: or or
C “® = concentracion en el carburo.

C ™"~ concentracion en la matriz, proxima a la interfase matriz/carburo.
D "= coeficiente de difusion en la matriz
oC

or

i | orde

= gradiente de concentracion en la matriz, evaluado en la interfase,

m | gark

Los gradientes de concentracion necesarios en esos balances se obtienen
resolviendo la ecuacion de difusion, la cual, en coordenadas esféricas tiene la forma:

a0 [Toe], (oyac 26

cl |} &r* rAor
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2.7.2 Sistema binario Fe-C
2.7.2.1 Modelos aproximados

Como no se tienen soluciones analiticas exactas para la ecuacion (2.6), en el caso
de disolucion de precipitados con simetria esférica, se han propuesto varias
aproximaciones para simplificar el caleulo o para evitar el uso de ecuaciones
trascendentes y/o escribir la ecuacion de campo en una forma mas manejable.

Una de las primeras aproximaciones, fue considerar perfiles lineales de
concentracion de carbono [30]. Estos perfiles se estiman con la condicion de cumplir ¢l
equilibrio en la interfase y el balance de masas, lo que implica igualar la cantidad de
masa contenida en los espacios sefalados como A y Ben la Fig 2.11.

carburo matriz

concentracion

I
|
1
i
1
i
1
1

Aproximacion del campo invariante

Aproximacion lincal

B

Radio del carburo Radio
Figura 2.11: Aproximaciones del perfil de concentraciones.

Otra aproximacion consiste en considerar que existe un estado cuasi estacionario
en los campos de concentraciones, o sea que se pucden obtener los gradientes necesarios
resolviendo la ecuacion de difusion considerando:

oC
— u
ct

Lo cual corresponde a la aproximacion del campo invariante, que implica resolver
la ecuacion de Laplace, o sea:

ERIEC

C':i-b-ﬂ (2.8)
r

Y tiene soluciones del tipo:

Esta es una mejor aproximacion al perfil real de concentraciones, que la lineal, y
es normalmente aplicada cuando se considera una geometria semi infinita (Fig 2.11).

Whelan [31] considero al campo de difusion alrededor de la particula como ¢l que
existiria si el tamafnio de la particula fuese constante (radio R) y resolvio la ecuacion de
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difusion. Esta aproximacion es denominada de tamafio invariante. El perfil de
concentracion resulta:
(r-R)

_ !.C.l = C_u }R
A0y (2.9)

{'{r,i‘:l-— Cy = erfe
i

Las variables involucradas en la ecuacion (2.9) se detallan en la Fig. 2.12.

Estas tres aproximaciones han sido revisadas por Aaron er a/. [32] para los casos
de crecimiento y disolucion de precipitados. Analizaron, ademds la aproximacion de
crecimiento inverso, que considera a la disolucion de particulas como el proceso inverso
del crecimiento. Realizaron comparaciones entre las diferentes aproximaciones,
determinando los parametros cinéticos de cada una, sus rangos de validez y la mejor
aproximacion ¢n ¢l caso en que mas de una sea vilida. Cuando fue posible, también se
compararon con soluciones exactas de la ecuacion de difusion

Consideraron el problema de disolucion de precipitados esféricos, con las
condiciones de borde e iniciales, como se exponen en la Fig 2.12,

c 4
c‘p S
Clr=R,1)=C, <1< e
Clr,t=0)=C,, rzRe Cl
E'[.l‘:a:,.f:l;("" Ost=sw
>0

Donde: ;
R = radio del carburo al tiempo t R R - >
Cp = concentracion de soluto en ¢l a

precipitado Figura 2.12:Perfil de concentraciones de C

Cy = concentracion de soluto en la matriz
;= concentracion de soluto en la interfase

Concluyeron que la mejor aproximacion ¢s la del tamafio invariante o interfase
estacionaria, pues cumple con todas las condiciones de borde senaladas.
Las aproximaciones de crecimiento inverso y campo invariante ignoran el requerimiento

de Clr,t=0)=C,, para todo r 2 Ro
2.7.2.2 Métodos numéricos

Resultados mas precisos se obtienen mediante la resolucion de las ecuaciones de
difusion utilizando métodos numéricos.

Considerando simetrias plana, cilindrica v esférica, Tanzilli y Heckel [33],
resolvieron la ecuacion de difusion por el método de diferencias finitas, con ¢l fin de
aportar soluciones al problema de interfases en movimiento, y de homogeneizacion de
concentraciones en la o las fases finales. Dividieron ¢l material en celdas de igual tamafio
compuestas por dos fases, siendo una de cllas rica en soluto. Impusieron como condicion
de borde que no puede haber difusion mais alla del extremo de las celdas. Consideraron
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los cfectos de diferentes variables de entrada en el modclo, como coeficientes de
difusion, concentraciones en las interfases, composicion media, tamafio inicial de la fase
que se disuelve, y las composiciones iniciales de las dos fases. De su modelo se obtiene la
posicion de la interfase y el grado de homogeneizacion como funcion del tiempo de
difusion. Dependiendo de la composicion media de la aleacion en estudio, las
condiciones de equilibrio pueden corresponder a una region monofasica o bifasica del
diagrama de fases. En la Fig 2.13 se esquematizan dos posibles situaciones en las que la
fase A es mds estable (a) y en que la fase B es mds estable (b). En el primer caso, ¢l flujo
de masa en la fase A es mayor al de la fase B en la interfase. En el segundo caso se tiene
la situacion inversa. Estas consideraciones son descritas matematicamente por las
siguientes ccuaciones diferenciales:

a(r.i -I a e | EC{
WL A Tl (2.10 a)
a X" ﬁx[ ax ]
= 5 = - = f
6C" _1 0 ymp C (2.10 b)
& X"ox ax

Donde m=0 para geometria plana, m=/ para cilindrica v m=2 para esférica.
Ademas, se tiene en cuenta el balance de masas en la interfase; se considera que los
coeficientes de interdifusion son independientes de la concentracion, las concentraciones
en las interfases son independientes del tiempo y los volimenes molares son iguales en
ambas fases ¢ independientes de la concentracion.

Fase B ‘FHSE A Fase B
‘/ v
o sy == —  Composicion media
. 2l ] Fase A .
(a) (b) g2 ©) Distancia

Figura 2.13: Esquema de movimientos de la interfase para simetria plana; (a): hacia el
extremo del elemento de simetria; (b): hacia el centro del elemento: ¢: Ejemplo donde la
concentracion media es tal que la interfase se mueve hacia el centro del elemento de
simetria, la fase A sc disolvera.

Los resultados de los calculos fueron presentados en graficos que muestran la
variacion de la posicion de la interfase &2 con el tiempo de difusion D/, Se considerd
¢l caso de que la concentracion media del sistema es tal que el borde de fase se mueve
hacia ¢l centro del elemento de simetria. Esto implica la disolucion de la fase A y la
homogenizacion de concentraciones en la fase B, Fig 2.13 (c). Encontraron que las
variables que mas afectan los resultados del modelo son:

# para la disolucion de la fase “inestable” (A):
o la difusividad en la fase B,
* la concentracion de la fase estable en la interfase.
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» ¢l tamafio de la fase inestable.
e la geometria de difusion (plana, cilindrica o esférica)
» para la homogeneizacion:
o la difusividad en la fase B,
la distancia de difusion /,
la concentracion media de la especie que difunde
la geometria de difusion.

Estos autores no presentan comparaciones de sus calculos con datos
experimentales. Sin embargo sugieren la consideracion de las variables principales
determinadas por ellos y el uso del modelo para estimar las caracteristicas de situaciones
de difusion en dos fases.

. & =

Karlsson y Larsson [34] plantearon un modelo similar, pero consideraron que los
coeficientes de difusion son dependientes de la concentracion y que la composicion
media de la aleacion es tal que el borde de fase se desplaza hacia el extremo de la celda,
Fig 2.13 (a). Trataron como un caso especial la austenizacion de aceros normalizados y
su analisis s¢ centrd en la transformacion de ferrita en austenita, sin mencionar la
disolucion de precipitados. Inicialmente consideran que el material estd dividido en
celdas de igual tamafio y, mediante los cdlculos realizados, concluyeron que:

* El tiempo {DHI?] total de homogeneizacion depende de la difusion en la fase

final y puede ser estimado con un modelo de difusion en una fase.

e Una buena aproximacion del coeficiente de difusion es un valor constante

calculado con la composicion media de la fase en cuestion,

* En ¢l caso de austenizacion, mayores contenidos de C disminuyen el tiempo

para completar la transformacion.

¢ El incremento del sobrecalentamiento sobre A3, acelera la desaparicion de la

ferrita pero no afecta el tiempo total de homogeneizacion.

Dado que en los materiales reales no se tienen celdas de igual tamario, sino que se
tiecne una amplia distribucion de celdas, estos autores analizaron el efecto de esta
distribucion de tamafos sobre ¢l tiempo de austenizacion. Para ilustrar ¢l efecto
consideraron una distribucion tipo Jog-normal vy realizaron cdlculos suponiendo
diferentes valores de desviacion estandar, Concluyen que:

¢ al aumentar la desviacion estandar, se prolonga drasticamente el tiempo de

austenizacion, siendo mayor este efecto en aceros de bajo C.

¢ cste aumento en ¢l tiempo de diselucion no es tan pronunciado si se considera

una distribucion normal.

En este trabajo tampoco se hacen comparaciones con datos experimentales, sino
que se analizan los efectos de variables del modelo.

Tundal y Ryum [35] también analizaron la influencia de la distribucion de
tamariios sobre la cinética de disolucion de particulas. Supusieron al material como
dividido en celdas compuestas por la matriz y una particula en el centro. Consideraron
dos modelos:
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a) Modelo 1: se supone que las particulas precipitaron simultineamente y crecieron
independientemente, tomando soluto de la matriz hasta que ocurre una suave
superposicion de los campos de difusion. Se tiene que el tamaiio de la celda es
proporcional al de la particula en su centro y que la distribucion de tamafios de
particulas y celdas coincide. En estas condiciones las particulas se disolverdn en
la celda en la que se encuentran y ninguna o muy poca superposicion de los
campos de difusion ocurrira, Fig 2.14 (a).

b) Modelo 1I: la correspondencia entre tamafio de particula y de celda se pierde
debido a que se produjo superposicion de los campos de difusion durante la
formacion de las mismas, aunque ain s¢ manticne la suposicion de que las
distribuciones de tamafios coinciden. La disolucion ocurrird con superposiciones
de los campos de difusion de las particulas, Fig 2.14 (b).

GOOOOOOO

(a) (b)

Figura 2.14: Arreglos celdas/particulas. (a): modelo I, correspondencia entre tamano de
celda y de particula; (b): modelo 1 [35].

Resolvieron las ecuaciones difusion por el método de diferencias finitas y
presentaron los resultados de sus cdlculos en diagramas. Graficaron la fraccion en
volumen de particulas en funcion del tiempo adimensional (D¢ /R” ), con la desviacion
estandar de la distribucion de tamafios como parametro. No realizaron comparaciones con
datos experimentales, sin embargo sugirieron el uso de estos diagramas para la
resolucion de problemas relacionados a la prictica industrial.

Con el mismo fin, o sea, proveer soluciones a problemas industriales de
tratamientos térmicos de aceros, Akbay er al. [11] presentaron ecuaciones para la
formacion de austenita v disolucion de cementita en ¢l sistema Fe-C. Consideraron cl
maodelo de equilibrio local y control de la cinética de transformacion por difusion de C en
la austenita que se estd formando. Esta crece tanto hacia la cementita como hacia la
ferrita; en estas dos fases se considera que no hay difusion. Se debe resolver entonces, la
ccuacion de difusion en la austenita, Propusicron una solucion exacta a dicha ecuacion,
para el caso de geometria plana semi-infinita. Desarrollaron ecuaciones para describir la
transformacion, considerando la aproximacion de estado estacionario, en ¢l caso de
geometria plana, cilindrica v esférica. Los resultados de estos modelos fueron
comparados con la resolucton numérica por ¢l método de diferencias finitas. Presentaron
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curvas de transformacion tipo TTT invertidas con forma de media C, venficada
experimentalmente. Estas fueron calculadas numéricamente en funcion del tamaiio inicial
de los carburos y el contenido medio de C del acero. Las curvas obtenidas por el método
de diferencias finitas no aportaron grandes mejoras respecto de la aproximacion de estado
estacionario. Ademas, verificaron que ¢l método de diferencias finitas conduce a errores
en ¢l balance total de masa del sistema. Estos errores no pueden diminuirse utilizando un
esquema de resolucion implicito en lugar de explicito, ni disminuyendo los pasos de
tiempo. Propusicron que los errores son debidos a la discretizacion del balance de masas
en las interfases o alternativamente al movimiento de los nodos con el tiempo dado que
s¢ tiene un problema de interfases ¢n movimicnto.

Estos investigadores proponen mejorar la aproximacion mediante el monitoreo de
la cantidad de soluto en el sistema cn cada paso de tiempo. Esto pone restricciones a las
posiciones radiales de las interfases carburo / v v v/ a, las cuales son recalculadas en cada
paso de tiempo.

Posteriormente Reed ef al. [36] realizaron un estudio experimental de la cinética
de reaustenizacion, en condiciones isotérmicas v de calentamiento continuo. Trabajaron
con una aleacion Fe-C de alta pureza, conteniendo 0.4 %C, con un tratamiento previo de
normalizado. Siguieron el curso de las transformaciones en el rango de temperaturas
entre 727 °C y 787 °C usando un dilatometro laser. Los resultados experimentales fueron
comparados con las predicciones del modelo tedrico propuesto por Akbay er al. [11]. En
el caso de calentamiento continuo, modificaron el modelo tedrico para tener en cuenta las
transformaciones en condiciones no isotérmicas. Para ello discretizaron el tiempo en
intervalos en los que se supone que el material permancce a una dada temperatura.
Tomaron intervalos de tiecmpo suficientemente pequefios para que ¢l ciclo térmico esté
aproximado lo mejor posible. Los resultados experimentales y los cilculos del modelo, en
condiciones isotérmicas, fueron presentados como diagramas tipo TTT invertidos. En
condiciones de calentamiento continuo, los resultados se presentaron como curvas de
dilatacion en funcion de la temperatura, para varias velocidades de calentamiento. El
acuerdo teoria-experimentos ha sido satisfactorio. En el rango de temperaturas estudiado
no han observado periodos de incubacidn para la formacion de austenita.

Siguiendo las formulaciones de Akbay er al. [11], Mancini y Budde [37]
resolvicron la ecuacion de difusion en forma cxacta para geometria plana vy
numericamente mediante el método de diferencias finitas. Los resultados fueron
comparados entre si, v con datos experimentales de otros autores. Encontraron buenos
ajustes y sugieren que, dada la concordancia entre los calculos numéricos y la solucion
analitica, no es necesaria la correccion propuesta por Akbay er «l. para cumplir el
requerimiento de conservacion de masa del sistema.

2.7.3 Sistemas ternarios Fe-C-M

Las mediciones experimentales de la velocidad de austenizacion y disolucion de
carburos en el caso binario Fe-C, indicaron que estos procesos ocurren en el orden de
algunos segundos, Estas altas velocidades de transformacion, pudieron ser explicadas
considerando que el proceso es controlado por la difusion de C en volumen. En el caso de
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aceros conteniendo aleantes sustitucionales la situacion inicialmente se repite. En una
primera ctapa las cinéticas de las transformaciones estan controladas por difusion de C v
pueden estar caracterizadas por la ausencia de particion medible de los aleantes en las
interfases. Las posteriores etapas de la transformacion son  muy lentas, por la
disminucion de la diferencia de potenciales quimicos de C como fuerza impulsora y por
lo tanto, hay tiempo suficiente para que los alcantes logren particionarse en las interfases
y sus concentracioncs alcancen los valores de equilibrio [38]. La transicion entre las
etapas de transformacion lenta v rapida es gradual. Se han propuesto diversos métodos
para describir ¢sta transicion basados en modelos cinéticos y termodinamicos y se han
aplicado ¢n diferentes casos [39, 40, 41,42, 43, 44].

Como se ha mencionado, el modo de transformacion sin particion de elementos
diferentes del C, ha sido designado como paraequilibrio. En ambos lados de la interfase,
la relacion de concentraciones de Fe y aleantes se mantiene constante, estos elementos no
igualan sus potenciales quimicos. En cambio, ¢l C si logra igualar sus potenciales
quimicos en ambos lados de la interfase. Como cstos valores de concentracion dependen
de las concentraciones de los elementos en las fases, el C no tendra los mismos valores de
concentracion, en el caso de las transformaciones en modo de paraequilibrio v equilibrio.

Entre estas dos condiciones extremas de la interfase, existen muchas condiciones
intermedias en las que pueden producirse las transformaciones, siempre aceptando que se
cumple la condicion de equilibrio local. Estas condiciones dependen de las movilidades
atomicas, la temperatura, las composiciones medias de las aleaciones, etc.

Un modo particular de crecimiento se verifica en estas condiciones intermedias,
en presencia de un clemento sustitucional de muy bajo coeficiente de difusion respecto
del C. Puede ocurrir que el sustitucional se particione en la interfase pero no se verifique
difusion de largo alcance por parte del mismo, o sea que forma un “pico” de
concentracion y la interfase se mantiene en equilibrio total (Fig 2.15). La nueva fase sc
forma con la misma relacion entre las concentraciones de Fe y aleantes que la fasc vigja.
Este modo de crecimiento ha sido denominado como de equilibrio local de particion
despreciable.

fase a fase 3 fasca ! fasef§
[ (i (a) Cus Cu*? ()
Cc" _/ Cu'/| Cy’
"’C{.ﬂ'“ | C?ﬁ!

> | >
r

rlr;lﬂ'f:w r Finterfase

Figura 2.15: Esquema de la distribucion de concentraciones de C (a) y de un clemento de
aleacion sustitucional (b) durante una transformacion donde la interfase se encuentra en
equilibrio local de particion despreciable. En (b) no hay difusion de largo alcance de M.
Algunos investigadores han propucsto métodos para determinar cual es la
condicion de la interfase, mediante la determinacion de las linea de unidn (tie fines) del
diagrama de fases, que cumple con las condiciones de equilibrio local y de movimiento
de la interfase durante una transformacion. Para la formacion de ferrita desde austenita,
en enfriamiento, se tienen trabajos como los de Kirkaldy [21] y Coates [45]. En estos
trabajos, se propone que se deben cumplir los balances de flujo de masa en las interfases
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para cada especie. Por ejemplo: en el caso del ternario Fe-C-Mn, se tendran dos balances
en la interfase del tipo de la ecuacion (2.7), y la velocidad de la interfase debe ser igual en
ambos.

Akbay et al. [46] extendieron su tratamiento de reaustenizacion, planteado en el
caso binario Fe-C, para usarlo en aceros tipo Fe-C-M, aplicando las ideas expuestas
anteriormente.

Las consideraciones tomadas por ellos son: geometria plana y semi-infinita, por lo
que no ocurriran solapamientos de los campos de difusion, coeficientes de difusion
independientes de la concentracion y que las interacciones difusionales son despreciables.
Utilizaron la transformacién de Boltzmann y obtuvieron soluciones exactas a la ecuacion
de difusion para la transformacion de ferrita en austenita (creciendo esta tltima hacia la
ferrita y el carburo) y para la disolucion de cementita,

En las interfases carburo’y y a/y, sc tienen como condiciones de borde los
balances de flujos de masas, lo cual deja acoplados a los andlisis termodinamicos y
cinéticos. Al avanzar la transformacion las condiciones de la interfase cambian
continuamente, En cada paso de resolucion de las ecuaciones debe re-determinarse la rie
line operativa. Esto implica trabajar simultidneamente con el diagrama de equilibrio de
fases, y para realizar los cdlculos se debe disponer de formulaciones termodinamicas que
permitan la determinacion de las concentraciones en equilibrio, Estas han de calcularse
de modo que las ecuaciones cinéticas, sujetas a las condiciones de borde mencionadas,
puedan resolverse, o sca, permitan determinar en cada paso de calculo, la fie line
operativa,

Una aplicacion de la teoria desarrollada por estos investigadores es poder evaluar
la sensibilidad del parametro de crecimiento de Bolzmann, al coeficiente de difusion del
aleante en ¢l carburo, dado que este es un dato del que se tiene escasa informacion.

