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R esu m en

Desde el punto de vista industrial, la predicción del tiempo de disolución de carburos 
durante los tratamientos térm icos de los aceros es de gran importancia para m ejorar la 
productividad. El tema presenta un desafío ya que hasta la fecha no hay acuerdo general 
respecto de cóm o considerar el efecto de los distintos aleantes presentes en los aceros 
comerciales.

En este trabajo se estudia la disolución de carburos del tipo M3C a tem peraturas 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 caracterizó el acero en su condición inicial y se efectuaron 
ensayos para obtener datos respecto de la cinética de disolución de los carburos en 
condiciones isotérmicas a las tem peraturas mencionadas. Las mediciones de carburos 
remanentes se realizaron mediante m etalografía cuantitativa. Se han planteado varios 
modelos considerando la hipótesis de equilibrio local.

Se encontró que la cinética de disolución de los carburos en el acero en estudio puede 
describirse m ediante un m odelo que considera que el proceso consta de tres etapas: 
Primero se tiene la transform ación de la ferrita en austenita con una cinética controlada 
por difusión de C. Luego un período de disolución rápida con una cinética controlada por 
difusión de C. Por último, la disolución se vuelve lenta y  está controlada por difusión de 
los elem entos de aleación sustitucionales inicialm ente hacia el carburo y luego hacia la 
matriz. El ajuste logrado de los cálculos realizados m ediante este modelo a las 
mediciones experim entales resultó satisfactorio.
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A bstrae t

The prediction o f the carbides dissolution times during industrial heat treatments in steels 
is very important in order to improve productivity. This means a challenge bccause at the 
moment, therc isn 't an agreem ent about the influence o f  the alloy elem ent on the kinetic 
o f  carbides dissolution.

In this work, the dissolution o f  M3C type carbides is studied in the rango bctween 840 °C 
and 860 °C. The carbón content o f  the steels is ncar to cutectoid com position vvith 
additions o f  Cr, Mn and Si. The Steel was characterized in its initial condition and tests 
vvere perform ed in order to get m easurem ents about dissolution kinetics o f  the carbides in 
isothermal conditions. The m easurem ents o f  the rem aining carbides after heat treatments 
vvere performed by quantitative metallography. Differcnt modcls were proposed 
considering the local equilibrium  hypothcsis.

It was found that the kinetic o f  the carbides dissolution could be described by a model 
through three steps. First, the ferrite transforms to austenite and the kinetic is controlled 
by diffusion o f  C. Second, there is a period o f  fast dissolution o f carbides in an austcnitic 
matrix and the kinetic is controlled by diffusion o f  C. Third, the dissolution becomes 
slow and it is controlled by diffusion o f the sustitutional alloy elements, initially towards 
the Carbide and then to the matrix. The matching o f  the calculations by this model with 
the experim ental m easurem ents was satisfactory.
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C A P ÍT U L O  1

1.1 Introducción

El tipo y tenor de aleantes y los tratamientos térm icos son las variables usadas para 
obtener en los aceros las m icroestructuras y propiedades requeridas.
Para ciertas aplicaciones, por ejemplo, cuando se desea fabricar piezas de variadas 
formas, es conveniente que el acero se encuentre en un estado microcstructural que 
permita operaciones com o formado y  maquinado. La condición de m ayor ductilidad de 
cualquier accro, está asociada con m icroestructuras que consisten en partículas de 
carburos esféricos en una m atriz de ferrita.
Una vez que las piezas han tom ado la forma deseada, deben conferírseles las propiedades 
m ecánicas requeridas en servicio, y  por consiguiente son som etidas a diferentes 
tratamientos térmicos.
Estos tratamientos norm alm ente consisten en un calentam iento hasta la tem peratura de 
austenización, mantenim iento a dicha temperatura y  un enfriam iento, a velocidad 
controlada, hasta la tem peratura am biente ó tem peraturas interm edias para lograr una 
determinada microestructura. Durante la austenización, se produce la transform ación de 
ferrita en austenita, los carburos se disuelven y el accro se homogeniza respecto de las 
concentraciones de los elem entos presentes.
La transform ación de ferrita en austenita, en los rangos de tem peratura de interés 
industrial, ocurre rápidamente. Pero la disolución de los carburos, es generalm ente más 
lenta y constituye el proceso que determ ina la tem peratura y tiem po de perm anencia más 
convenientes para un accro en particular. Por consiguiente es importante conocer la 
cinética de disolución de los carburos. Esto implica determ inar cuales son los 
mecanismos que controlan el proceso.

1.2 Objetivo

Desarrollar un modelo que describa la cinética de disolución de carburos en un acero con
0,7%  de C considerando los efectos de otros elem entos de aleación presentes.
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C A P ÍT U L O  2

R EV ISIÓ N  B IB L IO G R Á F IC A

2.1 T ransform aciones de fases

Las transform aciones de fases ocurren debido que se han alcanzado condiciones 
en las que el estado inicial de la aleación se vuelve inestable respecto del estado final. 
Para una transform ación que ocurre a temperatura y  presión constantes, la estabilidad 
relativa de un sistem a está determ inada por su energía libre de Gibbs (G). Cualquier 
transform ación que resulte en una disminución de la G del sistema es 
tcrm odinám icamente posible.