Considerando que la velocidad de la interfase debe calcularse mediante los
balances de flujos de masas de elementos de muy diferente coeficiente de difusion (el C y
un sustiticional) surgen algunas dificultades en los cilculos que son resueltas mediante el
empleo de aproximaciones.

Akbay er al. plantearon la disolucion de cementita a 910 °C en un acero con 0,81
% Cy 1,97 % Cr. Luego de analizar los resultados de los cilculos mencionan la
conveniencia de tener datos experimentales respecto de los dltimos estados de la
disolucion de carburos, Estos datos permitirian determinar ¢l valor del coeficiente de
difusion del aleante en el carburo. Presentaron los resultados del modelo como curvas
tipo TTT invertidas y las compararon con resultados experimentales publicados por otros
autores.

2.7.4 Sistemas multicomponentes

Los aceros comerciales conticnen elementos de aleacion cuya naturaleza y
concentracion esta determinada por el uso al que sera destinado dicho acero. Controlando
la composicion gquimica junto con un tratamiento térmico adecuado es posible obtener
aceros con las propicdades descadas. Los clementos normalmente utlizados como
aleantes son Cr, V., Ni, Mn, W, Co, Mo. Esto hace que los aceros sean sistemas
multicomponentes ¥ los modelos que pretendan ser de utilidad general, deberdn poder

28



Revision bibliografica

mangcjar este tipo de sistemas.

Considerando ¢l modelo de equilibrio local en las interfases, v control de la
cinética de las transformaciones de fases por difusion de elementos en volumen, Agren
[47] desarrollé un conjunto de ecuaciones que describen la cinética de transformaciones
en sistemas multicomponentes. Dado que el proceso estd controlado por difusion en
volumen, planted la ecuacion (2.5), de balance de flujos de masa en las interfases, para
cada eclemento presente. Resolvié numéricamente la ecuacion de difusion por elementos
finitos, usando el método de Galerkin, para el caso general de cualquier simetria.
Describio la secuencia de calculos a realizar para programar ¢l método en computadoras
v planted algunos problemas que surgen en la resolucion numérica como los originados
en las grandes diferencias en los coeficientes de difusion cntre aleantes intersticiales v
sustitucionales. Este paquete informdtico desarrollado, ha sido aplicado a diferentes casos
de aceros para los que se dispone de cierta informacion experimental. A continuacion sc
describen algunas publicaciones al respecto.

Agren [48], estudid tedricamente el tratamiento inter-critico para producir aceros
de fase dual, conteniendo 0,06% C y 1,5 % Mn. Su modelo predice que en tiempos
cortos, la reaccion de formacion de austenita es controlada por difusion de C. Luego, a
tiempos mas largos, es controlada por difusion de Mn. Ademads, su modelo predice un
enriquecimiento de Mn e¢n la austenita cerca de la interfase con la ferrita que es
responsable de una reversion a tiempos muy largos de austenita en ferrita. Esto pudo
verificarse experimentalmente. Ademas, determind una ecuacion para el coeficiente de
difusion de C en austenita v ferrita.

En otra publicacion Agren [49] compar6 los resultados de su modelo con métodos
aproximados, en ¢l caso de disolucion y crecimiento de precipitados en aleaciones
binarias. Los resultados del modelo aparecen como mejores debido a que considera la
superposicion de campos de difusion en los casos en que ocurre. Ademas, presento un
ejemplo de calculo de la cinética de disolucion de carburos en un acero aleado al Cr.

También Agren et al. [50), realizaron simulaciones para el caso de disolucion de
particulas en aceros aleados al Cr para los que se han publicado datos experimentales
[14], ¥ han logrado bucnos ajustes. También discutieron problemas del cdlculo numérico
debidos a que:

* Se¢tiene un elemento que difunde muy lentamente comparado con la

velocidad de la interfase,

eS¢ tiene un clemento que difunde muy rapidamente y por lo tanto, pucde

mantener la homogeneidad en su potencial quimico en la matriz.

Para resolver ¢l primer caso se propone ¢l planteo de una ecuacion aproximada de
flujo en la interfase que reemplaza el resultado numénco. En el segundo caso se propone
modificar ¢l coeficiente de difusion del C con el fin de que los gradientes de potenciales
quimicos en la matriz no sean tan pequefios.

El modelo de equilibrio local predice un aumento de concentracion de aleantes
sustitucionales en el carburo cerca de la interfase durante la disolucion, (ver 2.6.2). Estos
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“picos” de concentraciones son predichos por el modelo desarrollado por Agren, y fueron
verificados en un acero aleado al cromo [28]. En ¢ste trabajo. se tomo como pardmetro de
ajuste, al coeficiente de difusion del Cr en la cementita. Se encontrd una buena
correlacion entre los calculos del modelo v las mediciones experimentales al considerar
que ¢l coeficiente de difusion del Cr en el carburo es un cuadragésimo del coeficiente de
difusion en Fe fee a dilucion infinita,

De lo expuesto en esta revision se desprende que, el modelo de equilibrio local ha
probado ser muy util en la exphcacion de datos experimentales observados respecto de
transformaciones en sistemas binarios y algunos ternarios. Desafortunadamente, no sc
han encontrado reportes sobre investigaciones respecto de la cinética de disolucion de
carburos en sistemas mds complejos, apliciandose el modelo de equilibrio local. Esto es
probablemente debido a la complejidad que agrega en el andlisis tener mas elementos cn
¢l sistema. Ademas, no se dispone de soluciones analiticas exactas para la ecuacion de
difusion en el caso de disolucion de particulas con simetria esféricas. Esto conduce a la
utilizacion de aproximaciones y consideraciones tendientes a simplificar el calculo, Para
lograr buenas predicciones respecto de la cinética de transformaciones de fases, cs
necesario realizar una correcta descripeion fisica del material, contar con datos cinéticos
precisos, como asi también de la mejor deseripeion termodindmica posible para el
sistema en estudio.
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CAPITULO 3

PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL

En este capitulo se describen los procedimientos y técnicas utilizadas para obtener
datos experimentales respecte de la cinética de disolucion de carburos en el acero en
estudio. Para esto se caracterizo quimica y microestructuralmente al material de partida.
Luego se realizaron tratamientos térmicos de disolucion de carburos y se procedio a la
cuantificacion de los carburos remanentes.

3.1 Cuantificacion de microestructuras

En el plantco de un modelo que describa la cinética de una transformacion de
fases, la caracterizacion microestructural del material inicial aporta informacion muy
importante.

En este analisis debe determinarse qué parametros microestructurales caracterizan
la distribucion de las fases inicialmente presentes. En el caso del acero en estudio, cuya
condicion inicial corresponde a un tratamiento de globulizacion de carburos, el anilisis
involucra determinar la distribucion de tamafios de los mismos. Para ello se midieron
tamaifios de particulas. Dado que las mediciones se realizan sobre areas, se utilizo el
método de Schwarz-Saltykov para correlacionar la distribucion de tamafios en drea con la
correspondiente distribucion de tamafios en volumen.

Luego de los tratamientos térmicos realizados, se midieron las fracciones de
carburos mediante analisis de dreas. Con dicho andlisis se logra determinar la fraccion de
carburos remanentes. Esta informacion experimental es suficiente para ajustar el modelo
de disolucion planteado, por lo que luego de los tratamientos térmicos no se determinaron
las distribuciones de tamafios de carburos sino que solamente se determind la fraccion
remanente de los mismos mediante ¢l andlisis de arcas.

Cuando se descan realizar mediciones microestructurales mediante metalografia
cuantitativa, se debe elegir entre diferentes procedimientos. Esto involucra evaluar qué
procedimiento es mas eficiente en el sentido del esfuerzo para obtener una dada
precision. La confiabilidad del andlisis estd asociada al nimero de observaciones
realizadas, y s¢ tiene que cuando mayor es ¢ste numero, s¢ espera que sea menor la
variabilidad relativa de las mediciones. Por ello es importante determinar ademas,
cuantas mediciones son necesarias para alcanzar una determinada precision.

3.1.1 Analisis de dreas

A continuacion se describen las consideraciones generales del andlisis de dreas.

Se supone un elemento de volumen ciibico de la muestra, de lado L. como en la
Fig. 3.1. Dentro de este elemento se pueden tener infinitos planos paralelos a alguna de
las caras del cubo, como ¢l trazado en la figura a una altura z, pudiendo tomar = cualquier
valor entre 0y L. Si se considera que 4(z) es el rea de interseccion de un plano particular
con todas las particulas de una segunda fase en la estructura, la fraccion de area de dicho
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plano que es ocupada por las particulas 4 4(z), es:

Aiz)
.‘{J{:} :_il_ {3”

donde :
Alz)= A1+ A2+ A3+ A4+ A5+ A6+ 47

- L b

/‘ Al

M 7AL=197 3 /an
~ f
-

ah | b l.1I (}/
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c v

‘. A2
e O \ A4 -

Figura 3.1: Interseccion de un plano de ensayo con un elemento de volumen ctbico.

El valor esperado de 4,z), promediado en todo ¢l dominio de z, o sca, en todas

las posiciones posibles para un plano de ensayo en el clemento de volumen, es:
L

E(4,)=4,= [4(2)/(2) (3.2)
L]
Donde fiz) es la probabilidad de encontrar un plano de ensayo entre z y z+dk. Si
los planos estin uniformemente distribuidos, esta probabilidad es la misma para cualquier
plano, entonces: %

flz)=—
L (3.3)

Reemplazando las ecuaciones (3.1) y (3.3), en (3.2), se tiene:

[
- ez Alz)d=
A= [a4== (3.4)
La cantidad A{z)d= es, en el limite, ¢l volumen de las particulas contenidas en una
delgada capa de espesor “dz" ubicada en la posicion “z", Por lo que la integral:

L
jAg:m.- (3.5)
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es el volumen total V' de precipitados, en la muestra cibica de volumen 8 Sustituyendo
(3.5) en (3.4), sc obticne:
Fraccion de drea = I 3 A ¥, = Fraccion de volumen (3.6)

ocupada por precipitados E ocupada por precipitados

Esta relacion es vilida cuando la distribucion volumétrica de las particulas es
homogénea. Si este no es el caso, la relacién puede mantenerse cuando se conoce el
patron de distribucion de particulas y las mediciones se realizan de manera tal que se lo
considera (por ejemplo, estableciendo zonas de muestren). Consecuentemente, no es
necesario que deban evaluarse planos con orientaciones aleatorias en un andlisis de
fracciones en volumen. Puede ser necesario analizar mas de un plano de pulido debido a
que un plano contenga insuficientes caracteristicas, pero los sucesivos planos de andlisis
pueden ser paralelos [1-2].

La relacion (3.6) posibilita inferir caracteristicas en volumen (fraccion de
volumen de precipitados) de un material, a partir de las mediciones en un plano (fraccion
de drea de particulas en el plano de pulido).

3.1.2 Distribucion de tamaifios

A continuacion se describe el método de Schwarz-Saltykov para determinar la
distribucién de tamarios en volumen a partir de la distribucion en dreas.

Las particulas son consideradas como esféricas. Los tamafios medidos de las
mismas s¢ dividen en grupos o intervalos de clases (normalmente entre 7 v 15 grupos).
Luego de elegirse ¢l nimero de grupos "k" en que se dividirin las mediciones, se
determina un valor “A™ como ¢l cociente entre ¢l didmetro maximo medido y el namero
de grupos elegido. Se asigna como didmetro a las particulas del primer grupo el valor
“A”, a las particulas del segundo grupo sc les asigna un diametro de 2A, etc.., v las
particulas del altimo grupo, o sea las de mayor tamaio, tendran un didmetro asignado kA.
Debe notarse que en cada grupo se tendran particulas con diametros reales entre nA y
fn+1)A pero se les asigna un diametro Gnico (n+1)A.

Las particulas correspondientes al grupo de didametro asignado A, pueden formar
en ¢l plano de pulido secciones con didmetros iguales o menores que A. Esto se observa
en la Fig. 3.2, en la que se esquematizan particulas de diametro D = 4 siendo
interceptadas por un plano de pulido.

Didgmetro medido < A

D=A

/\ Plano de pulido

/

Figura 3.2 Particulas de diametro asignado A generando secciones con areas
diferentes en funcion de sus posiciones respecto del plano de pulido.
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Las particulas con didmetros 24 podran formar con el plano de pulido secciones
correspondientes a los grupos 1 y 2 (con didmetros de 0 a A y de 4 a 24
respectivamente). Particulas del altimo grupo (de diametro k4) podrin formar secciones
de todos los grupos.

Para especificar ¢l nimero de sccciones en un arca, se debe indicar el tamafio del
grupo y ¢l de la particula de la que fue derivado. Se tiene la siguiente notacion:

Nafiji=Numero de secciones del grupo */” (particulas con diametro medido entre
(i-1)A4 y i4) generado por particulas del grupo */” (con didmetro asignado jA donde j21),
El nimero total de secciones del primer grupo (diametros entre 0 y A), es:

ND=Y N1

i=l
Similarmente, el nimero total de secciones del grupo “i" (didmetros entre (i-1) A
yid), es:

(3.7)

N (iY=D N (i j) (3.8)

Para relacionar del nimero de secciones observadas en el plano de pulido con
numero de esferas en unidad de volumen *N}™ | se considera lo siguiente:

La interseccion de esferas del jth grupo (didmetro asignado jA4) con ¢l plano de
pulido, puede formar secciones del ith grupo (didmetros entre (i-1)4 vy i4). Esto se
observa en la Fig.3.3.

———p Planos de secciones limitantes

I

Figura 3.3, Esquema de una csfera que al ser interceptada por ¢l plano de pulido
puede generar secciones de diametros menores [1].

La distancia entre el plano de pulido y el centro de estas esferas cstara entre b, v
f;.r. Consecuentemente, los centros de las particulas se encontrarin en un volumen
delineado por planos paralclos al plano de pulido a una distancia &y v h,.; en ambos lados
del plano de pulido, como se esquematiza en la Fig. 3.4
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Figura 3.4: Esquema en ¢l que se muestran dos particulas del grupo j4 ubicadas en ambos
lados del plano de pulido. Al ser interceptadas por este altimo, forman secciones con
diametros del grupo i

¥ 2 5 0
Para un drca de Imm’, el volumen conteniendo los centros de estas particulas

(D=j4) es: ]
Vo = 20l )~ b Jx (1mm?) (3.9)

Si en la unidad de volumen hay Ny(j) particulas con didmetro igual a /4, entonces
el nimero de secciones con didmetros entre (i-1)Ay iA esta dado por:

N, )= Vo N () = 2[(1 )= ]x N (3.10)

El volumen entre A v b, es expresado mas convenientemente en términos del
diametro de la particula (j4) v los diametros de las secciones [fi-1) daidf, (Fig. 3.3) lo

cual da:
N (i, /)= .-v,.{_na[\{f (-1} = —:‘-*}} (3.11)

Esta es la ecuacion basica de Saltykov que relaciona el nimero de secciones en
unidad de drea con el nimero de particulas en unidad de volumen para esferas de un
cierto diametro,

Cuando la distribucion de particulas esta representada por esferas de tamafio
discreto, la ecuacion (3.11) es aplicada separadamente a cada grupo. Los coeficientes que
relacionan los Ny's a los Ny's, se determinan sustituyendo los correspondientes valores
enteros dejei.

Por ¢jemplo, para un caso en que las particulas son divididas en tres grupos, la
ecuacion (3.7) queda:

N, =N, (LD)+N,(1,2)+ N ,(L3) (3.12)

Procediendo de la misma manera para los grupos 2 v 3, reemplazando los N,'s

mediante la ecuacion (3.11), se obtiene un sistema de ecuaciones a resolver para los Ny's
[1]. El nimero total de particulas por unidad de volumen resulta:

N. =N+ N.(2) +..... + N, (k) (3.13)

9



Procedimiento experimental

3.1.3 Errores en las mediciones
3.1.3.1 Validez de las ecuaciones

Las ecuaciones (3.1-3.6) son validas en el caso de que las mediciones se realicen
en dos dimensiones, En metalografia se presentan dos casos comunes en los cuales csta
condicion no es satisfecha. Uno de ellos se da cuando se forman relieves en la superficie
de la muestra debidos a pulido o revelado diferencial (el reactivo quimico utilizado
disuelve preferencialmente ciertas fases o regiones) Fig 3.5 (a). El otro caso se presenta
cuando se observa a través de una pelicula de muestra, como en microscopia electronica
de transmision, Fig 3.5 (b).

Cuando se presenta uno de los dos casos vy se realizan mediciones de fracciones de
arcas, lo valores obtenidos deben corregirse, para lo cual se han desarrollado ecuaciones
que ticnen en cuenta los mencionados efectos [1]:

s
4= .4_4+[T’] (3.14)

Donde: A4 "= fraccion de drca de particulas total, proyectada u observada
Sy= Superficie por unidad de volimen de las particulas
A= fraccion de drea verdadera. 4=V como se demostré en 3.1.1

La definicion del espesor “f* puede verse en la Fig 3.5, y debe ser pequeiio
comparado con el tamafo de las particulas para permitir la aplicabilidad de las
ecuaciones (3.14) en las mediciones sobre superficies.

Areas interceptadas Areas interceptadas
T verdaderas

¥ Areas interceptadas
verdaderas

Figura 3.5: Efectos de profundidad. (a) Disolucion preferencial de la matriz; (b)
superposicion por proyeccion de imagenes mediante transmision [1].

3.1.3.2 Errores estadisticos

Se seguird el tratamiento de Hilliard y Cahn [3] para estimar el nimero de
mediciones a realizar para alcanzar un cierto nivel de error.
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Se considera que la fase cuya fraccion se desea medir, se presenta como
cantidades discretas, e.g., particulas distribuidas en forma aleatoria sobre el plano de
pulido.

Por simplicidad, parimetros estructurales que en la prictica estin sujetos a
variaciones continuas, seran tratados como cantidades discretas. Esto no afecta los
resultados finales del andlisis [3]. Con esto, se puede considerar que cada subirea
seleccionada contiene “m;" particulas de la fase a medir con dreas “a;”, “m>" con area
“a;" y asi sucesivamente. Entonces, la fraccion de drea esperada de particulas,

promediando las mediciones sobre un cierto niimero de subdreas de igual tamafio “A", es:

— Y. ma, (3.15)
A, = ZT

donde m, es el nimero promedio de particulas de area “a,”, Dado que las particulas estan

1

distribuidas aleatoriamente, el nimero de particulas de un dado tamano “a”, apareciendo
dentro de un drea dada, seguird una distribucion de Poisson. Por lo tanto se tendrd para la

varianza: , —
T, =M, (3.16)
El valor esperado x de una variable discreta x es:
1E Z,x.-.”[xl:l (3.17)

1

donde p(x, cs la probabilidad asociada al valor “x;”.

La precision en la medicion de una variable puede estimarse mediante el uso de la
desviacion estandar “a,"” definida por:

o, = Z,.(x. xf plx) = Y xiplx)-x (3.18)

Ademis, una funcion lineal:

Y =0y 460 +onnt ), (3.19)
donde las “ci” son constantes, tiene desviacion estandar:
G’f = ({'Lﬂrl_l]: +{i.’.‘:ﬂ'.._}2+ .......... + {}“'"J-, ] (3.20)
Combinando las ecuaciones (3.15), (3.16) v (3.20) se obtiene:
of = 2. ma; (3.21)
; A

aplicando la ecuacidn (3.18) la ecuacion (3.21) puede re-escribirse como:

o = [”: ](::rj +;"] (322)

Donde a es el valor esperado del area de las particulas individuales y Ees el
niumero total esperado de particulas.
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Normalmente se¢ estd mas interesado en el valor relativo del error que en su
magnitud absoluta, por lo que se divide la ecuacion (3.17) por:
P— -
1 ——
45 = —
para obtener: \ "4

;z[; [] ¥ (3.24)
Mu.ﬂ o

F
A

J (3.23)

c.

El parametro (a, .“5} es una medicion adimensional del grado de dispersion en la
distribucion de tamarfios de particulas en el plano de pulido. Si el numero de particulas

medidas no es muy pequefio, es justificable reemplazar @ y o, por estimaciones
experimentales de estas cantidades. También se puede reemplazar M, por M_. el nimero

de particulas verdaderamente observado en la subdrca. De esta manera, la varianza y el
crror relativo, pueden estimarse mediante parametros determinados sobre el plano de
pulido.

3.1.3.3 Otros errores
Ortras fuentes de error son:

¢ Lalongitud minima medida en la pantalla del microscopio electronico de
barrido, dicha longitud es de 28 nm (a 8000 X).
La consideracion de particulas como esferas en casos de formas muy vanadas.
La eleccion de la subdrca de medicion, la cual puede contener zonas en las
que se produjeron segregaciones durante la fabricacion del material.

1.2 Ensayos realizados
3.2.1 Andlisis quimico

La determinacion de la composicion quimica del material en estudio se realizo
mediante espectrometria de emision optica.

La técnica de emision dptica utiliza una chispa de alta energia, creada a través de
un espacio lleno de argdn entre un electrodo y la muestra a ser analizada. La chispa
genera una  emusion de radiacion desde la muestra exeitada, con longitudes de onda
caracteristicas de la composicion clemental.

Se uwtilizé un espectrometro de emision optica ARL (Applied Rescarch
Laboratories) 4460. Se analizaron los elementos C, Mn, 5. P. §i, Ni. Cr, Mo, V. Cu, Sn,
As, Al, Ca.Nb, Tiy B.
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3.2.2 Tratamientos térmicos de disolucion de carburos
1.2.2.1 Equipo utilizado

Para realizar los tratamientos térmicos de austenizacion y disolucion de carburos
se utilizo un equipo DSI Gleeble 3500,

El equipo Gleeble es un simulador ciclos termomecénicos de interés y aplicacion
en la industria. Por ejemplo, se puede simular tratamientos de austenizacion v ciclado
térmico. También se puede aplicar simultineamente deformacion en traccion o
compresion.

El equipo dispone de una camara en la que se pueden realizar ensayos con
atmosfera controlada, como vacio, atmosfera de argon, mezclas de pases, segin los
requerimientos del ensayo.

El sistema de calentamiento ¢s de resistencia directa con control mediante lazo
cerrado, alcanzando velocidades de calentamiento de hasta 10000 °C/seg. La temperatura
¢s medida mediante termocuplas, y dependiendo del tipo utilizado, es posible el control
de temperaturas hasta 1700 °C 6 3000 °C con una precision de £1°C. El enfriamiento
puede realizarse: por conduccién de calor a través de las mordazas, ¢ si se requieren
mayores velocidades de enfriamiento, por inyeccion de aire, agua 6 mezclas de aire y
agua.

El sistema mecanico estd provisto de valvulas servo-hidraulicas combinadas con
un sistema hidraulico, y permiten velocidades maximas de 1 m/seg y una fuerza maxima
de 98 kN.

La adquisicion de datos y control se realiza por medio de un equipo de
computacion que opera mediante interfases graficas de usuario. Esta altima facilita la
programacion de las operaciones a simular.

3.2.2.2 Ciclos térmicos realizados
Para los ensayos se prepararon probetas de 80 mm de largo por 10 mm de ancho,
con ¢l espesor correspondiente al material original.

Para el control de la temperatura se utilizaron termocuplas de chromel-alumel
{tipo K), que fueron soldadas a la superficie de las probetas como se observa en la Fig

3.6,
termocnnla ———— y
T

y 80 mm y 10 mm

7 7

Figura 3.6: Esquema de una probeta sometida a los ciclos térmicos
Se simularon tratamientos térmicos que consisticron en rapidos calentamientos
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hasta la temperatura de austenizacion, permanencia a esa temperatura un tiempo
determinado y rapido enfriamiento hasta temperatura ambiente (templado). En la Fig 3.7
s¢ presenta un ciclo tipico simulado.

1 Figura 3.7: Ciclo térmico
] simulado en Gleeble para 5
5004 seg  de permanencia  a
4004 Ta=860°C

IDDJ

Temperatura (°C)

200 -

103 5

0o 5 10 15 20
Tiempo (seg)

3.2.3 Andlisis de microestructuras
3.2.3.1 Material inicial

Para el analisis de la microestructura correspondiente al material inicial, se
cortaron muestras que fucron pulidas mecénicamente hasta papel 1200, y luego mediante
paio con pasta de diamante de 3 um.

Para revelar microestructuras en accros, normalmente se utilizan reactivos
quimicos como meta bisulfito de sodio, solucion de HCI, nital, picral. entre otros,
dependiendo de la caracteristica microestructural de interés. A fin de encontrar el reactivo
quimico mas adecuado para realizar cuantificaciones se realizaron diversas pruebas de
revelado. Se probaron soluciones de metabisulfito de sodio al 17 %, soluciones de Nital y
Picral al 2 % y una solucién de Nital y Picral en relacion 1:1.

Las soluciones de nital y picral revelan la microestructura mediante la disolucion
preferencial de la matriz. De esta manera los carburos forman relieves respecto de la
matriz introduciendo errores del tipo descrito en 3.1.3.1, durante las mediciones, La
solucion de metabisulfito de sodio, al reaccionar en la superficic del metal, deposita una
capa de oxido-sulfuro-sulfato compleja, la cual es coloreada en tonos de marron [4].
minimizando el ataque preferencial. Por esto, la solucion de metabisulfito de Na fue la
utilizada para la determinacion de la distribucion de tamanos de carburos en ¢l material
inicial,

3.2.3.2 Material tratado térmicamente

Para realizar la cuantificacion de las fracciones de carburos remanentes luego de
los tratamientos térmicos, se procedio a cortar transversalmente las probetas de modo que
s¢ pueda examinar el plano correspondiente a la ubicacion de las termocuplas, como se¢
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esquematiza en la Fig 3.8. Posteriormente, las probetas fueron pulidas mecanicamente
hasta papel 1200 y en paio con pasta de diamante de 3 pm.

Para revelar las microestructuras, nuevamente se realizaron prucbas con los
reactivos mencionados en 3.2.3.1. Se encontré que la solucion compuesta de nital 2% y
picral 2% en relacion 1:1, es la mas adecuada. Con ella se obtuvieron buenos contrastes y
definicion y se observi leve disolucion preferencial de la matriz.

Plano de observacion

Figura 3.8: Esquema del corte de las probetas ensavadas para su observacion
metalografica

3.2.3.3 Microscopia electranica de barrido (SEM)

El microscopio electrénico de barrido es un instrumento que permite la
observacion y analisis de toda clase de superficies, Consta de las siguientes partes:

Una columna dptico-clectronica gencradora del haz de electrones que inciden
sobre la superficie de la muestra; un sistema de doble deflexion del haz electronico; un
sistema de deteccion de sefiales originadas por la superficie de la muestra; un sistema de
amplificacion de dichas sefiales y un sistema de visualizacion de las imagenes.

El haz de electrones se genera por efecto termoidnico, aplicando una corriente
eléctrica a un filamento de tungsteno, que actia como catodo. Lucgo, el haz es acelerado
y convenientemente focalizado.

Las bobinas del sistema de deflexion desplazan el haz de clectrones sobre la
muestra de manera de explorar una region seleccionada. Las mismas sefiales que se
aplican a las bobinas deflectoras se utilizan para desplazar el haz del tubo de rayos
catddicos; de esta manera existe una correspondencia “punto a punto” entre ¢l barrido de
la superficic de la muestra y ¢l barrido en la pantalla fluorescente del tubo de
visualizacion.

El haz de electrones incidente es de alta energia (20-30 kV), y al incidir sobre la
superficic de la mucstra, genera un conjunto de sciiales que pueden ser detectadas
independientemente, convertidas a pulsos eléctricos y amplificadas convenientemente.

Si con alguna de las sefiales se modula la intensidad del tubo de rayos catodicos,
s¢ obtendra en la pantalla un registro de la informacion que csa sefal ha recogido de la
superficic de la muestra durante el barrido del haz [5]. Se puede obtener informacion
respecto de la composicion, morfologia y topografia de regiones cercanas a la superficie
de la muestra analizada, dependiendo del tipo de detector utilizado.

Se utilizé un microscopio electronico de barrido Philips XL 30.
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3.2.4 Métodos de medicion

Las mediciones de los tamafios de carburos en el material inicial se realizaron
sobre micrografias impresas empleando una regla milimetrada. Estas micrografias se
obtuvieron mediante el SEM. Se optd por una magnificacion de 8000 X dado que con
menores magnificaciones se tienen demasiadas particulas y con mayores magnificaciones
se necesita mayor tiempo para obtener imdgencs. Sc consideré a las particulas como
csferas y se midieron sus diametros. Las correspondientes dreas se determinaron como;

s (3.25)
4

Las mediciones de fracciones de dreas de carburos luego de los tratamientos
térmicos, se realizaron directamente durante las observaciones en el SEM. Nuevamente
se consideraron a las particulas como e¢sferas, se midicron sus didmetros y se sumaron las
correspondientes dreas calculadas con (3.25). La fraccion de drea de carburos resulta del
cociente entre ¢l drea de los mismos y el drea total observada y la fraccion en volumen se
deduce de (3.6).

En la Fig 3.9 se observa una foto correspondiente a una probeta tratada 20
minutos a 860 °C, en la que se muestran mediciones del diametro de los carburos.

Figura 3.9:
Micrografia obtenida
con SEM, muestra
tratada 20 min a 860
il 5

Se realizaron mediciones de carburos hasta obtener un error entre 6 y 8 %, para
los casos en que la fraccion de carburos es mayor a 1%. Estos errores se estimaron
reemplazando las drcas de carburos determinadas mediante la ecuacion (3.25) en la
ecuacion (3.24). A partir de la ecuacion (3.24) lo dicho supone la medicion de mas de
500 particulas sobre el plano de pulido. Esta ecuacion incluye ademas, un término que
considera ¢l grado de dispersion de la distribucion de tamanos y, como se observa en la
Fig 3.9, esta dispersion es grande con lo que se debieron medir hasta 800 particulas en
algunos casos. Con fracciones de carburos menores a 1 %, se amplio el limite de error.
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CAPITULO 4
RESULTADOS

En este capitulo se presentan los resultados experimentales obtenidos con las
técnicas descritas en el Capitulo 3. Ademads, se comentan algunos inconvenientes
encontrados y los procedimientos seguidos para evitarlos.

4.1 Caracterizacion del material de partida

El material en estudio se presenta en forma de laminas con un espesor de 1,1 mm
y un ancho de 230 mm.

4.1.1 Andlisis quimico

Se trata de un acero de alto carbono con manganeso, cromo y silicio tal como se
puede observar en la tabla 4.1, en la que se presentan los resultados del analisis quimico.

C Mn Si Cr Ni Al o] P
069% | 0,76% | 0,20% | 0,23% | 0,04% (0,036% | 0,007 [0,016%
Mo V| Cu Sn As Ca Nb Ti B NIOIH
001% |-[005%[0002%]| - | lppm | 0,004% | 0.002% |1 ppm| - | - | -

Tabla 4.1 Composicion quimica del material en estudio
4.1.2 Anilisis microestructural

La microestructura consiste en ferrita v carburos globulizados. Se observa una
amplia distribucion de tamafos de carburos, enconirindose que los mds grandes se
ubican en los bordes de grano ferriticos y los mas pequenios en el interior de dichos
granos (Figs 4.1 v 4.2).

En la Fig 4.1 se prescntan micrografias obtenidas mediante SEM de muestras
cuya microestructura se revelo utilizando la solucion de nital. Se puede observar como ¢l
nital disolvié preferencialmente la matriz de ferrita. Soluciones de picral v nital mds
picral mostraron ¢l mismo efecto.

En la Fig 4.2 se presentan micrografias, obtenidas mediante ¢l microscopio
clectronico de barrido (SEM), de muestras cuya microestructura fue revelada usando la
solucion de metabisulfito de sodio.

Como se dijo previamente, el metabisulfito de sodio deposita sobre la superficie
del acero los productos de la reaccion quimica por lo que no se presenta el cfecto de
disolucion preferencial.
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Figura 4.2 Material inicial; microestructura revelada con metabisulfito de Na 17%.
4.1.3 Distribucion de tamaiios

Se determind la distribucion de tamafios de carburos en volumen a partir de la
distribucion de secciones en dreas. Se considerd a los carburos como esféricos y se
midieron los diametros de las secciones observadas con una regla milimetrada sobre
micrografias impresas. Mediante (3.25) se determind la correspondiente area de los
carburos. ’ '

Se eligié una magnificacion de 8000 X (Fig. 4.2) (ver 3.2.3.4). Se midié un total
de 1078 carburos (18 subdreas de 15,6x11,5 um?). El didmetro maximo medido fue de
2,85 pm.

En el procedimiento de Schwarz-Saltykov se considera que las secciones mais
pequedias medidas en el plano de pulido, pudieron haberse formado por la interseccion de
las particulas mds grandes con el mismo. Para determinar ¢l nimero de particulas
pequefias por unidad de volumen, se realizan sucesivas restas de las contribuciones de
particulas mas grandes. Esto se hace evaluando la probabilidad de estas contribuciones.

En la descripcion del método (3.1.2) se menciona que la cantidad de grupos &, en
que s¢ dividen las mediciones, puede elegirse entre 7 y 15. Elegir valores de £ proximos a
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I5 supone una mejor descripcion de la curva de distribucion de las mediciones, pero a
mayor numero de grupos, serda menor la cantidad de valores en cada uno de ellos. Es
posible entonces, que se obtenga valores negativos de Ny para los grupos de particulas
mis pequeiios. Esto sucedio al dividir las mediciones en 15 grupos. El grupo de particulas
mas pequefio recibid pocas mediciones y se obtuvo Nv < () para este grupo. Luego se
cligié k=10 grupos, con lo que 4= (1,285 um (Ver 3.1.2), obteniéndose Nv > () para todos
los grupos por lo que sc adopto este valor para £.

En la Fig. 4.3 se muestra la distribucion de tamafios en area. En la Fig. 4.4 se
muestra la distribucion de tamafios en volumen, obtenida mediante la aplicacion del
método de Schwarz-Saltykov y en la figura 4.5 sc presenta ¢l ajuste de estos resultados
experimentales a una distribucion tipo Log-Normal.
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Dado que ¢l niimero de carburos por unidad de volumen total (Ny) es simplemente
la suma de los valores correspondicntes a todos los grupos, se determino la fraccion
correspondiente a cada uno de estos como el cociente:

N, (i)

Fraccion de Carburos Clase(i) =

Las fracciones de carburos correspondientes a cada grupo sc muestran
graficamente en la figura 4.6.

B? Figura 4.6 Fracciones del
E total de carburos
g correspondientes a los grupos
&= elegidos.

I.'.‘

0.5 1.0 1.5 20 25

Diametros (um)

El grifico de la Fig 4.5 muestra que los tamafios de las particulas medidas siguen
una distribucion log-normal. El tamano medio de los carburos ¢s 0,58 pm con una
desviacion de 0.4 pum. Es decir, el material presenta una amplia distribucion de tamafios
de carburos.

51



Resultados

4.2 Simulaciones de tratamientos térmicos

4.2.1 Tratamientos térmicos de austenizacion y disolucion de los carburos

Las temperaturas y tiempos de austenizacion ensayados, se presentan en la tabla

4.2,
Tauss Tiempo de austenizacion (segundos)
840 °C 5 20 | 60 300 | 600 | 1200 | 1800 | 3600
860 °C 5 20 6l 300 600 12000 | 1800 | 3600
Tabla 4.2 Datos de los tratamientos térmicos simulados
Con el fin de minimizar el efecto de las transformaciones durante el

calentamiento, las probetas fueron calentadas rapidamente hasta la temperatura de
transformacion isotérmica. Se aplicaron velocidades de calentamiento de 50 °C/scg hasta
700 °C ¥ luego de 100 °C/seg hasta la temperatura de transformacion, con lo que el
tiempo de calentamiento desde A1 hasta la temperatura de transformacion fue de entre |
y 2 segundos. En la Fig. 4.7 se¢ muestra la porcion ampliada de una curva de
calentamiento en la que se observa el momento en que se alcanza la temperatura de

austenizacion.

900 4

860 °C

B00 4

Temperatura (°C)

T 4

13 14

Tiempo (seg)

15

16

17 18

19 20

Fig 4.7 Porcion ampliada de la curva calentamiento de un tratamiento térmico simulado
(temperatura de austenizacion; 860 °C),

52



Resultados

En los primeros ensayos, luego del tratamiento de austenizacion, las piezas fueron
templadas mediante enfriamiento por chorro de aire y conduccion de calor a través de las
mordazas del equipo, las cuales estan refrigeradas con agua. Con este método se
alcanzaron velocidades de enfriamiento del orden de 250 °C/seg.

En los casos en que los tiempos de austenizacion no superaron los 60 segundos, se
verificd mediante las observaciones metalograficas, la formacion de agregados de ferrita
y carburos durante ¢l enfriamiento. Ademads sc pudo observar un cambio de pendiente en
las curvas de temperatura vs tiempo registradas mediante las termocuplas soldadas a las
probetas (Fig. 3.6). Este efecto se le atribuyé a la inhomogeneidad en la composicion
quimica luego del austenizado, debida a los cortos tiempos de tratamiento. La presencia
de las formaciones de ferrita y carburos dificulta la cuantificacion de los carburos
remanentes. Para aumentar la velocidad de enfriamiento se utilizd una mezcla de aire y
agua pulverizada. Con esto se evito la formacion de agregados de ferrita y carburos en el
enfriamiento, pucs se lograron altas velocidades de enfriamiento, del orden de 1000
“C/seg (Fig 4.8 b). Esto debid realizarse en las probetas tratadas durante tiempos menores
a 60 segundos.

En la Fig. 4.9 se muestran micrografias de probetas que fueron templadas con
chorro de aire y con chorro de aire y agua respectivamente, luego de un austenizado de 5
scgundos a 860 °C. Se puede observar la presencia de agregados de ferrita y carburos en
¢l primer caso.

1000 1000
(a) (b)
— m_ — m}_
0 °
: :
"é HiX 4 - CR— E A0
2 i
E } /J £
— 400{ Formacion agregados £ 400-
de ferrita v carburos
20 . - — . - A0 . i i .
15 20 25 5 20 25
Tiempo (seg) - Tiempo (seg)

Figura 4.8 Ciclos térmicos simulados; (a): Enfriamiento con aire. se observa un cambio
de pendiente producto de una transtformacion; (b): Enfriamiento con mezcla de aire y
agua pulverizada, sc logrd mayor velocidad de enfriamiento y se evitaron
transformaciones a altas temperaturas en enfriamiento,
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(a) (b)

Figura 4.9 Probetas tratadas a 860 °C durante 5 seg. (a) Templadas con aire
comprimido; (b) Templadas con mezcla de aire y agua.