Llamando Cr, y G f a las energías libres de los estados inicial y  final 
respectivamente. AGr~G^G¡ es la fuerza impulsora para la transform ación. Un sistema 
está en equilibrio cuando ha alcanzado el estado m ás estable. A tem peratura y presión 
constantes, según la term odinám ica clásica, este estado corresponde al de m enor valor 
posible de la energía libre de Gibbs, o  sea: dG  = 0.

En la Fig 2.1 se observan posibles ordenam ientos de átom os entre los que se 
tienen dos estados de equilibrio a una dada temperatura T. Com o el estado 2 tiene el 
m enor valor de G, este es el estado de equilibrio estable. El estado 1 se dice que está en 
equilibrio metacstable.

Estado 1 Estado 2 Arreglos de átomos

Figura 2.1: Variación esquemática de G con ordenamientos de átomos.

Un sistem a puede pasar por una serie de estados m etaestables interm edios antes 
de llegar a la configuración de equilibrio estable.
La velocidad con que un sistem a evoluciona hacia un estado de equilibrio no puede 
determ inarse m ediante la term odinám ica clásica, sino que corresponde a un estudio 
cinético.

Algunos estados m etaestables duran fracciones de segundos hasta transformarse, 
m ientras otros pueden perdurar indefinidamente. Esta diferencia se debe a la barrera de 
energía (AG*) que es necesario superar para pasar a un estado m ás estable. Cuando el 
salto de energía es m uy alto, los tiempos de transform ación son grandes [1 ].

Durante las transform aciones de fase, los átom os de la fase m enos estable 
normalmente se redistribuyen en esta mediante difusión y  la abandonan m igrando a
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través de la interfase para rcacom odarsc en la nueva fase, en la que también ocurre una 
redistribución por difusión.

Cuando el proceso de salto o m igración en la interfase es muy rápido, las 
com posiciones a ambos lados de la misma se mantienen localmente en equilibrio. La 
m ayor parte de la energía libre disponible para la transform ación es disipada por difusión 
en volumen; esta diñisión es necesaria para redistribuir a los elem entos 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 transform ación por difusión en volumen. El equilibrio local en 
las interfases no puede establecerse si la interfase se está m oviendo y  los átom os la 
atraviesan mediante un m ecanismo lento. En estas condiciones, la energía libre 
disponible es disipada principalm ente en la interfase, y el m odelo de equilibrio local 
predice velocidades de reacción mayores que las reales. Se habla de control de la cinética 
de la transform ación por una reacción en la interfase. En general, se debería esperar un 
control mixto, o sea:

AG, -  A G °  + A G "  <2-'>

Donde AG t cs la variación de energía libre total o fuerza impulsora para la 
transform ación, A G °  cs la energía libre disipada por procesos de difusión en volumen (en 
la fase madre y en los productos) y  AGR cs la energía libre por la reacción interfacial [2].

2.2 Nucleación en sistem as sólidos

Una vez que se han alcanzado condiciones en las que una nueva fase o m ezcla de 
fases resulta más estable que la fase vieja, se inicia una serie de fluctuaciones en las que 
se producen variaciones locales de concentración y  rcordenam ientos de átomos en una 
nueva estructura. Esto da origen a pequeños clusters de átom os denom inados embriones, 
que son inestables; pueden redisolverse o alcanzar un tam año crítico y convertirse en los 
núcleos para el crecim iento de la nueva fase. Los cam bios de energía libre asociados con 
el proceso de nuclcación, cuando ésta se produce hom ogéneam ente en todo el material, 
tienen las siguientes contribuciones:

A temperaturas donde la nueva fase cs estable, la creación de un volumen V de 
ésta, producirá una dism inución en la energía libre de V AG¡.

Asum iendo que la energía intcrfacial es isotrópica, la creación de un área 
interfacial A entre las fases increm entará la energía libre en un v a lo re e

Dado que la nueva fase no ajustará perfectamente en la vieja estructura, se tendrá 
una energía de deform ación V AGS.

Sumando estos térm inos se obtiene el cambio total de energía libre:
AG = -VAG , + A y  + VA G s (2.2)

Asumiendo que los núcleos son esféricos con radio “ r” se tiene:

AG = - y ^ - ‘(AGr  + A G s ) + 4 n r2y  (2.3)

Los términos de esta ecuación están graficados com o función del radio r de la 
nueva fase en la Fig 2.2
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Las contribuciones debidas a la formación de la nueva fase y  a la energía 
interfacial crecen con signos opuestos al aum entar Para valores pequeños de r, AG 
aumenta con r ;  se llega a un valor crítico a partir del cual AG  dism inuye al seguir 
aumentando r. Este radio crítico r*  se encuentra diferenciando la ecuación (2.3), 
obteniéndose:

r . = ____ k . ____
(AG, -  AGs ) Donde: r*  = tamaño crítico para la formación de un

núcleo estable
_  16xy~ AG*= Barrera de energía libre para la

3(aG,. -  AGs )2 nucleación

Sin embargo, la nucleación en sólidos como en líquidos, es casi siempre 
heterogénea. Los sitios de nucleación son defectos como vacancias, dislocaciones, bordes 
de grano, inclusiones y superficies libres. Si la nucleación en estos lugares contribuye a 
disminuir la energía libre del sistema en una cantidad A G d , la barrera de energía libre 
para la nucleación será reducida en esta cantidad y la ecuación (2.3) resulta [1]:

AG  = -V A G r + A /  + VAGs -  AGd (2.4)