4.3 Cuantificacion de los carburoes remanentes

Para revelar las microestructuras luego de los tratamientos térmicos, se opto por la
mezcla de nital y picral debido a que se obtuvieron mejores contrastes v definicion. En
estos casos la disolucion preferencial de la matriz no es tan severa como en ¢l material
inicial, parcialmente debido a la mayor homogeneidad de los elementos de aleacion ¢n ¢l
acero.

Siguiendo los principios estereogrificos mencionados. s¢ midieron los diametros
de los carburos durante las observaciones en el microscopio electronico de barrido
(SEM). Se calcularon las areas de los mismos mediante la ecuacion (3.25), lucgo sc
calcularon las fracciones de dreas de carburos utilizando (3.1) y finalmente se dedujo la
fraccion en volumen por la relacion (3.6).

En la tabla 4.3 se presentan los resultados obtemdos respecto de las fracciones
volumétricas de carburos remanentes lucgo de los tratamientos térmicos, El intervalo de
error especificado se determind con la ecuacion (3.24). Los mismos resultados son
presentados graficamente en la fig. 4.10.
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1T=840 °C T=860 °C
tiempo | Fraccion de | Nro partic. | Fraccion de | Nro partic.
(seg) carburos Medidas carburos medidas
0 11,0 1078 11,0 1078
5 205+0,12 739 1,67+0.11 576
20 1,57+£0.12 582 1,07 = 0,06 585
6l 0,92 + 0,06 fll 0,56 + 0,04 563
300 045 +0,07 427 0,53 £ 0,08 184
600 0,37+0,13 28 0,18 + 0,04 T0
1200 | 036 +0,13 26 0,21 +0,02 176
1800 | 0,07 +0,03 10 0,22+ 0,03 146
3600 | 0074002 28 0,01 + 0,01 7

Tabla 4.3 Resultados de las mediciones de las fracciones en volumen de carburos
remanentes luego de los tratamientos.

5 12] 4
e 14 Fraccion inicial de carburos
= 10
? g. s 840 °C
B2 8] = 860°C
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o 24 H
1+ . . .
0 e T S .H-!r-rl—.l—r'
1 10 100 1000
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Fig. 4.10 Fraccion de carburos remanentes como funcion del tiempo

Los resultados presentados indican que los carburos se disuelven muy
rapidamente durante los primeros segundos. Luego, la velocidad de disolucion disminuye
y el proceso se hace mas lento a mayor cantidad de carburos disueltos. Ademas se
observa que a mayor temperatura disminuye el tiempo para alcanzar un cierto grado de

disolucion.

En la figura 4.11 se muestran micrografias obtenidas de probetas tratadas a 840
°C por diferentes tiempos, Se puede observar en la secuencia la fuerte disolucion inicial
de los carburos y la mis lenta disolucion conforme transcurre el tiempo.
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Fig. 4.11 Secuencia de micrografias de probetas tratadas a 840 °C durante: (a):
material “as received”; (b): 5 seg: (c): 60 (seg): (d) 5 min; (¢): 10 min :(f): 20 min
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CAPITULO 5
DESARROLLO DEL MODELO DE DISOLUCION DE CARBUROS

El proceso de austenizacion involucra la transformacion de la ferrita en austenita
y la disolucion de los carburos.

En base a la revision bibliografica se consideraron las siguientes hipotesis para ¢l
planteo de un modelo que describa la cinctica de estas transformaciones:

* [ada la historia previa del material (tratamiento de globulizacion), los
carburos son del tipo M;C (donde M es Fe, Mn 6 Cr). Las concentraciones de
los elementos presentes en solucion solida se estiman suponiendo que se
alcanzaron los valores de equilibrio durante el tratamiento de globulizacion.

e Lacinética de la transformacion de ferrita en austenita, en el rango de
temperaturas de interés (840 °C — 860 °C), puede describirse con buena
aproximacion considerando que esta controlada por difusion de C en la
austenita. Esta transformacion esta acompaiiada por una disolucion parcial de
los carburos.

* Una vez que la transformacion de ferrita en austenita ha terminado, la cinética
de la disolucién de los carburos ¢s controlada inicialmente por la difusion del
C hacia la matriz que los rodea y luego, por la difusion de los elementos de
aleacion, tanto hacia el centro de los carburos como hacia la matriz.

Con esta informacion se considerd un modelo que consta de las siguientes ctapas
para el describir el proceso de austenizacion y disolucion de los carburos:

e FEtapal:
Transformacion de la ferrita en austenita y disolucion parcial de los carburos con
una cinética controlada por difusion de C en la austenita.

o Etapall:
Diselucion de los carburos controlada por difusion de C en la austenita

o Etapa llI:
Disolucion de los carburos controlada por difusion de elementos de aleacion

sustitucionales.

Considerando que la microestructura inicial estd compuesta de ferrita v carburos
globulares, el material ¢s idealizado como una serie de celdas de ferrita con particulas de
carburos en sus centros. Las celdas estan aisladas, o sea, no hay intercambio de materia
entre ellas, Se supone que las celdas presentan simetria esférica (Fig. 5.1), v ¢l tamaiio de
las mismas s¢ determina mediante un balance de masa de carbono, teniendo en cuenta los
diametros medidos de las particulas.
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Figura 5.1: Esquema en dos dimensiones de la celda hipotética.

El balance de masas de C es:

CoV = CPy e L. oo" (5.1 a)
%Rﬂ‘ﬁ':l =%m;:1{~:r,t + %H{R1 = "..Fk.:ﬂ' (5.1bh)
poplet-c (5.1 ¢)

Dande ¥7: volumen total de la celda, '"*: volumen del carburo, 1 volumen de

la ferrita, Cc”: concentracion nominal de C del acero, Ce™™: concentracion de C en el
carburo, Cc™: concentracion de C en la ferrita.

Las hipotesis planteadas corresponden a la aplicacion del modelo de equilibrio
local en las interfases y control de la cinética de las transformaciones por difusion de
especies.

El avance de las interfases se calcula mediante un balance de masas en las
mismas:

omi
it

donde, Ji es ¢l flujo de la especie “i" en mol/(m” seg) y se estima utilizando la ley de
Fick:

=Ji (5.2)

,6Ci

Jr = —Dl‘-r;l;- {5_;]
D, es ¢l coeficiente de difusion de i y ACi/c¥ es el gradiente de concentracion de i,
Para conocer este gradiente de concentraciones, se debe resolver la ecuacion de difusion,
que en coordenadas esféricas y considerando al coeficiente de difusion independiente de
la concentracion se expresa:

é =DHE'§‘]+[§I£}] (5.4)
ot I\ ar’ r A ér
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Como se menciond en la revision bibliografica, no se dispone de soluciones
analiticas para la ecuacion de continuidad en el caso de disolucion de particulas con
simetria esférica, ecuacion (5.4). Por esto, mediante el estudio bibliografico realizado se
evaluaron diversas aproximaciones a la solucion de dicha ecuacion.

Las aproximaciones que se han considerado son descritas de manera general en
este capitulo; los detalles de los desarrollos matematicos pueden consultarse en los
apéndices.

Las ccuaciones obtenidas con las diferentes aproximaciones planteadas se
resolvieron utilizando métodos numéricos mediante programas escritos en lenguaje
FORTRAN.

En los cilculos se ha tenido en cuenta la distribucion inicial de tamafos de
carburos en volumen. Se calcularon las fracciones remanentes para cada grupo en funcion
del tiempo de disolucion. Esos valores fueron multiplicados por la correspondiente
fraccion inicial determinada en 4.1.3. Finalmente la fraccion en volumen global de
carburos se determina sumando las fracciones determinadas para cada grupo, ecuacion
5.5,

11k

felt) =Y fe, (1) fe,(inicial) (5.5)
i=l

Donde:
Jfeift) = fraccion de carburos remanente en funcion del tiempo calculada para el grupo i, o
sea, para las particulas de tamafio id (ver 4.1.3).
feiinicial) = fraccion inicial de particulas del grupo i

Esta fraccion de carburos remanentes, ponderada en funcién de la distribucion
inicial, no se determind al calcularse las etapas de disolucion rapida controladas por
difusion de C. En estos casos s¢ presentan curvas de disolucion para diferentes tamarios
iniciales de carburos. La ecuacion (5.5) se aplico al comenzar el acoplamiento de las tres
etapas del modelo planteado.

5.1 Etapa |

Consideraciones:

¢ Lanucleacion de la austenita se produce en las interfases carburo / ferrita. Se
forma rapidamente una pelicula que rodea a toda la particula de carburo.
Dadas las condiciones en que se realiza la transformacion, la nucleacion de la
austenita es muy rdpida comparada con su crecimiento por lo que se la
considera instantanea.

» La austenita crece en ambas direcciones, hacia la ferrita y el carburo (Fig.
5.2).

¢ El carbono difunde unicamente en la austenita, se desprecian los gradientes de
concentraciones en la ferrita y cementita.

e Dado que ¢l carbono difunde hasta 6 érdencs de magnitud mas rapidamente
que los elementos de aleacion sustitucionales. es posible que se particione
entre las fases presentes mientras los elementos de aleacion no lo consigan,
por lo que prevalece la condicion de parequilibrio (Apéndice A).
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(5

M;C M;C
(a) (b) (c)

Figura 5.2: (a): Material inicial, carburo en el centro de una celda de fernita; (b),
Una capa de austenita se ha formado y crece hacia el carburo y hacia la ferrita; (¢): La
ferrita se ha transformado completamente en austenita.

Cuando el calentamiento es rapido y la temperatura de austenizado se fija por
encima de un valor eritico que depende de la quimica del matenal (~ 890°C para ¢l acero
en cstudio), la transformacion de ferrita en austenita ocurre muy rapidamente, sin
difusion de carbono. Esto cs posible debido a que al superarse dicha temperatura, la
austenita es estable con la misma concentracion de carbono que hereda de la ferrita, Fig
5.3. Por debajo de esta temperatura critica, la austenita se forma con una concentracion
de carbono mayor que la ferrita. En este caso el carbono necesario para que la interfase
ferrita — austenita avance proviene de los carburos que se disuclven.

Figura 5.3: Esquema
del diagrama de
equilibrio Fe-C.

'\\\ Rango de temperaturas del
tratamiento de globulizacion

a+ M:C

Ce

La velocidad de avance de las interfases carburo-austenita y austenita-fernta se
calcula resolviendo los balances de flujo de carbono en las mismas, ecuacion (5.2).
Reemplazando (5.3) en (5.2) vy escribiendo la variacion de masa para un avance
infinitesimal de la interfase se obtiene:
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or,- wC ¥ B -:[F )
oo _rmeyez[ %)
ot il
or 3
_‘_.'n' (C" ¥ _C." L )= DE" (f—g—] {j.ﬂ h}
&f \ E‘J' "

donde #. es el radio del carburo, r, es la distancia de la interfase austenita-ferrita al

centro de la celda, D] es el coeficiente de difusion del carbono en austenita, €' e

C'"" €7'" y " son las concentraciones de carbono en austenita en equilibrio con
¢l carburo, en ¢l carburo en equilibrio con austenita, en austenita en equilibrio con ferrita
y en ferrita en equilibrio con austenita, respectivamente.

A continuacion se detallan las aproximaciones utilizadas para describir los
perfiles de concentraciones en la austenita, a fin de estimar los gradientes de
concentraciones proximos a las interfases.

5.1.1 Aproximacion lineal del gradiente de concentracién de carbono en y

Esta aproximacion se esquematiza en la Fig. 54 en la que se observa la
distribucion del C en la celda hipotética.
A
G CM©

Figura 5.4: Aproximacion lineal del perfil
de concentraciones de C en la austenita.

Para iniciar los cdlculos, se supone que sc ha formado una delgada capa de
austenita rodeando al carburo. Se considera que la transformacion ocurre en condiciones
isotérmicas por lo que las concentraciones de paracquilibrio en las interfases permanecen
constantes (Apéndice B).
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La linealizacion del perfil de concentraciones de C en la austenita permite estimar
los gradientes en las interfases como:

ooz _{epvs -e) ih
cr /

Donde [ es ¢l espesor de la capa de (/=r —r ). Mediante las ecuaciones

obtenidas se puede determinar el tiempo para que r, se iguale a R, o sea, ¢l tiempo para
¢l fin de la transformacion de ferrita en autenita Ademas, se puede evaluar ¢l valor final
de r., esto cs cuanto se debid disolver el carburo aportando ¢l C necesario para completar
la transformacion.

En la Fig 5.5 se muestra la variacion de r, y r, con el ticmpo durante la disolucion
de una particula de »,=/,425 um a 840 °C. Se puede ver que la velocidad de avance de la
interfase austenita / ferrita es mayor que la correspondiente a la interfase carburo /
austenita. El modelo predice que la disolucion de la ferrita se completa en 0.04 seg. En la
Fig 5.6 sc compara la disolucion de particulas con diferentes tamafios (r,) iniciales.

32
301 R=3um _
281 e
- 264 ro = 1.425 um g Figura 5.5: Evolucion de r, v
E. 244 disolucion de un carburo con
s 1 - ro=1,425 a 840 °C
& - e | . Hm
= 2 4 ¢
[
& 18] L r
] |
169
14—
" 0
.00 0.0 0.02 0,03 .04
Tiempo (seg)
Figura 5.6: Curvas de
disolucion de carburos de
ro = 1,425 um diferentes radios iniciales a

840 °C.

Fraccion de carburos (% V)

ro = 0,855 um
ro=(,1425 um
0.00 0.01 0.02 0.03 0.04
Tiempo (seg)
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La aproximacion lineal de perfiles de concentracion presenta la ventaja de ser
muy simple por lo que resulta muy practica para realizar estimaciones. Es frecuentemente
encontrada en la literatura en una amplia diversidad de célculos de transformaciones de
fases. Presenta ¢l inconveniente de no cumplir con la conservacion de masa del sistema,
por no ser una solucion de la ecuacion de continuidad..

5.1.2 Aproximacion del campo invariante

En esta aproximacion se considera que J¢C" /or ~ (). Esto implica resolver la
ecuacion de Laplace V'C" =0, para la cual se obtiene un perfil de concentraciones del

tipo:
C'ir)=2+b (5.8)
r

Donde a v b se determinan mediante las condiciones de contorno que se observan
en la Fig. 5.7, o sea, las concentraciones de C en las interfases carburo-austenita y
austenita-ferrita. Estas concentraciones s¢ corresponden con las de paraequilibrio a la
temperuturi de transformacion.

Ce cM e
r o |
|
Ccrmlr_- L
eespcn i MEPERE Figita 575 Peefl e
k coe concentraciones de carbono
............ R — C{_u o Ia cctdﬂ hipﬂté[iﬂal
—
e | Iy " radio
""‘-\' C‘: {F: :. - {-:L Myl
Colr,)=Cc"
_-‘-""hq.‘
o
i

Una vez evaluados los gradientes de carbono, se reemplazan en las ecuaciones
(5.6) para calcular 7. en funcion del tiempo, y el tiempo necesario para que toda la ferrita

se transforme en austenita (Apéndice C).
Resultados de los cdleulos con esta aproximacion se presentan en las Figs 5.8 y
59.
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32
104
28]  ro=1425um _
264 F__.. < Figura 5.8: Evolucion de r,
54 el disolucion de un carburo con
) ry=1,425 pm a 840 °C

221
wl ;
l.H: f ¥
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Al compararse estos resultados con los presentados en las Fig. 5.5 y 5.6, se puede
ver que con la aproximacion de campo invariante se obtienen tiempos de transformacion
levemente menores que con la aproximacion del gradiente lincalizado. Es importante
notar que ninguna de las dos aproximaciones cumple con la conservacion de masa del C
en la celda hipotética, pues no son soluciones de la ecuacion de continuidad. Dado que la
aproximacion del campo invariante es una mejor aproximacion al perfil real de
concentracion del C, se decidié utilizarlo para los sucesivos calculos.

Cabe mencionar que se intentd imponer a la ecuacion (5.8) el balance de masas de
C y la concentraciones en la interfase M;C/y y y/a como condiciones de borde. Esto es, se
considerd un perfil de concentraciones de C del tipo:

Cl=Ztbric (3.9)
r

Donde para determinar los valores de las constantes a, b y ¢ se impusieron las
condiciones de contorno de la Fig. 5.7 y el balance de masas de C. La ccuaciones
obtenidas ¢n este ultimo caso son poco practicas (muy complicadas) para las
estimaciones y predicen tiempos similares a los obtenidos con la aproximacion del campo
invariante,
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5.2 Etapa 1l

Al completarse la transformacion de ferrita en austenita, se inicia la ctapa Il en la
que se considera que:

* Se mantiene la simetria esférica, o sea, sc¢ tienen carburos en ¢l centro de una
cclda de austenita.
Prevalece el equilibrio local en la condicion de paracquilibrio.
La cinética de disolucion de los carburos estd controlada por la difusion de
carbono en la austenita.

¢ Para evaluar la velocidad de disolucion de los carburos se resuelve la ecuacion
(5.6 a) de balance de masa de carbono en la interfase carburo-austenita.

Nuevamente, al no disponerse de soluciones analiticas exactas se plantearon y
cvaluaron aproximaciones.

5.2.1 Aproximacion lineal del perfil de concentraciones

El gradiente de concentracion de carbono en la interfase se evalia considerando
un perfil lineal como se esquematiza en la Fig 5.10. La distancia de difusion (le-re) se
establece mediante un balance de masas (Apéndice D).

& : A
r"-r;[‘
| C L | |

M.C

¥ V .'-.l' 3(‘ E i
H Cc ..

L g
(a) (b)

Figura 5.10: (a) Aproximacion lincal del perfil de concentracion. (b) Evolucion del perfil
de concentracion conforme progresa la disolucion.

Debe notarse que conforme se disuelve la particula, la distancia de difusion del
carbono (le-re) aumenta. Para cumplir con el requerimiento de que el carbono no pueda
difundir mas alla de los extremos de la celda hipotética, una vez que, debido al progreso
de la disolucion /e alcanza cl valor R, se considera que /o permancce constante (Ic = R),
mientras que la concentracion de C en ese extremo de la celda se incrementa al progresar
la disolucion (Fig. 5.10 b). O sea, sc reajusta ce” para cada paso de cilculo.

Reemplazando cn la ecuacion (5.6 a) el gradiente de concentracion de C ¢n
austenita por la pendiente de la recta de la Fig. 5.10, se ticne:
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EJ',L. i [{-.f “ _(...:_ .u.[.} |
ar £ {.’t' —rc‘] ((.r_,v. T e M€ }

(5.10)

Esta ecuacion se resuelve conjuntamente con la de balance de masa global para
obtener la evolucion del radio de los precipitados. Los resultados se exponen en la Fig.
511,

Debe notarse que al utilizarse la ecuacion (5.10) se predice que los carburos se
disolveran completamente pues esta ecuacion esta escrita en funcién de gradientes de
concentraciones y en realidad es ¢l gradiente de potenciales quimicos la verdadera fuerza
impulsora de una transformacion.

12

o= 1,425 pym

1o Figura 5.11 Comparacion de
-T-: las curvas de disolucion de
s> 5 carburos  con  diferentes
§ tamanos iniciales a 840 °C,
2 '1 La etapa de transformacion se
E || caleuld mediante la
3 - | " & §

3 1 ro = 0,1425 um aproximacion del  perfil
g \ hiperbolico.