2.3 Transform aciones de fases en calentam iento y enfriamiento

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

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

Para las transformaciones en enfriamiento, en condiciones isotérmicas, las curvas 
experimentales de transformación presentan una forma de C característica, como la que 
se presenta en la Fig 2.3. Esta forma puede entenderse en términos de los procesos de
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nucleación y crecimiento. La velocidad de nucleación es proporcional al subenfriam iento 
y  por lo tanto a AG, y la velocidad de crecim iento depende de procesos di fusiónales y 
por lo tanto de la temperatura de transform ación. A bajos subenfriam ientos, la 
temperatura es alta y tam bién los valores de los coeficientes de difusión, pero AG  es bajo 
y el tamaño del núcleo crítico es grande; se necesita mucho tiempo de fluctuaciones para 
formarlo, por lo que los tiempos de transform ación serán grandes. Con grandes 
subenfriam ientos la tem peratura de transform ación será baja, y aunque AG  es grande, los 
coeficientes de difusión serán bajos por lo que la transformación se retarda. Existe 
entonces, una zona interm edia en la que se tienen valores de coeficientes de difusión y 
AG  convenientes para que se obtengan los m enores tiem pos de transformación.
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10 10° 101 10: 10! 104 105 10"
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Figura 2.3: Diagrama de transform ación isotérmica ( TTT ). Se observa la forma de C 
característica [4]. La línea denom inada Ms, corresponde al inicio de la transform ación

martcnsítica.

En el caso de transform aciones en calentam iento, al aum entar la tem peratura de 
tratamiento, aumentan los valores de los coeficientes de difusión, a la vez que se dispone 
de una mayor fuerza im pulsora AG  para la transform ación. Las curvas de austenización, 
determ inadas experim entalm cnte en condiciones de calentam iento continuo o de 
transform ación isotérmica, m uestran una dism inución del tiem po necesario, de forma 
monótona, al aum entar la tem peratura de tratamiento [3j. En la Fig 2.4 se presenta, como 
ejem plo, un gráfico de austenización en calentam iento continuo. La forma de las curvas 
es sim ilar para transform aciones isotérmicas.

Respecto de la m ieroestructura inicial, debe notarse que las transform aciones en 
enfriam iento, siem pre parten de austenita con m ayor o menor refinamiento de grano. En 
las transform aciones en calentam iento, en cam bio, se presenta una amplia variedad de 
m icroestructuras posibles de partida, lo que dificulta el desarrollo de un modelo general.
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Figura 2.4: Diagrama de transform ación en calentam iento continuo; M icroestructura

inicial: ferrita m ás carburos [5].

Con los años se ha acumulado cierta cantidad do información respecto de la 
rcaustenización de algunos aceros de importancia industrial, que ha guiado a 
investigadores a proponer teorías, aún en constantes revisiones, tendientes a explicar las 
transform aciones de los aceros en condiciones de calentamiento. Teniendo en cuenta todo 
esto, todavía hay trabajo por hacer para entender los mecanismos involucrados durante 
estas transform aciones, con cl fin de disponer de datos cinéticos m ás precisos, aplicables 
a los tratamientos térm icos de interés industrial.

2.4 M aterial inicial, las m icroestructuras esferoidizadas.

Como sc m enciona en la introducción, en este trabajo se considera una 
m icroestructura inicial de carburos esferoidizados en una m atriz de ferrita. El estudio 
bibliográfico que sigue, tratará principalm ente sobre estas microestructuras.

Las m icroestructuras esferoidizadas son las m ás estables encontradas en aceros. 
Esto se debe a que la ferrita está norm alm ente libre de tensiones y a que los carburos 
esferoidizados tienen la m ás baja relación de superficie por unidad de volumen, lo que 
minimiza la energía interfacial y, por lo tanto, la energía libre del sistema. Sc forman a 
partir de cualquier m icroestructura inicial calentada a temperaturas convenientes y 
tiem pos suficientemente largos, para perm itir cl desarrollo, dependiente de difusión, de 
partículas de carburos esféricos. Se tienen, por lo tanto, varias opciones de tratamientos 
térm icos para producir m icroestructuras esferoidizadas. Por ejem plo, se puede partir de 
m icroestructuras ferrítico-perlíticas, en cuyos casos son necesarias m uchas horas a 
temperaturas alrededor de 700 °C para la esferoidización; los carburos aparecerán 
principalm ente en los bordes de granos ferríticos. La cemcntita laminar de la perlita tiene 
una gran área interfacial por unidad de volumen, por lo que la energía interfacial es

velocidad de calentam iento (°C/seg)
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elevada. Durante un tratamiento de esferoidización, estas láminas se rompen en partículas 
menores que luego adquieren forma esférica. Las partículas m ás pequeñas se disuelven y 
las más grandes crecen, disminuyendo la energía libre del sistema [6 , 7],

El proceso es m ás rápido si se parte de carburos en forma de partículas discretas, 
com o en bainitas, y aún m ás rápido si la estructura es martcnsita. En estos casos los 
carburos que se forman aparecen, en su mayoría, dentro de los granos ferríticos al 
finalizar el tratamiento.

Los rangos de tem peraturas para tratamientos de esferoidización corresponden a 
la zona sombreada de la Fig 2.5, en la que se presenta una porción del diagram a de 
equilibrio Fe-C. Se obtienen velocidades de esferoidización más altas m ediante una total 
o  parcial austenización y luego perm anencia por debajo de la tem peratura indicada 
m ediante la línea A l; enfriam iento m uy lento pasando por A l o m ediante ciclado térmico 
alrededor de A 1.

Las condiciones en que se ha efectuado el proceso de esferoidización, es decir, 
tem peraturas y tiem pos de tratam iento, determ inan la distribución de los elem entos de 
aleación entre la ferrita y  los carburos.
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2.5 Proceso de Austenización

2.5.1 Nucleación y crecim iento de  Austenita

Al elevar la tem peratura de un accro y superarse la denominada A l (~-727°C), 
que depende principalm ente de la com posición quím ica, se inicia la formación de la 
austenita. Dicha formación ocurre m ediante un proceso de nucleación y crecim iento [8], 
La ferrita, de em paquetam iento bcc (cúbico centrado en el cuerpo), se transform a en 
austenita, fcc (cúbico centrado en las caras). Durante este proceso y aún posteriormente, 
se produce la disolución de los carburos.

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

Figura 2.5 Diagrama de 
equilibrio Fc-C. (hasta 1,3 %  
C). Donde: y: austenita; a : 
ferrita; FejC: cementita

10
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dos granos de ferrita, pues son estos los sitios donde se tiene m ayor energía de superficie 
disponible.

Si la temperatura de tratamiento no es lo suficientemente alta com o para que la 
ferrita se encuentre sobresaturada en C, el crecimiento de la austenita, siguiendo los 
bordes de grano ferríticos es inhibido y la austenita crccc hasta envolver al carburo. La 
austenita sólo podrá seguir creciendo mediante la difusión del C desde el carburo hacia la 
interfase austenita/ferrita. En este proceso una pequeña parte del carburo se disuelve, o 
sea, la austenita crccc en dos sentidos, hacia el carburo y hacia la ferrita, por lo que se 
tienen dos interfaces en avance. En la Fig 2.6 se esquematiza el proceso.

Figura 2.6: (a) Estructura inicial M3C y a ;  (b) nucleación de y; (c) crecim iento de y (las 
flechas indican los dos sentidos de crecimiento); (d) disolución de M jC  en y.

El crecim iento de la austenita hacia la ferrita puede llegar a ser m uy rápido en 
función del acero y el tratamiento. Se ha verificado que, en aceros con contenido de C en 
el orden de 0.2 %  y 1,5 % de Mn, la formación de austenita ocurre en m enos de un 
segundo a 850 °C [13]. Además, cuando el accro es sometido a deform aciones previas al 
tratamiento, la transform ación ocurre en menor tiempo, com parado con un accro en 
condición recristalizada, o sea, libre de deformaciones.

2.5.2 Clasificación de reacciones de Austenización

La reacción básica es: a  + M 3 C  ->  y y, dependiendo de las condiciones del 
tratamiento y contenido de C del accro, se podrá verificar: y + M 3C  —> y’, siendo esta y" 
de m ayor contenido de C.

Hillert el. al. [14], discutieron las distintas formas en que puede ocurrir el proceso 
de austenización. Tipificaron cinco posibles mecanismos, que dependen de la temperatura 
y  contenido de carbono del accro. Analizaron además, la influencia de los elem entos de 
aleación en la cinética de transformación.

Reacciones de tipo 1:
A bajos contenidos de C, se formará una capa de austenita alrededor de cada 

partícula de carburo. La reacción principal será la difusión de C a través de dicha capa de 
y (Fig. 2.7, I), y  el crecim iento de la misma ocurrirá hasta que toda la partícula de carburo 
se haya consumido. Si la velocidad de nucleación cs muy baja, es probable que pueda 
controlar la cinética del proceso de austenización.

11
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R eacciones de tipo II:
Con contenidos de C mayores, las distancias entre los carburos son m enores y la 

difusión en a  puede volverse importante (como factor limitante). Ocurrirá que algunos 
carburos sc disolverán en a  aportando C a la interfase a  /  y (Fig. 2.7, II). Este 
m ecanismo sc vuelve más importante a bajas velocidades de nucleación.

Fig. 2.7: Esquema de los diferentes mecanismos de reacciones de formación de austenita 
y disolución de carburos, las flechas indican la difusión del C [14],

R eacciones de tipo III:
Con contenidos suficientemente altos de C, y a tem peraturas de tratamiento donde 

solam ente la fase y es estable, las partículas de carburos estarán suficientemente cerca, y 
una capa de y formada alrededor de una partícula, rápidam ente envolverá a otras 
partículas hasta transform ar totalmente la ferrita en austenita o, hasta encontrarse con otro 
frente de austenita creciendo. Los carburos se disolverán prim eram ente en a  y luego en 
y (Fig. 2.7, 111). Cuando el frente de transform ación y / a  se ha desplazado cierta 
distancia desde una partícula, esta se habrá disuelto totalmente.
Este tipo de reacción ha podido verificarse m ediante m icroscopía electrónica de alto 
voltaje in situ, siguiendo directamente y de manera continua diferentes transform aciones 
en un acero com ercial y uno sintético de alta pureza [15]. Tam bién se la observó,

12
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m ediante m icroscopía electrónica de transm isión (TEM ), en aceros que contienen W ó 
Mo com o elem entos formadores de carburos del tipo y  M(,C [16]. En este último 
caso se encontró que las panículas M23C 6 se transform an en M(,C +  a ,  y  luego a  se 
transforma en y. Este fenómeno fue observado, además, en aceros con 8,2 % Cr [9].