‘S \ ro= 0855 um
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g
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Los resultados obtenidos mediante la aproximacion del campo invariante son
similares a los presentados para la aproximacion lineal. Esta ultima presenta las ventajas
de ser mas simple y cumple con el requerimiento de conservacion global de masa de C.

Por esto se decidio utilizar la aproximacion del gradiente linealizado para describir esta
ctapa del proceso.

Como se observa en la Fig 5.11 este modelo predice que los carburos se
disolverian completamente én el orden de 3 segundos a 840 °C. Mediante las
observaciones metalogrificas de las probetas tratadas térmicamente, se pudo verificar
que:

o Ciran parte de los carburos se disolvieron en poco tiempo.

* Luego de 60 minutos a 840 °C y 860 °C persisten carburos sin disolver.

Esto conduce a pensar que inicialmente la cinética de disolucion puede describirse
considerando que estd controlada por difusion de C, pero luego de cierto tiempo. se debe
considerar que un mecanismo diferente controla dicha cinética pues la velocidad de
disolucion disminuye fuertemente.

Como s¢ menciond anteriormente, los posibles mecanismos controlantes de la
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cinética de disolucion involucran la difusion de los elementos de aleacion sustitucionales.
Entonces, s¢ debe determinar ¢l momento en que se produce la transicion entre los
mecanismos controlantes. O sea, se necesita un criterio para decidir cudndo termina la
reaccion rapida controlada por difusion de C y comienza la reaccion lenta controlada por
difusion de elementos de aleacion.

A continuacion se describen los diferentes criterios de fin de la etapa I
considerados,

5.2.2 Criterios de finalizacion de la etapa 11

Al producirse la transformacion de la ferrita en austenita, y la disolucion rapida de
los carburos controlada por difusion de C, la matriz de austenita puede ser dividida en dos
regiones diferenciadas segin su composicion quimica. Estas regiones corresponden a las
que originalmente estaban ocupadas por la ferrita o por los carburos. Debido a que las
transformaciones controladas por difusion de C ocurren muy rapidamente, los clementos
de aleacion sustitucionales no tienen tiempo para redistribuirse mediante difusion de
largo alcance, por lo que ambas regiones tendran las concentraciones heredadas de las
fases iniciales, o sea, de la ferrita y el carburo. Estas concentraciones corresponden a las
del tratamicnto de globulizacion, efectuado a temperaturas proximas a la Al. En la Fig
5.12 se esquematiza esta situacion para el Cr. Como se puede observar en dicha figura, se
tendri una region p de austenita con las condiciones heredadas de la ferrita y una region
¥ con las correspondientes del carburo.

A

C " H | . g
“ | MiC | ¥ ¥

Figura 5.12: Esquema de la
distribucion de Cr luego de
las transformaciones rapidas
controladas por difusion de
L.

- ' >
rc o R r

Conforme progresa la disolucion controlada por difusion de C. el contenido de
este elemento aumentard en la austenita. Siguiendo el planteo de Hillert ef al[l], esto
ocurrira hasta que no se tenga mas fuerza impulsora para la difusion, ¢s decir, hasta que
los potenciales quimicos del C se igualen entre la interfase carburo-matriz y el extremo
de la celda. Debido a la heterogeneidad, anteriormente mencionada, en la distribucion de
elementos sustitucionales en la austenita, la igualacion de potenciales quimicos del C
podria ocurrir antes de que se complete la disolucion de los carburos. La velocidad de la
interfase  disminuiria lo suficiente como para que los elementos de aleacion
sustitucionales se redistribuyan en ambos lados de la interfase. Entonces serd necesario
que haya difusion de estos elementos para proseguir con la disolucion de los carburos,
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Se evaluaron diferentes criterios para decidir en qué momento la disolucion de los
carburos pasa de estar controlada por difusion de C (Etapa II) a estar controlada por
difusion de los elementos de aleacion sustitucionales (Etapa H1):

0 Finalizacion de la etapa Il por igualacion del potencial quimico del C en la
austenita. S¢ desarrollaron las siguientes opciones:

» Sistemas ternarios; se evaluaron los sistemas Fe-Cr-C y Fe-Mn-C.

» Sistema de cinco componentes Fe-8i-Mn-Cr-C

o Criterio cinético que compara la velocidad de la interfase con la velocidad de
movimiento aleatorio de los elementos sustitucionales.

A continuacion se presentan y describen los diferentes eriterios planteados.

* Sistemas ternarios, criterio de homogeneizacion de potenciales guimicos de C

En la Fig. 513 sc¢ presenta la esquina rica en Fe de la seccion isotérmica
correspondiente a 840 °C del diagrama ternario Fe-Mn-C. El modelo termodindmico
utilizado se explica brevemente en el Apéndice E. en el que se presenta el desarrollo para
el caso de 5 componentes que fue la ultima opcion planteada. El desarrollo para 3
componentes ¢s totalmente equivalente. En el diagrama estan representadas en los puntos
1y p: las condiciones de la celda hipotética al inicio de la etapa 11, En el extremo de la
celda se tendrdn niveles bajos de C y aleantes sustitucionales, punto p;.

f
5. 840 °C
v+ M3C
.
4- g P34 b Figura 5.13: Esquina rica en
/ Fe de la seccion isotérmica
= f del diagrama ternario Fe-Mn-
> linen de isoactividad de C / C a 840 °C
= /
2+ /
/
1 /
pl ; I'I
il
ﬂ ¥ r’j" T T T ||l T T L T y r‘I.l"ll
0.01 06 07 08 09 L0 LI 12 667
%C

Durante la globulizacion, el carburo se enriquece en Mn, punto psen el diagrama.
Al producirse la transformacién de ferrita en austenita, y durante la disolucion controlada
por difusion de C en la austenita, ¢l tamafio del carburo se reduce ripidamente, v la
austenita que crece hacia el carburo recibe el contenido del elemento de aleacion de éste
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y un tenor de C gue corresponde al equilibrio y/M;C, punto p; Estrictamente, al
disolverse el carburo, lo que se mantienc constante son las relaciones de sitios de los
clementos sustitucionales respecto del Fe y no los porcentajes en peso, pero con el fin de
ser ilustrativos, los diagramas de fases son presentados con porcentajes en pesos. En el
diagrama se trazé la linea de isoactividad de C que pasa por el punto p;, correspondiente
a la actividad del C en la interfase carburo matriz. Dicha linea se determind mediante:

AR 74 ) (5.11)

Desde ¢l punto p/ el mivel de C podra aumentar, conforme ¢l carburo se disuelve,
hasta que la actividad del C se iguale con la correspondicnte de la interfase, o sca hasta
alcanzar la concentracion que corresponda a un punto sobre la linea de isoactividad
trazada. Dado que el acero tiene 0,7 % de C, se ve en el diagrama que no hay carbono
suficiente para que esta condicion s pueda cumplir, por lo que ¢l modelo determinaria
que los carburos se disuclven completamente con una cinética controlada por difusion de
C. Lo dicho es también vélido para la temperatura de 860 °C.

A esta conclusion también se llega en el caso del sistema ternario Fe-Cr-C. En la
Fig 5.14 se presenta la esquina rica en Fe de la seccion isotérmica a 840 °C del diagrama
de fases para este sistema. Se puede observar que el contenido nominal de C del acero no
es suficiente para alcanzar la igualdad de actividades del C entre la interfase v el extremo
de la celda. Ademas se puede observar ¢l mayor efecto del Cr sobre la concentracion de
equilibrio del C en la interfase,

6
840 °C
5
Figura 5.14: Esquina rica en
44 Fe de la seccion isotérmica a
#40 °C del diagrama ternario
b 34 Fe-Cr-C.
& 3
"
2
p2
—_——
14
pl a) K
D T .1'-' I“ld b -; I LJ - r T ol T t T ¥’ Iln"
o011 06 07 08B 09 10 149 12 BET

%C
« Criterio cinético de finalizacién de la etapa 11

En los casos de los sistemas ternarios Fe-Cr-C v Fe-Mn-C tratados, al no poder
aplicarse el criterio de homogeneizacion de potenciales quimicos de C descrito. se evalud
la aplicacion de un criterio cinético. En éste se considera que la transicion entre las ctapas
Il y I, puede determinarse comparando las velocidades de salto aleatorio de los
clementos de aleacion v de movimiento de la interfase. Para cllo se calculd el cociente
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“[" que relaciona la distancia que se desplazo la interfase con la distancia de salto de los
elementos en un intervalo de tiempo, ecuacion (5.12).
- Arc

o (5.12)

W
En la que Are se determina como la diferencia entre dos posiciones de la interfase
carburo / austenita en un incremento de tiempo A, v Avyy se determina como:

v D.U 'ﬁ"

en la que Dy es la difusividad del elemento M en austenita, y M es Cr o Mn. El valor de #
que se utiliza para decidir ¢l cambio de mecanismo, se elige de forma de conseguir un
buen ajuste del modelo a los datos experimentalcs.

¢ Sistema Fe-S5i-Cr-Mn-C

Para realizar cdlculos mis precisos respecto de actividades o potenciales
quimicos, se debe disponer de la mejor descripeion termodindmica posible del sistema.
Por esto, se realizaron cilculos considerando el sistema Fe-Si-Mn-Cr-C pues son los
componentes mayoritarios del acero (ver 4.1.1).

Para esquematizar los resultados obtenidos se calculd un diagrama similar al de la
figura 5.14, pero considerando la presencia de Mn y Si en la alcacion. Dicho diagrama se
observa en la Fig. 5.15.

404 840 °C
354 1+ ML
3.0+ Figura 5.15 Esquina rica en
> Fe de una seccion isotérmica
o del diagrama ternario Fe-Cr-
€3 4l il P2 | C con contenidos constantes
R f de Mn y Si, a 840 °C
1.5 i
4 |'l
104 /
0.5 ,-"'
1 p1 ps ' i
i, :
U'ulu;:'l'i-"l'l'l'l'l"’j'
oty 05 06 07T OF 09 1D 11 12 667
9% C

El razonamiento e¢s similar a los casos ternarios mencionados. La segregacion
heredada del tratamiento de globulizacion es la que produce la discontinuidad entre los
puntos p; v pgen el diagrama de la Fig. 5.15. Estos puntos tienen el mismo valor de
potencial quimico de C pero consideran las concentraciones de Mn y Si en la interfase p;
y en el extremo de la celda p,. Al tomar en cuenta los efectos en conjunto de los
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clementos mencionados sobre la actividad del C, el modelo predice que los carburos no
s¢ disolveran completamente al igualarse las actividades de C en la interfase v en el
extremo de la celda, como se ve en la Fig 5.15. Segin los calculos realizados, esto es
valido para las temperaturas de 840 y 860 °C.

En la ecuacion (5.10) el gradiente de concentraciones de C fue caleulado
considerando la diferencia de concentraciones entre la interfase y el extremo de la celda.
De esta manera, al homogeneizarse los potenciales quimicos de C en la austenita,
implicando que no se dispone de fuerza impulsora para la transformacion, el modelo afn
predecia que la interfase s¢ estaba moviendo, pues la diferencia de concentraciones
scguia siendo mayor que cero. Esto no es correcto pues la real fuerza impulsora para la
transformacion es el gradiente de potenciales quimicos v no el gradiente de
concentraciones.

Hillert et af [1] proponen que la etapa de disolucion rapida controlada por
difusion de C, debe calcularse considerando que la mixima solubilidad de C en austenita
es la dada por ¢l punto ps de la Fig 5.15. Para tener en cuenta esto, se reemplazo dicho
valor en la ecuacion (5.10). Se consideran entonces, valores de equilibrio para ¢l C en la
interfase y no de paraequilibrio.

B G < 168).) 1 (5.13)
{ {Ic—rc] {C[-'TIH". g C\:_tm']

ot

Con ¢sta nueva condicidn, ¢l modelo predice que al igualarse las actividades de C
en el extremo de la celda y en la interfase, la velocidad de ésta tiende a cero y los tiempos
de transformacion involucrados crecen enormemente. Esta aproximacion cs la que
finalmente se utiliza para describir la etapa Il en el sistema Fe-5i-Mn-Cr-C. En este caso
se tomo como criterio de fin de la etapa 1l y comienzo de la etapa 111 ¢l momento en que
la velocidad de la interfase se hace igual a la predicha considerando que la cinética esta
controlada por difusion de los elementos de aleacion. Es decir, cuando el modelo predice
que la matriz esta alcanzando el maximo nivel de solubilidad de C, la velocidad calculada
para la interfase es baja. Entonces, se suponec que los elementos de aleacion
sustitucionales tienen ticmpo para redistribuirse en ambos lados de la interfase y
controlan la cinética de la posterior disolucion.

5.3 Etapa I11

Al cumplirse con alguno de los criterios de fin de la reaccion rapida controlada
por difusion de C, se considera que los elementos sustitucionales intervienen en la
cinética de disolucion.

Para esta etapa, se mantienen las siguientes consideraciones de la etapa I1:

= Simetria esférica.

e Los perfiles de concentraciones se aproximan como lincas rectas.

Se plantearon y evaluaron diferentes hipotesis para describir esta etapa:
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e Modelos que igualan la velocidad de difusion de C y un elemento
sustitucional M en la interfase y supone equilibrio en la misma para ambos
elementos, Se ha considerado la posibilidad de que M pueda difundir hacia la
matriz o hacia el carburo y la matriz simultineamente.

e Modelos que consideran que la cinética esta controlada exclusivamente por la
difusion de elementos de aleacion sustitucionales. Se ha considerado la
posibilidad de que M pueda difundir hacia la matriz o hacia la matriz y ¢l
carburo simultineamente.

e Sistema Fe-8i-Mn-Cr-C, se planteé un modelo que considera a la cinética
como controlada por difusion de Cr y Mn hacia ¢l carburo.

A continuacion se desarrollan y evalian los diferentes casos planteados.

5.3.1 Modelos que igualan la velocidad de difusién de C y un elemento sustitucional
M en la interfase.

Al considerarse en ¢l modelo de equilibrio local que todos los clementos
presentes estan en equilibrio en un entorno cercano a la interfase, la ccuacion (5.2) se
debe resolver simultaneamente para todos ellos. Es decir, todas las ccuaciones de balance
de masa en la interfase deben predecir la misma velocidad para ésta, por lo que las
condiciones cinética y termodindmica se encuentran acopladas. En un sistema binario
(Fe-C), la velocidad de la interfase es la unica incognita (ecuacion 5.6 a), pues las
concentraciones de la interfase se obtienen directamente del diagrama de fases para la
temperatura de transformacion. En un sisterma ternario s agrega una ccuacion mas de
flujo en la interfase y hay infinitas tie lines termodindmicamente posibles para establecer
las composiciones a ambos lados de la interfase. Pero dado el acoplamiento cinético-
termodinamico de la misma, existira una sola tie line para una velocidad de la interfase.
Lo dicho se gencraliza a sistemas de » componentes [2]. Este tratamiento s intentd
aplicar a los casos ternarios Fe-M-C, donde M puede ser Cr o Mn .

5.3.1.1 Difusion de M hacia la matriz

En los casos ternarios Fe-C-M. las dos ecuaciones de balances de masa en la
interfase carburo / matriz del tipo (5.6 a) son:

or . . fac.,’
.-jnr (C“ My —C”'" Mt ): D;, My Cf.ﬁ_-u' ] (5.14 a)
ol cr
FoM
Oic (o wer _ g 1) i [ oc,’ (5.14b)
ct L AL

Los gradientes de concentraciones s¢ esquematizan en la Fig 5.16, y se impone al
sistema que se cumplan los balances de masas:

72



Desarrollo del modelo

t
V,Co =VECC 4 4 jr’c:,{rur +E (5.15a)

R

VG =V wax [P (5.15b)

El volumen ¥, corresponde al comprendido entre [y, y K. En la Fig. 5.16 (b) se
esquematiza con lineas solidas el perfil de concentracion de M como supuesto
inicialmente. Luego de realizar calculos, se encontrd que el modelo predice la formacion
de un “pico™ de concentracion de M en el carburo como se esquematiza con linea de
trazos. Los detalles de los calculos se presentan en el Apéndice F, donde el perfil de M se
trazd considerando la presencia del mencionado pico. Al establecerse el equilibrio en la
interfase carburo / matriz, se forma el pico de concentracion de M en el carburo (linea de
trazos en la Fig 5.16 b). Este pico (thin spike) de concentracion fue predicho por Hillert er
al [1] y verificado experimentalmente por otros investigadores [3]. En este modelo se
considera que el “pico” es suficientemente pequeio como para despreciar la cantidad de

M alli contenido.
":‘.ll'

M
-

e Figura 5.16 Esquema de la

Cu distribucion de elementos (a)
C; (b) M.

_ Distribuciones iniciales

de las concentraciones

i
{' M

(a) (b)
Mediante la aproximacion lineal para los gradientes de concentraciones, las

ecuaciones (5.14) quedan:
ﬂf.' M (Cir' M _ C:g }

ary.c -
At (Ci_: W _Cll.u.c'-,- ] ‘.R_'T} (5.16 8)
e 2 g (e —c2 )
& oL Y ) (5.16b)
Ademas, se debe cumplir con el equilibrio termodinamico:
i, + He = Hi (5.17a)
(5.17b)

3y + ;= fye

Las ccuaciones (5.15), (5.16) y (5.17), constituyen un sistema de seis ecuaciones
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con seis incognitas. Este sistema podria resolverse para las variables v=¢¥/a, las
concentraciones en equilibrio en la interfase, la concentracion de C en el extremo de la
celda v la distancia de difusion del C.

Sin embargo, en el caso del ternario Fe-Mn-C, el sistema no se pudo resolver
debido a dificultades numéricas originadas en la gran diferencia entre los coeficientes de
difusion del Mn y C (5 drdenes de magnitud) y en la forma del diagrama de fases. En la
busqueda de la convergencia numérica, ¢l modelo predijo la formacion del pico de
concentracion de Mn en el carburo y una disminucion del gradiente de concentracién de
C en la austenita. Como se puede observar en el diagrama de fases de la Fig 5.13, la
concentracion de C en equilibrio estd entre 1 % y 1,05 % a 840 °C. Para que el gradiente
de concentracion de C se reduzca lo suficiente. la matriz debera tener una concentracion
de C disuelto de alrededor de | %. Pero como el contenido nominal de C en el acero es de
0,7 % no se podra cumplir simultincamente con los requerimientos de balance de masas
y gradiente de concentraciones de C pequefio en la austenita, manteniendo las
concentraciones de equilibrio en la interfase con ¢l carburo.

En el caso del sistema ternario Fe-Cr-C, a pesar de que s¢ manticne la gran
diferencia en los coeficientes de difusion, el sistema se pudo resolver debido a la forma
del diagrama de fases. Como se puede observar en la Fig 5.14, es posible tedricamente
disminuir la concentracion de C en y proxima a la interfase mientras se forma un pico de
concentracion de Cr. Esto permite alcanzar un alto gradiente de concentraciones de Cr y
un bajo gradiente de C, compensando de esta manera la diferencia entre los coeficientes
de difusion. En la Fig 5.17 se presentan resultados de los calculos.

5
S il 840 °C
s Figura 5.17 Cinética de
@ 3 disolucion de carburos segun
-Fs — el modelo de igualdad de
-E ‘ = I.'Iri;dsiciuncﬂ experimentales velocidades para ¢l sistéma
in 21 Fe-Cr-C. El Cr difunde hacia
b la matriz,
:% 1da
,E — 8 = @ = p———

0 . T T |

0 500 1000 1500 2000
Tiempo (seg)

Como se explicod en 5.2.2, en los casos temarios Fe-Cr-C y Fe-Mn-C no es
aplicable el criterio de igualacion de potenciales quimicos de C para determinar la
finalizacion de la etapa 1l por lo que se utilizé el criterio cinético. El valor de /3 se
determind mediante la ecuacion (5.12). El ajuste es similar para la temperatura de 860 °C
mediante una leve modificacion de f Como se ve en la Fig 5.17, al comparar los
resultados de los cilculos del modelo con las mediciones experimentales, no se obtiene
un buen ajuste. Ademis sc observa que:
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» E| moedelo predice que en la etapa III la disolucién ocurre muy lentamente, esto se
debe a que el coeliciente de difusion del Cr es mucho menor que ¢l del C.

o No se describe de manera aceptable la transicion entre las etapas.