Reacciones de tipo IV:
Si el contenido de C es mucho m ayor al correspondiente a la línea A3 a la 

temperatura de tratamiento, la austenita crecerá envolviendo a todas las partículas de 
carburos com o en el tipo II de reacción, pero sin la total disolución de estos (Fig. 2.7, 
IV).

R eacciones de tipo V:
Con tem peraturas suficientemente altas, la fase a  puede transform ar a y sin 

necesidad de disolución de carburos, pues la fase a  estará sobresanirada en C y puede 
transform ar a y por un mecanismo sim ilar a una transform ación masiva. En el sistema 
Fe-C puro, esto ocurre por encima de 910 °C. De esto resulta que la disolución de los 
carburos ocurrirá en una matriz de y solamente (Fig. 2.7, V).

2.6 M odelos de form ación de  austenita y disolución de carburos

2.6.1 Prim eras propuestas

Desde los prim eros estudios de la cinética de disolución de carburos, se propuso 
tratar el problema m ediante el planteo de balances de flujos de m asas en las interfases. Se 
consideró al proceso de transform ación com o controlado por la difusión del C, 
proveniente del carburo, en la matriz que lo rodea y  se aplicó el modelo de equilibrio 
local.

Este modelo ha sido el más utilizado debido a que predice velocidades de 
reacción sin conocer mucho de la reacción en sí misma. Además, la información básica 
necesaria para obtener los gradientes de concentraciones para la difusión, es un diagrama 
de fases o en términos más generales, las energías 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 sim etría esférica.

Sin em bargo, al considerarse que las transform aciones de fase de los aceros 
com erciales están controladas por difusión de C en volumen, se predicen tiempos de 
transform ación m ucho m enores que los m edidos expcrimentalmcntc.

13
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En un estudio experimental, M olinder [17] investigó cuantitativam ente la 
austenización isotérmica de un acero con 1,27 %  C, 0,36 % Mn y 0,19 %  Cr, partiendo de 
ferrita y carburos globulizados. En cl análisis de sus resultados experim entales, identificó 
tres etapas en cl proceso. Un periodo de incubación, en cl que no se observan 
transform aciones y sc forman embriones para los núcleos de austenita. Luego, la ferrita 
sc transform a en austenita y hay una disolución importante de carburos. Y por último, las 
partículas de carburos remanentes se disuelven muy lentamente en una matriz de 
austenita. Considerando a la cinética de disolución de los carburos en esa tercera etapa 
como controlada por difusión de C, calculó cl valor de la energía de activación para la 
difusión de C en austenita usando sus datos experimentales. De sus cálculos resultó un 
valor mucho m ayor al anteriorm ente publicado y aceptado, por lo que concluyó que en la 
última etapa un factor diferente de la difusión de C controla la cinética de disolución, y 
propuso una reacción de descomposición del carburo en la interfase como la posible 

etapa controlante; es decir: A/,C------ >3M+C

Generalizando el tratamiento m atem ático de Ham [18] sobre la migración de 
bordes de fases, Nolfi et.cil. [19] propusieron expresiones analíticas para la cinética de 
disolución de precipitados esféricos. Ellos consideraron el caso general en que cl 
m ecanismo controlante del proceso es mixto, o sea, sc tiene control por difusión y por 
una reacción en la interfase, a la que suponen de prim er orden y constante K. Resolvieron 
la ecuación de diñisión con las condiciones de borde apropiadas, entre las cuales se tiene 
el flujo de masa en la interfase, y concluyeron que cl mecanismo controlante del proceso 
de disolución puede definirse m ediante un parámetro: a .  a ser determinado 
experim entalm ente, que depende de la constante de reacción de la siguiente forma:

donde Ro es el radio inicial de los carburos y  D  es cl coeficiente de difusión del C.
14
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Se tiene que para valores muy bajos de K  el parámetro tiende a 1 y la reacción en 
la interfase es muy lenta. Para valores muy altos de K, el parámetro tiende a cero, se tiene 
equilibrio term odinám ico en la interfase y control por difusión. En un trabajo posterior, 
Nolfi ct al [20] concluyen que la disolución de cementita en ferrita está controlada por 
una reacción interfacial de primer orden. Además, encontraron que la constante de 
reacción K tiene una dependencia tipo Arrhenius de la temperatura.

Posteriorm ente Judd y Paxton [10], estudiaron la velocidad de disolución de 
carburos en tres aceros, uno sin aleantes, y  los otros dos con pequeñas adiciones de Mn, 
para establecer la etapa controlante de la disolución c investigar el efecto de las pequeñas 
adiciones del Mn. M idieron los períodos de incubación y  las velocidades de nucleación 
de austenita. Plantearon un modelo de form ación de austenita y  disolución de cementita 
basado en la suposición de equilibrio local y  control de la transform ación por difusión de 
C en la austenita. Los cálculos realizados, ajustaron satisfactoriam ente con los resultados 
obtenidos experim entalm ente para el acero sin aleantes; el ajuste no fue bueno para 
aceros aleados con Mn. En su análisis describen que el agregado de Mn pudo tener los 
siguientes efectos:
- Haber cam biado la etapa controlante de la cinética o,
- Haber alterado las concentraciones de C en las interfases.

Propusieron a este últim o fenómeno com o el responsable de las discrepancias 
encontradas entre los cálculos 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. Además, mencionan que el mismo fenómeno intervino 
en los experim entos de M olindcr [17], quien había propuesto que el mecanismo 
controlante, en las últimas etapas de disolución de carburos, era una reacción interfacial y 
no tuvo en cuenta la presencia de los elem entos de aleación.