Se realizaron calculos con este modelo entre 800 °C y 870 °C. El ajuste del mismo se
realizo mediante las mediciones experimentales a 840 °C y 860 °C.

5.3.1.2 Difusién de M hacia el carbure y hacia la matriz

Considerando el “pico™ de concentracion de M se cambiaron las ccuaciones para
tener ¢n cuenta la difusion simultanea de este elemento hacia ¢l carburo y hacia la matriz.

Los perfiles de concentraciones para M son como se muestra en la Fig 5.18. La
ecuacion de balance de flujo de M en la interfase resulta:

e D, _[ech) , Dy acy” (5.18)
G R WS A T A
'y
CJ-F o C
iy
CM
/e Figura 5.18 Esquema de la
o distribucion de elementos (a)
oM Perfil de C; (b) Perfil de M
A |
i
i
Ir.
'r >

il'l';: Ii— (b) R

Ademis de la ecuacion (5.18), se impuso la condicion de que se cumpla con el
balance global de masas (Apéndice G). Con este sistema de ecuaciones se puede calcular,
ademds de la velocidad de la interfase, una de las distancias de difusion de M. Para
determinar la otra distancia de difusion se utilizo: [; = @ /), siendo & un parametro que se
ajusta de acuerdo a los resultados experimentales.

El sistema de ecuaciones obtenido no se pudo resolver para el sistema Fe-Mn-C
debido a los problemas planteados en 5.3.1.1. Pero en el caso del sistema Fe-Cr-C., se
pudo obtener un set de valores que permiten ¢l cumplimiento de las condiciones
descritas. Nuevamente, en ¢l diagrama de la Fig 5.14, se puede ver que es posible
teoricamente aumentar la concentracion de Cr en la interfase mientras s¢ disminuye la del
C. Con c¢sto se logra mantener ¢l balance de masa del C y se establecen gradientes
(lincales) de concentraciones de Cr y C que permiten a las ecuaciones (5.16 a) y (5.18)
determinar el mismo valor de velocidad para la interfase. Se utilizo el criterio cinético de
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finalizacion de la etapa Il en ¢l que f se calculdo mediante la ecuacion (5.12). En la Fig
5.19 se muestran resultados de los célculos.

12
< 10
e B40 °C Figura 5.19 Curvas de
- 8 disolucion calculadas con ¢l
g 6 B=10 modelo  de igualdad de
£ R velocidades para el sistema
:j 4 Fe-Cr-C, a 840 °C. El Cr
- difunde hacia ¢l centro del
g 2 carburo y hacia la matriz.
3 .
E 0 —8 . -
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Como se ve en la Fig. 5.19, el ajuste del modelo a las mediciones experimentales
cs satisfactorio. Un ajuste similar s¢ obtuvo para la temperatura de 860 °C con una ligera
modificacion de los pardmetros e y £. Se realizaron cilculos en el rango de 800 °C a 870
°C. Sin embargo, este modelo solo considera la presencia del Cr y desprecia los posibles
cfectos de los demads elementos sustitucionales en la cinética de disolucion de los
carburos.

5.3.2 Aproximaciones que consideran control por difusion de aleantes

En este modelo se considera que la cinética de disolucion esta controlada
exclusivamente por difusion de los elementos de aleacion v que la concentracion de C en
la matriz se homogeneiza instantincamente.

Dado que la distribucion de los elementos de aleacion, al inicio de esta etapa, es
como se esquematiza en la Fig. 5.12, se plantearon varios modelos, considerando que los
clementos de aleacion difunden hacia la matriz 6. hacia el centro de la particula y hacia la
matriz simultancamente.

« Difusion de M hacia la matriz

Se considera que se establece un equilibrio para el elemento M como sc
esquematiza en la Fig 5.20.

Como ya se menciono, la austenita que crecio hacia el carburo durante las etapas |
y I recibio ¢l contenido de M del carburo. Al establecerse el equilibrio en la interfase
carburo matriz, se forma un “pico” de concentracion de M en el carburo. Sc¢ considera
que este pico es suficientemente delgado como para despreciar la cantidad de M que
contiene.
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Se calcula la concentracion de M del lado del carburo Cy'™” mediante las

ecuaciones de equilibrio y sc considera que las concentraciones de M en y proximas a la
interfase se mantienen constantes durante la transformacion. Un ¢jemplo se esquematiza
en la Fig 5.21.

IS

G Tic line
Y ¥+ MC
C“Hi('-r
e ) La austenita recibio el contenido de M
Cw' EEES del carburo durante la reaccion rapida.
>
Ce

Figura 5.21 Uso del diagrama terario para obtener las concentraciones en la interfase
necesarias en los cilculos.

La velocidad de disolucion se determina mediante la ecuacion de balance de
masas en la interfase:

-

OFy ¢ ﬂ:: (':;f ol (ﬂi:r ) (5.19)

ct [{'”} s Cy e } {" ™ —re)

Los detalles de los calculos se presentan en el Apéndice H. De los calculos se
obtuvo un fuerte cambio de pendiente en las curvas de disolucion al pasar de la etapa 1l a
la etapa [II. Se utilizo el criterio cinético de finalizacion de la etapa 1l. Las curvas de
disolucion obtenidas son similares a las de la Fig 5.17. El modelo predice que la
disolucion de los carburos es muy lenta en esta ctapa. Ademas este modelo considera
aisladamente los efectos del Cr y Mn en la cinética de disolucion.
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* Difusion simultinea de M hacia el centro del carburo y hacia la matriz

Se considera que se establece un perfil de concentraciones para ¢l elemento M
como se esquematiza en la Fig 5.22.

Cw

MaCH
C."-‘Ii :

Figura 522 Esquema del
perfil de concentraciones del
clemento M

E“Mﬁf €n una
T aproximacion que considera a
M difundiendo hacia el
Cp" carburo y hacia la matriz.
L e
R r
La ecuacion de balance de masas en la interfase se escribié como:
By D (o i _ ot D}, jeiwe—gg)
ry [{_"_:Ir"t r (_'“ T, ) {'FI } {C. ::-,r- v —C”r A\C J {'Ir: ]
(5.20)

Esta ecuacion se resuclve conjuntamente con la de balance de masa global
(Apéndice 1). Para determinar el fin de la etapa 11 se considerd el eriterio cinético. De esta
manera ¢l modelo posce dos parametros a ajustar empiricamente: f (ecuacion 5.12) y
a(5.3.1.2).

En la Fig 5.23 se presentan los resultados de los céleulos a 840 °C considerando

¢l sistema Fe-Mn-C, En la Fig. 5.24 se muestra ¢l correspondiente para ¢l sistema Fe-Cr-
C.
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Para la temperatura de 860 °C se obtiene un ajuste similar mediante una ligera
modificacion de los parametros fy @ Analizando los resultados del modelo se puede
observar que:

¢ El modelo predice un cambio significativo en la pendiente de la curva de
disolucion entre las ctapas Il v 1L

¢ Dado que en el balance de masas en la interfase se considera que M difunde hacia
el carburo v hacia la matriz, logicamente las concentraciones en la interfase deberin
decrecer con el progreso de la disolucion. No se mantienen constantes como supone esta
aproximacion.

s [Este modelo también considera aisladamente los efectos de los elementos de
aleacion en la cinética de disolucion.

®  Para valores bajos del pardmetro f (menores que 10), ¢l modelo predice que la
disolucion progresa en gran medida controlada por difusion de C. Las particulas mas
pequefas se disuclven completamente antes de que se cumpla el criterio de finalizacion
de la etapa 11. Al elegirse valores de ffmayores, el criterio de finalizacion se cumple para
todos los grupos de particulas. En este caso, el modelo predice que para las particulas de
mayor tamafio la disolucion ocurre en gran parte controlada por difusion de los clementos
de aleacion.

5.3.2.2 Sistema Fe-Si-Mn-Cr-C, control de ia cinética por difusion simultianea de Mn
v Cr hacia el earburo

En este caso se considerd que para ¢l fin de la etapa Il es aplicable ¢l eriterio de
homogencizacion de los potenciales quimicos del C en la austenita.

En esta aproximacion se considera que los elementos de aleacion alcanzan los
valores de equilibrio en la interfase austenita / carburo, Como se menciond en 5.2.2, el
nivel de C en la matriz podra aumentar solamente si disminuyen las concentraciones de
los elementos de aleacion en la interfase carburo / austenita.
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En la Fig 5.25, se observa la esquina rica en Fe del diagrama ternarnio Fe-Cr-C con
contenidos constantes de Mn v Si. En ¢l diagrama se esquematiza una disminucion del
contenido de Cr en la interfase desde el punto p; hasta el ps. Siguiendo el razonamiento
de Hillert et af [1], esto produce un aumento de la concentracion de C en equilibrio y el
consiguiente aumento de la concentracion de C en el extremo de la celda para
homogeneizar su potencial quimico (obsérvese la linea de isoactividad de C que pasa por
el punto pg). Todo esto con la consiguiente disolucion del carburo.

Se considerd que la disminucion de las concentraciones de Cr v Mn ocurre
inicialmente por difusion hacia el carburo pues se ticne menor distancia de difusion, y
luego hacia la matriz.

Dado que estos elementos se encuentran en equilibrio termodinamico. deben
resolverse los correspondientes balances de masas en la interfase simultinecamente. Los
perfiles de concentraciones se esquematizan en la Fig 5.26. Debe tenerse en cuenta que
en esta aproximacion de supone que ¢l C se homogeneiza instantineamente en cada paso
de la disolucion.

C."-I

Figura 5.26 Esquema de la
distribucion de
concentraciones  de los
elementos de aleacion, ri es
¢l radio del carburo cuando
se¢ alcanza el equilibrio total
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Se tienen, para los balances de masas en las interfases:

Err'-:f & D EILI [C{l” : Cﬂl‘flr- ] (5.21 a)
[C.llrf r _C[r.' ”1:'} {r{'_]’t.’]
ﬁrlhrf. E DI.:;'.L' ({ ML -lf ' ) {5 ,)I h]
[F paal e } (re _':u.} ;
Las ccuaciones de equilibrio termodindmico:
Spp, + He = He, (5.22 a)
3bdy, + Mo = My e (5.22b)
3ug, + pe = Py (5.22¢)

Los balances de masas implican igualar las cantidades de materia contenidas en
los triangulos A y B de la Fig 5.26:

" M2 4 T b 4 .3 M LL ) .
4II:l[Cr.:" rodr _-31(11.1 = J':_rkc:-[ :Eﬂ.{”. i n: . - .I-( L ride (523 0)

L

4.::]’(:;‘,’;":%—% (e’ -1}, Jo e &,-:(n —re Jo M 4;jc-:,ﬂr3m- (5.23 b)
Tis A

El conjunto de ecuaciones (5.21) a (5.23), constituyen un sistema de ccuaciones a
resolverse para las variables fy o Co™C, Ca™C, €M, Cu™, €™ y
Ce.'"" 7 El valor de "™ corresponde a la concentracion de M en el carburo al
iniciarse la transformacion, o sea la concentracion de equilibrio con ferrita en ¢l proceso
de globulizacion. Los detalles matemiticos se presentan en el Apéndice J.

Para iniciar los cilculos en esta etapa, se supone un valor de concentracion de C
en la interfase carburo / austenita, como por ¢jemplo el correspondiente al punto (p35) en
la Fig 5.25. Luego se determina el valor de concentracion de C, en ¢l extremo de la celda,
en equilibrio con el correspondiente al punto (p5), lo que imphica caleular la linea de
isoactividad de C. Con estos valores se determina re mediante un balance de masa como
el de las ecuaciones (5.1). Al conocerse ¢l nuevo re, se resuelve el sistema de ecuaciones
(5.21) a (5.23).

Una vez que ¢l valor de /y llega a 0, se considera que aumenta el contenido de M
en ¢l centro de la particula hasta su homogeneizacion. Luego la difusion de los elementos
ocurrira exclusivamente hacia la matriz de austenita.

Dado que no se conoce el coeficiente de difusion de Cr y Mn en carburos MsC,
para los calculos se utilizd ¢l correspondiente a la austenita [1,3]. Con estos valores ¢l
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modelo predice que la disolucion de los carburos es muy rapida en esta etapa. Por esto,
siguiendo lo sugerido por Agren et al [3], se modificaron dichos coeficientes de difusion
multiplicindolos por un factor de ajuste. Se lograron buenos ajustes a 840 °C tomando
Du*¢=0,1Dy" y a 860 °C Dy =0,07Dy".

En la Fig. 5.27 se muestran resultados de los cilculos con esta aproximacion. Se
observa que el ajuste es satisfactorio. Ademas, considera ¢l efecto de los elementos
sustitucionales Mn, Cr y Si simultinecamente en la cinética de disolucion. Se realizaron
cilculos con este modelo en el rango de temperaturas de 800 °C a 870 °C.

4
| >
31 840 °C iy
e
|— Modelo tednico 5
2 | ® Mediciones experimentales 'g
2
: =
1w S
3 g
b ST —— uﬁ;
l] T T —— -I ._:
0 500 1000 1500 2000
Tiempo (seg)

4
4

3 860 “C
Modelo tedrico
24 B Mediciones experimentales
_l
1 -
——8 : [ ] n
u T T |__ —— __I — —
0 500 1000 1500
Tienpo (seg)

Figura 5.27 Curvas de disolucion experimentales y teoricas. Estas dltimas
calculadas con el modelo que considera a la etapa 11l como controlada por difusion de Cr

y Mn
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5.4 Modelo final

El modelo de disolucion finalmente propuesto plantea que la cinética de

disolucion de carburos en el acero en estudio puede describirse mediante tres etapas:

Etapa |: Transformacion de la ferrita cn austenita y leve disolucion de los
carburos. Dado que dicha transformacion es muy rapida, se considera que ocurre
en condicion de paracquilibrio. Se considera un perfil hiperbolico para el C en la
austenita (5.1.2)

Etapa II: Disolucion de carburos en austenita con la cinética controlada por
difusion de C. Se supone que la interfase MaC / ¥ se encuentra en equilibrio
(5.2.1). S¢ establece la Oinalizacion de esta ctapa como ¢l momento ¢n que la
velocidad de la interfase disminuye lo suficiente como para igualarse a la
calculada considerando que la cinética esta controlada por la difusion de los
clementos de aleacion Cr y Mn hacia el carburo,

Etapa IlI: Disolucion de carburos en austenita con la cinética controlada por
difusién de Cr v Mn hacia ¢l carburo. La interfase s¢ encuentra en equilibrio.
Lucgo de homogencizarse el carburo con estos clementos, la cinética esta
controlada por difusion de Mn hacia la austenita (5.3.2.2).
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CAPITULO 6

PRINCIPALES RESULTADOS Y CONCLUSIONES

Se realizd una bisqueda bibliogrifica especifica respecto de las transformaciones
de aceros en calentamiento. Se encontré que el modelo mas aceptado para
describir estas transformaciones es ¢l de equilibrio local y control de la cinética
por difusion de especies en volumen.

Del analisis de los resultados experimentales se puede concluir que:

A partir del material inicial, cuya microestructura estd constituida por ferrita y
carburos globulares, se encontré que ¢stos presentan una amplia distribucion de
tamafios, siendo su valor medio de 0,58 pum. Las mediciones de tamanios de
carburos sigue una distribucion log-normal.

Luego de los tratamientos de disolucion realizados, se observo que la mayor parte
de los carburos se disuelven en pocos segundos. Luego de un tratamiento de un
minuto a las temperaturas ensayadas la fraccion de volumen correspondiente a los
carburos e¢s menor al 1%.

La velocidad de disolucion disminuye con el tiempo haciéndose muy lenta. Luego
de 60 minutos de tratamiento a 860 °C permanecen carburos sin disolver.

Del andlisis de los modelos planteados se puede concluir que:

La cinética del proceso de austenizacion y disolucion de carburos en el acero
estudiado, puede describirse mediante el modelo de equilibrio local. La aplicacion
de éste requiere de la mejor descripeion termodinamica posible para la aleacion en
cstudio. Se notaron diferencias importantes al describir el sistema como una
aleacion ternaria tipo Fe-C-M (siendo M: Cr 0 Mn) 0 como una aleacion de cinco
componentes Fe-Si-Mn-Cr-C.

Se desarrolld un modelo de tres etapas para describir el proceso de austenizacion
y disolucion de los carburos. El modelo se ajustd satisfactoriamente a las
mediciones experimentales.

Etapa 1: Al alcanzarse la temperatura de austenizacion, la ferrita se transforma
muy rdpidamente en austenita con una disolucion parcial de los carburos. En esta
etapa la cinética puede describirse con buena aproximacion considerando que esta
controlada por difusion de C en la austenita,
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e FEtapa II: La disolucion de los carburos ocurre muy ripidamente y puede
describirse considerando que la cinética esta controlada por difusion de C en la
matriz de austenita que rodea los carburos. Esta etapa finaliza cuando la velocidad
de la interfase es igual a la calculada suponiendo que la cinética estd controlada
por difusion de Mn y Cr hacia el carburo

¢ FEtapa Ill: La disolucion de los carburos se hace lenta v puede describirse
considerando que la cinética estd controlada por difusion de los elementos de
aleacion sustitucionales inicialmente hacia el centro del carburo y luego hacia la
matriz de austenita. Dado que no se tienen datos respecto de los coeficientes de
difusion de Mn y Cr en cementita, s¢ utilizaron los correcspondientes de la
austenita. Pero los mejores ajustes del modelo a las mediciones experimentales se
obtuvieron considerando: a 840 °C Dy*“=0.1Dy"y a 860 °C Dy =0.07Dy/".

Con este modelo se realizaron cilculos en el rango de 800 °C a 870 °C. Sin embargo el
ajuste se realizd con los datos experimentales obtenidos a 840 °C y 860 °C.
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APENDICE A
Modelo de paraequilibrio

En ¢l modelo de paraequilibrio solamente se particiona el C en la interfase. Para
ferrita y austenita, esto puede ser expresado mediante las siguientes ecuaciones [1]:

.-u.;ﬂ - ﬂ}-r (Al)
Xre LUF: _.”F__d]+ zfur(ﬂu? "'.”u”): 0 (A2)
M=}
fu“ w .Z'-.a’ " Iu“ =k, (M=3....n) (A3)
Xe s L

M es un clemento sustitucional, v” la composicion nominal del elemento 7 (en
fraccion de moles), u” es el potencial quimico del elemento i en la fase ¢
Por otra parte se tiene que la suma de las fracciones de moles es igual a la unidad :

== -4 (Ad)

Introduciendo (A4) en (A3) y resolviendo para ¥ _ui s¢ obtiene;
. (AS5)
- A L

1+ 0.

Li=3

Por lo tanto, sustituyendo (AS) en (A1) y (A2), y considerando {M] se ticne que
(A1) v (A2) constituyen dos ecuaciones con dos incognitas, x/° y x- para una
temperatura prefijada.