2.6.2 Efecto de los e lem entos de aleación

Los primeros estudios respecto de la cinética de las transform aciones de fases de 
aceros fueron realizados sobre transform aciones en enfriamiento. En ellos se observaba 
que las transform aciones procedían a velocidades m ás lentas que las predichas 
considerando a la difusión de C como mecanismo controlante. Se sugería que ocurrían 
inhibiciones en el m ovimiento de las interfases por parte de los elem entos de aleación.

Como lo m enciona Kirkaldy [21], se demostró que el efecto de inhibición no es 
debido a la reducción del coeficiente de difusión del C [22], Tam bién se pudo verificar 
que los elementos de aleación se particionan en la interfase entre el carburo y  la ferrita en 
las colonias de perlita, indicando que la difusión del C y  la de elem entos de aleación 
puede ocurrir sim ultáneamente. Mehl y Hagel [23] analizaron la información disponible 
en esc momento respecto del efecto de los elem entos de aleación en la velocidad de 
transform ación austenita -> perlita. Ellos consideraron que las inhibiciones observadas 
eran debidas a los bajos valores de los coeficientes de difusión de los elem entos de 
aleación respecto del carbono.

Con la ayuda de las ecuaciones de difusión en sistemas m ulticom ponentcs y 
diagramas de fases de tem arios, Kirkaldy [21] sugirió que:
•  Los elementos de aleación pueden forzar una reducción del gradiente de
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concentraciones de C m ediante la m odificación de las concentraciones de equilibrio 
en las interfases.

•  En sistem as donde el coeficiente de diftisión del C es m ucho mayor que el del 
elem ento de aleación presente, las ecuaciones de difusión tienen solución solamente 
si la partición de este último es cero. Se puede especular con que las transform aciones 
pueden ocurrir acorde con las leyes de la diftisión, pero en un sistem a m etaestable 
asociado.

En una transformación en la que la interfase se m ueve a muy altas velocidades, se 
propuso que solam ente el C se redistribuye a ambos lados de la misma alcanzando el 
equilibrio. Los dem ás elem entos, dados sus bajos coeficientes de difusión, no logran 
particionarse y  se mantienen con la m isma relación atómica respecto del hierro en ambos 
lados de la interfase, conform e procede la transform ación. Esta condición fue 
denom inada paraequilibrio [24].

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

M ediante un análisis term odinám ico, Hillert el al. [14] describieron el efecto de 
los elem entos de aleación en la cinética de formación de austenita y disolución de 
cementita. Consideraron el m odelo de equilibrio local en la interfase y control de la 
cinética de las transform aciones por diftisión. Para sim plificar el análisis trataron un 
sistem a ternario tipo Fe-C-M.

Dadas la gran aceptación y  las buenas predicciones logradas con este modelo, se 
lo describirá detalladam ente m ediante la reacción de austenización clasificada com o tipo 
V, es decir, aceros de alto contenido de carbono tratados a altas temperaturas.
Se parte de una m icroestructura de ferrita y carburos que se supone es calentada muy 
rápidam ente hasta la tem peratura de austenización. La transform ación de la ferrita en 
austenita se considera instantánea, por lo que los carburos se han de disolver 
exclusivam ente en una matriz de austenita. Para la descripción cualitativa del proceso de 
disolución se hará referencia a la Fig 2.9 en la que se presenta, a la izquierda, un esquema 
de la porción rica en Fe del diagrama de fases ternario Fe-C-M , y a la derecha, los 
perfiles de concentración del elemento de aleación M. Las concentraciones iniciales son 
“go” en la austenita (heredada de la antigua ferrita que se transform ó sin cam bios de 
concentración) y  “co" en el carburo.

El modelo considera que el proceso de austenización está compuesto de tres
etapas.
Etapa 1: El carburo de disuelve rápidam ente con una cinética controlada por difusión de C 
en la austenita. El contenido de C en la matriz, inicialmente “go", se incrementa mientras 
el carburo se disuelve. Dado que la interfase se m ueve con una velocidad m ucho mayor 
que los átomos del elemento de aleación, se postula que la austenita que se forma 
avanzando sobre el carburo, recibe el contenido de aleante que éste poseía (punto “g3”). 
En el diagrama de equilibrio se ha trazado una línea de isoactividad de C (línea de puntos 
“g3”-“g5”).
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Figura 2.9: Esquema de la esquina rica en Fe del diagram a ternario Fe-C-M  (izquierda) y 
perfiles de concentración del aleante (derecha).

El carburo sc disolverá hasta que el contenido de C en la matriz alcance el punto 
“g4”, que corresponde a la igualdad de las actividades del C entre la m atriz y la interfase. 
En el diagrama de la derecha se ve que cl radio del carburo ha disminuido desde su valor 
inicial “ ro" hasta un valor “r i” .

Etapa 11: Al haber disminuido la velocidad de la interfase, debido a que ya no se dispone 
de la diferencia de potenciales químicos del C como fuerza impulsora, el elemento de 
aleación se redistribuirá en la interfase y se alcanzará la condición de equilibrio total. 
Teniendo en cuenta que en la austenita recientem ente formada, la concentración do 
aleante M corresponde al punto “g3” , sc deberá formar del lado del carburo un "pico" de 
concentración en equilibrio, como el dado por cl punto “c3” , m ucho m ayor que “co” .
En la Fig. 2.9 sc puede observar que si el contenido del elemento de aleación M 
dism inuye en la interfase, la concentración de C aumenta. Por ejemplo, un 
desplazam iento sobre el borde de tase entre y y y + M.iC, desde el punto “g3” hasta “g7” , 
produce un aum ento en la concentración de C en equilibrio en la interfase. Esto hace que 
aum ente la concentración de C en la m atriz desde g4 hasta g8 y el radio del carburo se 
reduzca desde “r i” hasta “r2” .

El aleante puede abandonar la interfase difundiendo, tanto hacia el carburo como 
hacia la austenita. Estos mecanismos operarán sim ultáneam ente, pero a los fines de 
sim plificar el cálculo, y dado que las distancias de difusión son menores en cl carburo (el 
gradiente de concentraciones será mayor) que en la matriz, se consideró que esta etapa 
está controlada por la difusión del aleante hacia el carburo. La m isma finaliza cuando se 
ha homogeneizado el contenido del aleante entre el centro del carburo y la interfase.

Etapa 111: Una vez que el carburo está “saturado” de aleante, la posterior disolución está 
controlada por la difusión del elem ento de aleación hacia la austenita.

Para la validación del modelo, H illert el a!. [14] consideraron los casos de tres
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aceros con diferentes contenidos de Cr, tratados a diferentes temperaturas. U tilizaron los 
datos obtenidos por una técnica en la que se siguió la cinética de disolución de los 
carburos, m idiendo la evolución del parám etro de red de la matriz, con una cámara de 
rayos X de alta temperatura. Dicho parám etro fue luego correlacionado con el contenido 
de carbono disuclto. Como no disponían de datos respecto del coeficiente de difusión de 
Cr en la cementita, aproxim aron su valor tom ando el correspondiente de la austenita.

Dado que el modelo predijo tiem pos de disolución acordes a las mediciones 
experim entales, sugirieron que el valor elegido para el coeficiente de difusión del Cr en 
cem entita es del orden correcto.

2.6.3 Estudios experim entales que soportan el m odelo de  equilibrio local

Gullberg [25] realizó mediciones de la cinética de disolución de carburos tipo 
M23C 6 en un acero con 14 % Cr y 0,6 %  C. M idió la fracción de carburos m ediante 
microscopía electrónica de transm isión en réplicas, y pudo evaluar la dism inución del 
contenido de aleante en el carburo, fenómeno predicho por el modelo. Encontró que la 
etapa de control de la cinética por difusión de C en este accro es m uy corta, al punto en 
que no se pudo detectar. Luego, la etapa de control por difusión de Cr hacia el carburo, 
correspondió a aproximadamente el 10 %  del tiem po de la transform ación, y  el principal 
mecanismo que controla la cinética de disolución fue identificado com o la difusión de Cr 
hacia la austenita. Los ajustes encontrados fueron satisfactorios, y  concluyó que con el 
m odelo de equilibrio local es posible explicar los resultados experim entales respecto de la 
cinética de disolución de carburos.

También Wycliffc et al. [26], aplicando el modelo de equilibrio local, realizaron 
un estudio experimental y teórico de la formación de austenita en tratamientos 
intercríticos de aceros. Estudiaron uno con 0,08 %  de C y 1 %  Mn, midiendo los perfiles 
de concentración a diferentes tiempos. Partieron de una m icroestructura de ferrita más 
perlita y  consideraron hom ogeneidad de concentración en am bas fases para el 
m anganeso. El modelo que obtuvieron predice una etapa de transformación rápida 
controlada por difusión de C. Al alcanzar este elem ento la hom ogeneidad de su actividad 
en todo el material, se alcanza una condición de equilibrio en la interfase y se produce 
partición de Mn entre las fases. Se forma un pico de concentración de Mn en la austenita 
y una dism inución de su concentración en la ferrita. El posterior crecim iento de la 
austenita está controlado por la difusión del Mn. Todas estas predicciones fueron 
verificadas experimentalmcnte, validando nuevamente el m odelo de equilibrio local.

Agren el al. [27] estudiaron la disolución de cem entita en ferrita, trabajando con 
un acero de bajo C (0,04 %  C; 0,16 % Mn). Para los tratamientos previos al de 
disolución, dividieron las probetas en dos grupos, calentando inicialmente am bos grupos 
a 929 °C durante dos horas. Luego, dejaron enfriar al aire a un grupo, obteniendo 
partículas grandes y  espaciadas (Grupo 1). A las probetas del otro grupo las tem plaron y 
revinieron a 710 °C por 2 horas, obteniendo partículas m ás finas y próximas (Grupo II). 
Los tratam ientos se esquematizan en la Fig 10.

De cada grupo, tomaron la mitad de los especím enes y los trataron a 650°C por 60 
hs, luego a 600°C por 120 hs y a 550°C por 240 lis, con el fin de enriquecer al carburo en
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Mn. La disolución de la cem entita fue seguida por medio de mediciones de resistividad 
eléctrica.

Las mediciones indicaron que: a tiem pos cortos, la estructura con carburos más 
finos da un m ás rápido increm ento del nivel de C en la matriz que la estructura con 
carburos más grandes. Además, observaron que en el material que fue sometido al 
tratamiento para enriquecer los carburos con Mn, el proceso de disolución fue m ás lento; 
este efecto fue más pronunciado en el caso de la estructura más fina.