Para ferrita (o austenita) y cementita c, la condicion de paraequilibrio s¢ expresa
COmo:

I.F:;I(,‘[h.t" '3'-'”&’ "ﬁ":ﬁ)'* ifl..rq(ﬂu,t : _3}”", - L, F]= )] (Ab)

M=3

Yu _ Y _Xu _ k. (A7)

En la ecuacion (A7) vy es la fraccion de sitios ocupados por ¢l elemento M y estd
relacionada con la fraccion de moles mediante:
L
“ b I{' }

..-I'Ih‘ =

(AB)

y se tiene que la suma de las fracciones de sitios es igual a |.
¢ ¢
Ve + E Yy =l
Fe s M [A[}}
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L

Introduciendo (A9) en (A7) y resolviendo para vi,'"* se obtiene:

_ k

Y T & X
[I+Zk“] (A10)

M=3

M

Los potenciales quimicos de los compuestos binarios g™ v g™

funciones de la temperatura y fracciones de sitios.

Sustituyendo (A5) y (A10) en (A6) y considerando (A9) se obtiene una ccuacion
con una incognita x.*, cuando se ha fijado la temperatura.

Los potenciales quimicos se evalian mediante las ecuaciones (All)a (Al14).

50N

@ SER ¢ Iy /
ur® =(Gr™ R e RTng,! ~ 23 Y RTs 1 1 (Al1)
rul* = {Glt-} _.H.r.'it.ﬂ)"_ RT|HI,} +Z’RTEE.J#II¢IF§ {AI::

Hft.:’ = (GFE.,I g 3Hﬂ's££ = II.J":_H'.R ]+ JRT In[J'IF-'L } + (I . _ll.ﬂ"l" };Lh'_ .I .ll'rlt [)".\. |3]
Hye = (Gu.:'m = 3Huﬂw - Hrsu)* IRTIn(y, )+ v, [Lh.ul - Z"“.r.- ¥ ] (Ald)
=3

En donde G,"* es la energia libre de Gibbs del soluto i a dilucién infinita, #,"" se
reficre al estado de referencia, G, "* es la energia libre de Gibbs del hierro en la fase 4

RTq;"’ y L' v/ son parametros de interaccion de primer orden.
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APENDICE B

Etapa I Aproximacion lineal del perfil de concentracion de C

cct
M:C ¥ 4]

M3
Ce™

1

]

; Figura Bl: Esquema del
; perfil de concentracion de C
; aproximado como lineal

;

CoMC
A e
>
rcro oy R r

Los balances de masas en las interfases son:

B de  DIM* 0C,
' di‘ - (C::f.t' _ CE'M,{'J {‘.:-f' " {E] a}
dry DI [aq. ]
- 1":':' = = ¥ i —1 B]-
T a e -ciler ), (B H)

El coeficiente de difusion del C se determind mediante la ecuacion propucsta por
Agren et al [2].
El perfil de concentracion de C en la austenita es:

Cl.=mr+b (B2)

los valores m v b se obtienen de las condiciones planteadas ¢n la Fig Bl:

= !C{? " C{ Nk ! h = (r}(.‘tl e r(.'CEI. u] {Bj}

(ry —re) (ry =re)

Derivando la ecuacion (A2) e introduciendo el resultado en las ecuaciones (B1):

_PE:_{; " Dtr ML {C,-:" i _C; l:.l'-.n:') “34 a}
dr {l'_",'f"" -C7 "'{-} (ry —rc)
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_ dr;u D¢ er'r—crer) (B4 b)
{C “ C'"} (ry = re)

El espesor de la capa de austenita [ es:

l=ry-rc (B5 a)
dl _dry drc
drdr dr (B3 )
Reemplazando (B4 a) y (B4 b) en (B3 b) y reordenando se obtiene:
Cﬂ D.r MO (E-:r W, _{-!é- G]+ D{' " {[- ¥ My s -‘_;} r:}
{C!:.r T Ir My } l; ((:-:: a _ E—_r::r) '; “jﬁ]

Separando variables ¢ integrando:

)

i
1di =| prlcz e ¢ ( e ]J dr (57a)
f[ |: { c 0 [Ct._;,c -7 ML } {{‘5 e _ Cf—l !

12
2 ri MC aF g I I
I, = {14 +2Dz(cr e — ¢t {{C:r,r —c) e -cr }]ﬂ"’.' (B7 b)

4

La posicion de re y ryse determina por integracion de las ecuaciones (B4):

D; Myt (C{'T- ME cre) D M [Cf M e }

)'u
_[n‘r e, =Fc, —

jdrr - I(C.tr.r —C? .u.{') il i .’(C W _ er '-m_]_ Ar (B8 a)
e, c e 0 [ C

Y - I}? I'J'(C.l‘ LT o C ) - er::r ] {Cr M L C-_:. @ )

,-;r.dlr (3 Idr L fer's ~cx) A (Bsb)

Haciendo r, = R en (B8 b) s¢ obtiene para el tiempo de transformacion:

_Merr-ce)R-r,)
)

(B9)

El procedimiento de cdlculo adoptado implica determinar / con (B7 b) para un
incremento de tiempo, y luego re y rycon las ccuaciones (B8). Esto se repite hasta que
ry=R, o sca hasta que la toda la ferrita se transforma en austenita.
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APENDICE C

Etapa | Aproximacion hiperbolica del perfil de concentracion de C

M,C a
& ¥
C[ C_{'M!'; -
Figura Cl: Esquema
CMC perfil hiperbalico
KL.E;:"m
Cc*
| e — .
rc ry R r
El perfil de concentracion de C es: 4
C. =—+8

!

Los valores de A y B se determinan mediante las condiciones de borde:

A o _ A
{.{r LA PO e C{.\‘.U:__‘_B
rc ry

Despejando A en (C2): .
(C:-. AL -, C:: u}:.i";

A=
(r. =)
Las velocidades de avance de las interfases son:
i ﬂlf {C'EU.L' = Ct,r My ¢ )l‘ a,.- ;

e _ ey (DR [FJQJ
" de (et -ci\ o ),

Diferenciendo (C1) se obtiene para los gradientes de concentraciones:

|"r'.-‘(1 } = _i =l {f:_ ML _Cl'e }

¢
S S
[H_{] _ ."f [C; ML ""'{E rr%

\ or

ry’ b - ),

ar
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Reemplazando (C6) y (C7) en (C4) y (CS5):
.ﬁ = D{r_ e (C*I" s ':‘Lr" n}; [CH]
dio(c-cc™) ln-nk
dey _DE"  [cpMe—cpnh (C9)
dt ~(cre-ct) (n-rk
Si se hace el cociente entre (C8) y (C9) se obtiene:

dre g D:. ML [C:.'“ “Cf} ,._.1

i - e (C10)
dry DE° [C{"f’" BT hda }r
Luego separando variables e integrando:
i . rF : {Cl 'E }
Irc"tirt' = E fr;r dry
re’ =ro'(1+ E)-Ery’ (C12)
Donde o :
E:D:- . (C;.’r' _Ct”)_
D lC =) (€13)

Para obtener las relaciones entre los radios rc o ry y el tiempo de transformacion se
reemplaza (C12) en las ecuaciones de velocidad (C8) o (C9). Reemplazazando en (C9):

dy _ Dyt (e -cr )1+ £)-Ery']” (C14)
N I P T s

que por separacion de variables ¢ integracion da:

i (r;. —[mj{l +E)- Er;r“]" ' };

L <l ]d; (C15)
; 3
: oleE)-Ery]

&
kG
1’:-'1?‘}" = D{ FAL e e
1':[ {Ci' -Ce

y finalmente:

e -z

I 1 . | 3 1 T 3 ria
—IE-[m {l+E}—Er}f’]: +ﬁm -E(r;-' - ro }=.-'Jf. ‘fﬁ' e

que puede escribirse:

MR VI e - :[ i]_.:_lﬂ.. 21l @
mmfm_ﬂ-"g'-”[{("{ '”"'—{T[-'."}H’:’ I+E r E[ﬁ|!|i£}—.‘_.£]: (C17)

tiempo  (C16)

Dado un incremento de tiempo At, sc obtiene ry mediante (C16) y luego re mediante
(C12), procediendo de esta mancra hasta finalizar la transformacion, o sca, hasta que

rr=R.
02
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APENDICE D

Etapa 11: Disolucion rapida, cinética controlada por difusion de C en austenita.
Aproximacion lineal del perfil de concentracion de C

(a) (b)
C Ce

e ro le R r

Figura DI (a) Linealizacion del perfil de concentracion de C en austenita. (b) Aumento
de la concentracion de C en el extremo de la celda Cc" debido a la imposicion de que ¢l C
no puede difundir mas alla de R

El perfil de concentracion de C en austenita es:

Cl=mr+b (D)

Al finalizar la transformacion de ferrita en austenita, el extremo de la celda queda
con el contenido de C correspondiente al equilibrio y/a, en la condicion de paraequilibrio.
Evaluando m v b de la ecuacion (D1) mediante las condiciones de borde expucstas en la
Fig D1 (a) se obticne:

e -cr) e Cle-crre) (D2)
{le —re) _ (e~ re)

CL=

dado que se considera que la cinética de disolucion esta controlada por difusion de C. la
velocidad de la interfase carburo / matriz se escribe:

_ ke DMt faC) (D3)
dr [Ctlr.r -t 1r.r'}|\ ar J
diferenciando (D2) e introduciendo el resultado en (D3):

_ﬁ i ) M ([-L,--..«_r: '-.r,t.'J
da (M -c2'™)  (le-re)
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que por separacion de variables ¢ integracion da:

L S ~CL!e
le(re, “r"rj_i(”-':-u _”:'-h) = BLY {[Cur. e )}m (D3)
iy [

El valor de fe se evalia mediante un balance de masa de O

lf{‘".=f,“{,*.”+4;:j 3L r)dr + V,CL (D6)

donde V; es el volumen de austenita cumprcndidu entre rc y le, Vs es ¢l volumen de
austenita entre /v y R, Evaluando los términos de (D6):

i
%Rﬁ'}qi = %mfﬂ'{!"f +4r IT:{MF' +hdr + %x(ﬁ‘ i k“:_- @ (D7)

resolviendo: 3 4 2 ( 1 1}
R‘C; = ,.(.JC;.-I'N" + z{{: a_ (1 ML [ +[£-: I-i.{'&_' fﬁcp ﬂl'{."’ I’E e i

(le = re) (le = re)
(R -t )cre

El procedimiento de resolucion adoptado consiste en evaluar /e con (D8), a partir
de las condiciones heredadas de la transformacion de ferrita en austenita (Etapa 1), Luego
s¢ evalia un nuevo valor de re (re;-;) mediante (D3), considerando que /e es constante en
el intervalo de tiempo Ar. Se reevalia /e con (DB) y se caleula el nuevo valor de re con
(D5).

Conforme se disuclve ¢l carburo /e aumenta, y en ¢l momento en que le = R, se
reemplaza fc por R en la ccuacion (D8) y se despeja C”™” que se reescribe como €,
obteniéndose:

(D8)

3
3t — i CME Cr Myt {R ) o M (R —rIc ]
S 4 : (R- rt.} s R[R rt}
3{3*-n~} R =) (D9)
{R-:c] (R—re)

(":E' =

El procedimiento de cilculo es el mismo y se repite hasta que se cumpla la
condicion de fin de la etapa IL
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APENDICE E
Modelo termodiniamico

Se utilizé ¢l modelo termodinamico propuesto por Hillert et al. [3]. En este
modelo se considera que las fases estequiométricas cstan formadas por subredes vy los
correspondientes sitios son ocupados por ciertos clementos. Estos sistemas pueden
describirse termodinamicamente mediante el modelo clasico de solucion regular,

Representaciones de las composiciones
La fraccion molar X7 de un elemento se define como:

Xi=— Y Xi=1 (E1)
S
f=I
Donde ni es el niimero de moles del elemento
que componen ¢l materal.

Normalmente las composiciones se expresan e¢n porcentajes en peso por lo que
(11) se puede escribir como: wi

[l PP 1]

"y “c" es el mimero de elemento

X (E2)

=l M

En la que wi es la composicion porcentual del elemento “/" y Mi es su masa
molar. Una determinada fase se puede describir, en ¢l caso mas sencillo como (A,B),
(C,D).. Los cocficientes a y ¢ expresan la relacion de sitios de cada subred. Es
conveniente definir una concentracion que relacione las cantidades de los elementos en
cada subred, o sea, la fraccién de sitios yi de la subred, que estd siendo ocupada por un
dado elemento. 2

A ”{ .
W= Ye = (E3)
n,+n, ne+ng,

En un sistema temario, por ejemplo Fe-M-C, las fases ferrita, austenita y
cementita pueden describirse como dos subredes. Una de ella corresponde a los sitios
sustitucionales, ocupada por Fe y M, y la otra corresponde a los sitios intersticiales,
ocupada por C. En la subred intersticial, los sitios vacios son referidos como vacancias y
¢stas son tratadas como un elemento,

Se tendri para las fracciones de sitios:

o = L = e
S Fe T " -
Cong +ny, n., +n, (E4)

La fraccion de sitios estd relacionada a la fraceion de moles mediante:

a X

d

Teli-x,) (ES)

En la ferrita se tiene a/c=1/3; en la austenita a/c=1/1 v en la cementita a'c=1/3.
Para las fracciones de sitios se debe cumplir:
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Yy =1 (E6)
0O sea, la suma de las fracciones de sitios de los “¢” elementos en la subred “57 es 1.

Energia libre
La energia libre de Gibbs molar Gm de una fasc se determina mediante:
; E7)
Gm = Gm"™ —TSm™™ +" Gm+" Gm (
Gm"™ es la energia libre de referencia del sistema, “Gm es la energia de exceso y
"Gm es la contribucion del ordenamiento magnético a la energia libre. Las formas
generalizadas de estos términos han sido desarrolladas por Agren ef al. [4] y aqui se
escribiran las correspondientes al sistema de interés,

Gm™ =Z[,'L',_'r' Gl + ¥, G:} o

Va ™ i:Fa

(",va es la energia libre del elemento i puro en la fase correspondiente y G ¢ es
la energia libre del elemento i con los sitios intersticiales llenos de C.

~ 75 = aRT'E [y, Iny, )+ R Ly, Iy, )+ v )]

, (E9)
EGm = Z l:"l-" .]'It'u lli'I‘l Fa L .‘ru}.t_ "{'r_r_" }-l-
+ % Z {.pr.rr.}lliuf'.'_J Fa + .-1".!."1.1.!"{' L.l.| i )
!

1
T Z {a"lnrr.-l':l.]ll'ui'a id¥a + -1'..'-]".1-],t.-ri"LJ._r.J..l' ]

35 .

1
N E; {J‘J';Jr* ."’.'J’L,-‘{'r.a.k..ll.a + VY Vel e ) (110)

Donde los L son los parametros de interaccion y en ¢l caso de un sistema con §
elementos, se tendran parametro de interaccion de hasta 5 drdenes como los de la Gltima
sumatoria de la ecuacion (E10). Los L;y, son parimetros de interaccion entre elementos
en un material sin C y los L; ¢ son parametros de interaccion en un material con los sitios
intersticiales llenos de C. La contribucion magnética se calcula como:

“Gm = RT In(f +1)£(z) r= l Te es la temperatura de Curie.

Te
3 14 3
flr)= __1&[‘1'_4‘ i ] r>1
o4L100 315 1500
1 i § a9 5y
7)== +‘ELL_1][L+T_J_JL r<l
140p 479\ p )6 135 600)|4
518 11692( 1 ;
Wsins ] =0,4/bec 098/ fec
1125“59?5[;; ] . & P=Rdb{ e (E11)
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Te es la temperatura de Curie y en la aleacion se calcula como combinacion lineal en
funcion de las composiciones. ffes un pardmetro relacionado a la entropia magnética
total.

Potenciales quimicos

Los potenciales quimicos se obtienen derivando la ecuacion de la encrgia libre
respecto del nimero de moles del componente en cuestion. La ecuacion de Gm planteada
en (E7) esta escrita en funcion de las fracciones de sitios de los elementos, por lo que
debe aplicarse la regla de la cadena para realizar esta derivacion. Ademis. en el modelo
se consideran a las vacancias como elementos por lo que hay que multiplicar la ecuacion
por un factor de correccion para referirla a un mol de material real [3].

De la referencia [5] se extrajo:

i = Gm —Zﬂtﬂrm} +[9Fm] (E12)
e axk )i 5y aXi Jrpa.
Que en funcion de las fracciones de sitios y aplicando el factor de correceion
queda:
[Gm A _n} (E13)
C ﬁ oy, ke Yy

La sumatoria excluye al Carbono, para este elemento se tiene:

| ¢Gm
U =— (E14)
c Oy,

En el caso de determinar el equilibrio entre ferrita o austenita y ¢l carburo MaC,
para el sistema Fe-Si-Mn-Cr-C se tienen las siguientes ecuaciones:

f=3uf+ g - e

MC

Sy =35, +ug - My

Sy =300 4l —pule
Js= Z.‘Jr“ -1
S Sy

L= ."ama.fla + ¥ st ”I'L.f e _ Vi

i My | ]
_,"ﬂ‘ ]'c', J'Ifrr + 1"'_', i f MiC _‘I't-,

Lrh 1... i ]r.-.zr H'E ful{' —}:L-“ {Eljl
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Considerando (E6) y que la f“+/*"“=1, las ccuacioncs (E15) constituyen un
sistema con ocho incognitas una vez introducida la temperatura.
En los casos ternarios como por ejemplo Fe-Cr-C se tienen las siguientes ccuaciones:

e S B R o

Dado que vg"=1-v" y también y;.'r”'* I=-"—_1'.:-,-'”rrf estas relaciones se introdujeron
en las ecuaciones (E16) y se tiene un sistema de 2 ccuaciones con 3 incognitas, las cuales
son: v, ve,”, v, ™™, por lo que especificando una de estas concentraciones ¢l sistema
puede resolverse. Este procedimiento se aplico también para el caso Fe-C-Mn.

Todos los parametros utilizados fueron extraidos de literatura abierta y las citas se
encuentran en la lista de referencias [6-22].

Estado de referencia:

El estado de referencia utilizado corresponde al denominado SER (Standard
Element Reference). Este estado es normalmente la fase mas estable a 10° Pa y 298,15 K
y es denotado como G-Hsgg.

La energia de Gibbs puede subdividirse en una contribucion de entalpia y otra de
entropia. La entropia de un elemento en una fase tiene un valor absoluto, La entalpia, ¢n
cambio, no tiene valor absoluto y se necesita definir un estado de referencia para
especificarla. El estado de referencia mis obvio es el del elemento en su fase de
referencia a 298,15 K. Este es también el estado de referencia usado para la tabulacion de
las entalpias ¢ formacion a 298,15 K. La combinacion de la entalpia definida de esta
mancra con la entropia absoluta da G-Hsgg [6].
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APENDICE F

Etapa 11l Equilibrio total en la interfase, difusién de M hacia la matriz

Mal'ly
IC!'hl

CM | Cl.'

; - MiC
CM,—‘}h{ C‘_, ¥

Ml
CH

Cc-' f

(a) (b)
Figura F1: Esquema de las distribuciones de concentraciones: (a) M y (b) C

Los balances de masa en la interfase para C y M se escriben:

LML i
Ly = e D lr""{"f] (F1a)
di' {Cigf._f_ = CF..“I{ ]L E!r )
, __drc_ D i [EC,, ]
R L (F1 b)
Los coeficientes de difusion de M fueron extraidos de la referencia [22].
Las concentraciones en las ecuaciones (F1), deben estar en equilibrio
termodinamico por lo que se debe cumplir:
3y + = Hroo (F2a)
3l + ML= My o (F2 b)

En ¢l modelo termodinamico utilizado se considera que la austenita y ¢l carburo
puede describirse por dos subredes interpenetradas donde una de ellas ¢s la red de sitios
intersticiales y la otra es la de sitios sustitucionales. En cada subred se debe cumplir:

Z_l; =]
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Donde las y; son las relaciones de sitios definidas en el Apéndice E. Dado que en
el caso ternario Fe-C-M se tiene al Fe y a M en la subred sustitucional: ve= -y, y esta
relacion se reemplazo en las ecuaciones (F2) para simplificar el sistema de ecuaciones.
Para la subred intersticial se procedio de la misma manera. Se tiene vy, = I-ve, donde vy,
son los sitios intersticiales vacios.

Los perfiles de concentraciones son:

Cl=mr+b Cl,=pr+q (F3a)

Los valores de las constantes m, b, p y g se determinan usando las condicioncs
presentadas en la Fig FI, resultando:

- _let-c) y - BRCIME —reCt) (F3 a)
(R - re) (R -re)
p= lex -cu) g = UGl ™ —reCy ) (F3b)
["u _r"} ["LF _"T!
Se tiene, entonces, para las derivadas de las ecuaciones (F2):
[ECL' J 2 (Cg -C¢ ”'C] [E‘Cw ] - (C.::r -Cy “'{.} (F4)
ar (R-re) ar J, (1, =rc)

La velocidad de la interfase debe ser la misma en las ecuaciones (F1), por lo que
reemplazando las ecuaciones (F4) se tiene que:

DYM* |cg-ey*t) by (ci-qr'¥¥) (FS)
(9 _""}(C.::\f ~Cy e ] (R-re) {C{".r'c -Cr "'r}

Se debe cumplir simultincamente con los balances de masas globales. Para ¢l C
se tiene:

P =W 0l sy g

’
%Hﬁ]f‘; = %mﬁ{.'ﬂ"r +47 Ir"{mr + b ldr (D6 b)

RCz=rcle +3(cre -c “‘“)%JCE wp-crmfB =) g

(R-re)

Para realizar ¢l balance de masas de M, se considerd que el “pico” de
concentracion que se forma en el carburo, es suficientemente delgado por lo que el
contenido de este elemento es despreciable dentro de dicho pico. El balance de masa
global de M resulta:
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V,Cop =V, Cu© +4n Ir (pr+q)dr + V] C; (F7 a)

e

donde V5 es el volumen entre [y v R.

T i
im(‘”+4ﬂ'f I[pr+gr};!’:+-——;&'lﬁ -1’ K (F7 b}

3 i
le‘:, - »ut 3{{: il.r ML }1“—} {E:. .”f —CLEF'C]!;{” ot 14 P+

(/ w “-') (F7¢)

1: aR’C;, =

Cfr(RJ _'rul}

Las ecuaciones (F2 a), (F2 b), (F5), (F6 ¢) y (F7 ¢) constituyen un sistcma a
resolverse para las concentraciones en la mterfasc la distancia [y de difusion de M y la
concentracion de C en el extremo de la celda Ct

Se plantearon dos métodos de solucion; en uno se resuelve el sistema de 5x 5 y
en el otro se resuelve el sistema de las ecuaciones (F5), (F6 ¢) y (F7 ¢) para las variables:
C™C, ¢ v Iy En este caso se actualizan los valores de las concentraciones en
equilibrio en la interfase en cada iteracion hasta hallar la solucion del sistema.

En los dos casos se adoptd el método de Newton-Rapson para la resolucion de los
sistemas de ecuaciones, Las derivadas de las funciones se determinaron en forma
analitica con excepcion de las derivadas de las concentraciones.

Una vez hallado un ser de valores que satisfacen simultincamente las ccuaciones
citadas, se determina ¢l avance de la interfase para un incremento de tiempo en el que los
perfiles de concentraciones s¢ mantienen constantes. Considerando la ecuacion (F5), se
puede calcular el avance de la interfase comeo:

L - i MG
*‘Iur {-"t*J.| —¥e, }—l(ﬁ:i1 _r{.f}= Df.r' My {Cu L

2 ! [C_::’[- -¢7 _-.r.,r_'] (F8)

El tiempo de transformacion es: tiempo = tiempo + At
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APENDICE G

Etapa 111 Equilibrio total en la interfase, difusion de M hacia el carburo v la matriz

«  MCr
Cy™n

(b)
Figura G1: Distribuciones de concentraciones de M y C en la celda hipotética.

En esta aproximacion se considera que no es despreciable la cantidad de M en el
pico de concentracion, formado en ¢l carburo al establecerse el equilibrio termodinamico
en la interfase. Se considera que M difunde hacia el centro de la particula y hacia la
matriz.

Entonces, se tiene para las ecuaciones de velocidad de la interfase:

dre s e [ aC,. ]

-y = —m—= - -
At [(_1:.” ...{_"{_ .mc} ar (Gl a)

R - AP i E
R i o @

Como no se dispone de los coeficientes de difusion de M en el carburo, los mismos se
aproximaron con sus correspondientes valores para la austenita [1].
Los perfiles de concentraciones proximos a las interfases se estiman comao:
CL=mr+b Cl,=pr+q CHC =ur+w (G2)

Los valores de las constantes se evaluan utilizando las condiciones expuestas en la
Fig (1. Dado que se tiene una sola ecuacion de balance de masa para M se supuso:
[, =al (G3)

Mediante la Fig (G1) ¢ introduciendo (G3) se obtiene:
k oy | M p | M€ :
" = [F: _(: ] b= {RC{ _”C:R] (G4 a)
(R -re) (R-rec)
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p= Cu-Cy wl] E(o:.’ +re)Cy, """Cfr] (G4 b)
I:‘.l'-"F afl
( ML g ru N ] kl; ‘K-M.L'-;r 'C”“'J
=X —Ly w = ey +reCy (Gdc)
{ [

I ]

La velocidad en la interfase debe ser la misma en las ecuaciones (G1) por lo que
re arreglando, estas ecuaciones dan:

,{}* (C;- ML Cn- ] D.:.‘r,,r { M C" L _) B
(C;.: Hai —{: i MyE mrl (Cu iC C:,' u,r} !,

D:f_ T (C"- M (-.n]

: (G5)
((}"‘."L o ""] (R-re)
El balance de masa global de C
V,Ce = I"MLL.CL{"‘CL +¥V'CL (G6 a)
4 de _ R 3 i 3 (G6 b)
Emﬂ o =3 Ce +4.-'rjr (mr + b)dr
&4 _
R'C: =r'C +%(L‘{"—C§i -“'f)i—]fﬂ ‘"‘} e r-cron ]L—[ =1 (Goe)
-Frc —h'.

En el caso del balance de masa global para M, se¢ agrega un término a las
ecuaciones (G7) debido a que en este caso no se considerd despreciable ¢l contenido en
M del pico de concentracién en el carburo. Se tiene:

ri= gl
V,Coy =V Cl + 4 j ur + whdr + 47 j prege+VIClt (GTa)
re-h

Donde V; es el volumen de carburo entre re=0y (re-l;) v Vs es el volumen de
austenita entre (rc+l> ) y R. Desarrollando estos términos s¢ obtiene:

- Fi=dhl)
% HJ{‘L :%n‘{rc—,’l]j[:‘:":’r +4r J-r'z{m'+ w]dr+4ﬂ' J-.r:{pr+q]dr+
B re—k r
ety @

RJ{.:, = {re—L Y CME + 2 el —C::‘mr—“ e (1, = re)- €20
| 2 e | _ i _
re’ —(re—1) +E{{.?r e \[{rr_' +m’lr re ]+[Cir € (e +af,]—{?_;‘,rr]

Lot Tl
- ; (G7 ¢)
[{’““‘r}r e ]+(.'“,’,[R'—I:n-+a.’=]]

(¥4
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Simultineamente se impone que se cumpla con ¢l equilibrio termodindmico en la
interfase por lo que ademas se tiene:

3up, + #l =ty S

3#1! 0L .'!'!{r =y {UE b)

Las ecuaciones de conservacion de masas en cada subred estan incluidas en las
(G8) de la misma manera que en las (G2).

Las ecuaciones (G3), (G6 ¢), (G7 ¢) v las (G8) constituyen un sistema a resolverse
para las concentraciones en la interfase, la distancia de difusion /; de M hacia el carburo
y la concentracion de C en el extremo de la celda. El procedimiento adoptado consiste en
resolver el sistema formado por las ecuaciones (GS), (G6 ¢) y (G7 ¢) para las vanables /).
Cc" y €™ Las demds concentraciones en equilibrio s actualizan en cada iteracion
hasta obtener una solucién para el sistema. Una vez que se encuentra un sef de valores
que satisfacen las condiciones planteadas se determina el avance de la interfase en in
incremento de tiempo dado considerando que en cse incremento de tiempo las
condiciones se mantienen constantes.

El avance de la interfase puede obtenerse integrando cualquiera de las ecuaciones
(G1). Por ejemplo para la (G1 a)

i y My
Rlre,., —re, ]—%(:‘c‘r‘,, -~ n:'f}= ol (gr— %T,E)-']m
. Y
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APENDICE H

Etapa I11 Disolucion controlada por difusién de M hacia la matriz

‘ CMH]C:}'
Cy
J
EHMJI' !5 C“?.-_'Lh['
s
i
i
'
i
o Cu"
L _»
e o lu R r

Figura H1: Distribucion de concentraciones de M.

Se consideran que la interfase carburo / austenita se mantiene en equilibrio por lo
que se tiene:
3, + L= (HI a)

3,!Iir +IJ: =My {(H1 b)

El perfil de concentracion de M en la austenita proxima a la interfase sc estima
mediante:

Cl = prig (H2 a)

Donde p y q se determinan a partir de las condiciones expuestas en la Fig H1 resultando:

i} {{.:’ c, 1.r._:_-] . (‘r_uf:.r Al —J'C‘Cf,) (12 b)
{‘ru - i‘c‘li “u _”-']
El balance global de M es:
Gy = ‘.ulu.'{‘::'{- tdx .[r] {Pr * thr +HCy (H3 a)

donde V> es el volumen entre Iy v R.
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=;m'{"1£‘:‘: +4J‘i‘j [p; +g)dr +— JT( "'wjk‘fr (H3 b)

o

4
—aRC,
3 M

i 4
R Cy =rcie + 3(c g =€), ey _cunge }i"—
4 {';-.r _”'} { u —.I".‘_

g ipt-i7) (H3¢)

La velocidad de migracion de la interfase se determina a partir del balance de
masa de M en la misma:

__de DY (BC, ] (H4)
}( e

" dt ({ :r“ -—C [TH L

-

or

Los coeficientes de difusion de M se extrajeron de la referencia [22
El gradiente de concentracion de M se obtiene derivando (H2):

- o wr | MC
({-C_“ J £ !C_“ -“{-M' } [IIS}

ar {"'.r - ”-']

Reemplazando (H5) en (H4) e integrando se obticne:

] . {- M
Lelre,, —Hul—g{ﬂ', ~re} )= DMe {-Em—?,—m%*’“ (H6)

hE

El procedimiento de calculo involucra determinar /y; con (H3 ¢), luego el nuevo re
(rci- ) para un incremento de tiempo Ar,
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APENDICE 1

Etapa 111 Disolucion controlada por difusién de M hacia el centro del carburo ¥
hacia la matriz.

C_ N‘l“:"'r
C'm‘ | M
| Figura 11: Esquema de la
distribucion de M
' considerando que difunde
o | ; hacia el centro de la particula
Cn | ... Ly y hacia la matriz.
| || |: R T
El balance de masa en la interfase da:
. o de DL acy Dy ( Lol
S R N

Al no disponer datos respecto de los coeficiente de difusion de M en el carburo
sus valores se aproximaron como los correspondientes de la austenita v sc extrajeron de
la Ref [22].

Las concentraciones en esta ecuacion se obticnen como se explica en 5.3.2.1 y se
considera que s¢ mantienen constantes durante la disolucion.

El balance global de masas de M es:

W =¥ Ch 1R +VICE + Y (172)

Donde V; es ¢l volumen de carburo entre re=0 y (re-f;), V> es ¢l volumen de
carburo entre (rc-f;) v re, Vi es el volumen de austenita entre re y (ret+l:) vV, es el
volumen de austenita entre (re+/; ) ¥ R. Desarrollando estos términos se obtiene:

S Lt
;mﬁ"l{';', =;Jr{rr—f, YoM +4n j-r:{ur+ whdr + 47 Ir’[pr + g )dr +
] w
4 31 (17 b)
E.'r[.-'u!‘] —(re+dd,) k &
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R'C; = (re-1 YO I:( 'L] e 7t -re)-cir]

lIr| m]l

[{ﬂ'*‘ﬂi{]] “""}L 'I.’Z".'.,',[ﬁ"L ~(re +al, }L] e

Dado que con este balance se tienc una ecuacion con dos incognitas que son |y v
I2. se considero una relacion lincal entre 1) v 13
I, =al, (18)

En la ecuacion (I8) el parametro & se determind de modo de conseguir ¢l mejor
ajuste posible a los datos experimentales.

Conforme disminuye el radio del carburo, la distancia de difusion [, de M se
accrcara al centro de la particula vy, en el momento en que /; = re, se considera que M
difunde exclusivamente hacia la matriz.

El procedimiento de calculo involucra determinar /; mediante (17 ¢). luego se
calcula rc para un intervalo de tiempo, considerando que los gradientes de concentracion
s¢ manticnen constantes en ese intervalo. El procedimiento se repite hasta que /; alcanza
el centro del carburo. En este momento, se considera que la cinética de disolucion esta
controlada por difusion de M hacia la matriz por lo que se trabaja con las ecuaciones
detalladas en el apéndice H.

El tiempo de disolucion es: tiempo = tiempo + At
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APENDICE J

Etapa 111 Disolucion controlada por difusion de Cr v Mn hacia ¢l carburo

M.C ¥
C F'y
C, Malsy M
’fu
, M B _
o Eiad l B iy Tic lines
. _EH;“I ..................... ; }
f ¥+ M;C
| CMH
N T = -
!_\,1 | re ] ro R r Cu_'
‘ .

Figura J1: Distribucion de los elementos de aleacion al inicio de la etapa 1l (izquierda) y
diagrama de fases a la temperatura de interés, que muestra la correspondencia de las
concentraciones en la interfase.

Esta ctapa sc inicia cuando el potencial quimico del C se homogeniza en la
austenita. Los elementos de aleacion tienen tiempo para redistribuirse en la interfase v
alcanzan las condiciones de equilibrio, Fig J1.

En esta aproximacion se considera que ¢l potencial quimico del C se homogeniza
instantancamentc en la austenita por lo que la cinética esta controlada por difusion de Mn
v Cr inicialmente hacia ¢l carburo y luego hacia la austenita.

Las ecuaciones de balances de masa en la interfase para Cr y Mn son:

drc D 8C,,
_ﬂ: = T Lr T [ ,..“] ”1 ﬁ}
d'r [Cl','r _CL'.-' } Gr . e
T4 =
L e [”{""] (J1b)
a \chf-cLr\ & ),
Los perfiles de concentracion se aproximaron lincas rectas.
Cy =mr+b (12 a)
ety (12 b)
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Los valores de las constantes se obticnen de las condiciones de la Fig J1. Para el carburo

se obtiene: T Mt M,C Ty
e (C'r.r i 5 )r - (.r{.-[f‘[._ —lerCl ] (J3 a)
(re —ler) (re = ler)
owe i -Cir). &51‘—mnﬁf*)
" (re = Imn ) ~Imn) (13 b)

De la misma manera s¢ obtienc para la austenita:
My ¥/ MyC v | A g ML
cr = {{.G -, ]’_ 4 {rICC, - reC, )
iF = " :
(ri—re) (ri=re) (14 a)

A (H‘ n n.} (f‘f N f‘{‘}

(J4b)

Reemplazando las derivadas de las ecuaciones (J2) en (J1) e igualando las
velocidades:

de_ DU (carocue)  pir (cuer-cu)
di {Clht C}' MO ] {Ff i .’f!"} i [Lr:r,[ _C-:h.ﬂ.('J [rﬂ —fﬂ]n] {.lj}

El balance de masas de Cr y Mn involucra igualar los contenidos de estos
elementos en los tridngulos seiialados en la Fig J1 como 4 v B, esto es:

4 I[mr+hl*',rfr-‘—::r(rr] -1, JCE = ﬂ-[,—,- chk"“ 4?3"5"[;”'*‘1{}":5&'
I - 3

(J6 a)
De la que se obtienen:
Al {_.1_“11 ;
3 [C"L Eat o (rc(, S il ] i ¥ +CJF {."cr*’ —r:'j]+
(ler = re) (ler —re)
3[( A _Caurli” } {”C, MyE u[]!:-"fl—ﬁ."! {16 b)

(#i —re)

L - . § o5

3[qu: r - CMe Imn™ - re ]+(mc:::f _ InC M) {fmn rc L e [fﬂm L )+
' (I~ re) (lmn = re

2 [E B [y ol (”-4 - re’ ] + (J-'{:'.l MiC _ reC e li—”: = ;TI 5

R e o T lri—re) (J6c)

Simultaneamente se deben cumplir las ecuaciones de equilibrio termodindmico:
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3uh + ME = e (17 a)
q‘#m + .i"rér' = My (J7 h}
3pg, + Ho = o (J7¢)

y la conscrvacion de masas en cada subred y en cada fase:

Z.";.u.pm-u..mn.-,p = I HE 3}

P

EJI.’t':::rlﬂ-wum.\h'dI- = I EJH b}

i

Para las subredes intersticiales se tiene vy,=[-ve por lo gue se reemplazo
directamente en las ecuaciones (17).

Las ecuaciones (J5), (J6 b), (J6 ¢), (J7 a, b v ¢) y las (J8 a v b), constituyen un
sistema a resolverse para las concentraciones en la interfase y las distancias de difusion
del Cry Mn.

El procedimiento de cdleulo es el siguiente: Se supone un leve aumento en la
concentracion de C en la austenita proxima a la interfase. Esto se muestra con una flecha
en ¢l eje de abcisas del diagrama de la derecha de la Fig 11. Se determina, mediante la
linea de isoactividad de C. ¢l contenido de éste en el extremo de la celda en equilibrio con
el contenido de la interfase. Se calcula el radio del carburo mediante un balance de masas
de C. Para que se cumpla con la condicion de equilibrio local, las concentraciones de Mn
v Cr en la interfase deberin disminuir, como se muestra con otra flecha en el borde de
fase del mismo diagrama. Se determinan estas concentraciones y las distancias de
difusion del Cr y Mn con ¢l sistema de ecuaciones y se supone un nuevo aumento ¢n la
concentracion de C en la interfase.

El tiempo de disolucion se determina mediante la integracion de la cualquiera de
las ecuaciones (15). Por ejemplo:

i - e [C,::II.-,, _C.'I-:'g,t )'u (19 a)
r.'l,'{” —ler)dre = D} (C{".:" - CE.:L”‘: " dr
| 2 : e (Ct{f't F =i ) {19 b)
—\re,.," —re |=lerlre,, =re, )= D) - - At
2[ fel i } C { iy & } s ("_:_-.':.w:rﬁ _Ci'r My

El ticmpo de disolucion es tiempo = tiempo +4t

Este procedimiento s¢ repite hasta que las distancias de difusion de Cr y Mn
alcanzan el centro de la particula. Se encontré que al ocurrir esto, las concentraciones de
M ¢n el carburo practicamente se homogenizan en el siguiente paso de caleulo por lo que
s¢ considera que la etapa ha finalizado. Por simplicidad y dado que la fraccion de
carburos remanentes ¢s muy pequedia, se considerd que la posterior disolucion ocurre con
una cinética controlada por la difusion de Mn hacia la matriz (segiin Apendice. H)
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