El efecto del enriquecim iento se puede explicar con la Fig. 2.9. A mayor 
contenido de aleante en el carburo, se tendrá m ayor contenido de aleante en la austenita 
que se forma rápidam ente con una cinética controlada por difusión de C. Esta austenita 
recibe el contenido de aleante del carburo, el cual produce una dism inución de la 
actividad del C en la interfase austenita/carburo, y la etapa de disolución rápida finalizará 
en menor tiempo. La disolución que prosigue estará controlada por la difusión del 
aleante.

Tam bién Ágren el al. [28], realizaron un estudio experimental de la disolución de 
cem entita en austenita para acero con 2,96 % Cr y  3,91 %  C a 910 °C. M idieron los 
perfiles de concentración del Cr m ediante m icroscopía electrónica de transmisión y 
espectrom etría dispersiva en energía (STEM  / EDS) a diferentes tiem pos de tratamiento. 
Mediante los resultados de sus mediciones sugieren que la m ayor parte de la disolución 
está controlada por difusión de Cr en la cementita o en la m atriz de austenita. Además los 
perfiles de concentración de C r medidos presentan un ’‘pico” muy pronunciado de este 
elemento en la cementita próxim o a la interfase, tal com o se predice en el modelo de 
equilibrio local. M ediante las imágenes tomadas con el microscopio electrónico de 
transmisión han detectado diferentes mecanismos de transform ación de la cem entita que 
son discutidos en un trabajo posterior [29], En este últim o reporte, se propone la 
existencia de tres posibles mecanismos de transform ación de fases durante la disolución 
de la cementita. Uno de ellos es la disolución homogénea, o sea, la cem entita se disuelve 
en la austenita sin otro tipo de transformación; ésta es la m ás observada. Por otro lado, 
com o se produce un enriquecim iento de Cr hacia la interfase, la fuerza impulsora para la 
formación de autenita es más fuerte hacia el centro de la partícula, y pueden precipitar 
plaquetas tipo W idmanstáttcn. El mecanismo restante observado en la transform ación de
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la cem entita es una reacción eutectoide que produce austenita y carburo tipo M 7 C 3 . Esta 
reacción es tcrm odinám icamente posible en los estados iniciales del proceso, cuando la 
actividad de C en la austenita es aún baja. Todos estos tipos de transform aciones son 
posibles de predecir m ediante el uso del diagrama de fases y la aplicación de la hipótesis 
de equilibrio local.

2.7 M odelos m atem áticos de form ación de austenita v disolución de carburos

2.7.1 Generalidades

Con el transcurso de los años, sc lian sucedido varias propuestas de modelos para 
describir la cinética de austenización y  disolución de carburos en aceros y poder 
determ inar los tiempos de calentam iento necesarios para los tratamientos térmicos.

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

•  Se estudia un sistema com puesto de carburos globulizados en una matriz de ferrita. Se 
idealiza al sistem a com o celdas de ferrita con los carburos en su centro, 
manteniéndose sim etría esférica.

• Prevalece el equilibrio local en las interfases.
•  El mecanismo controlante de la cinética de austenización es la difusión de especies.
•  Se desprecia la difusión del carbono en los carburos y, dado que el contenido de C en 

la m atriz inicial de ferrita es bajo, se desprecia su difusión en la ferrita.
•  No se tienen en cuenta efectos de capilaridad.
•  Los volúmenes molares de las fases involucradas son constantes.

Se propone que la velocidad a la que un elemento abandona una fase (por 
ejemplo: 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 m asas en las interfases. 
Para un movimiento infinitesimal de la interfase, en el caso carburo / m atriz (radio re) 
dicho balance resulta: 3..„ (d i c  , car¡¡ cari,,

Donde: d t dr
(2.5)

C carb= concentración en el carburo.
m ! carh

mccntración en el carburo.
C mcarb= concentración en la matriz, próxim a a la interfase matriz/carburo. 
D " '-co e fic ien te  de difusión en la matriz

Í 8 C '

dr
= gradiente de concentración en la matriz, evaluado en la interfase.

y  m ! carh

Los gradientes de concentración necesarios en esos balances se obtienen 
resolviendo la ecuación de difusión, la cual, en coordenadas esféricas tiene la forma:

d£  r> f o 2C’N ( d C '
—  = D r + -
dt c a,-2 K rj { dr ,
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2.7.2 S istem a binario Fe-C

2.7.2.1 M odelos  aproxim ados

Como no se tienen soluciones analíticas exactas para la ecuación (2.6), en el caso 
de disolución de precipitados con sim etría esférica, se han propuesto varias 
aproxim aciones para sim plificar el cálculo o para evitar el uso de ecuaciones 
trascendentes y/o escribir la ecuación de campo en una forma más manejable.

Una de las primeras aproxim aciones, fue considerar perfiles lineales de 
concentración de carbono [30]. Estos perfiles se estiman con la condición de cum plir el 
equilibrio en la interfase y  el balance de masas, lo que implica igualar la cantidad de 
masa contenida en los espacios señalados com o A  y  B en la Fig 2.11.

concentración

Figura 2.11: Aproxim aciones del perfil de concentraciones.

Otra aproxim ación consiste en considerar que existe un estado cuasi estacionario 
en los campos de concentraciones, o sea que se pueden obtener los gradientes necesarios 
resolviendo la ecuación de difusión considerando:

*  =  0 
dt

Lo cual corresponde a la aproximación del cam po invariante, que implica resolver 
la ecuación de Laplace, o sea:

Y tiene soluciones del tipo:

( d 2C

d r
+ í ^ l

(d C

dr

A
—  +H
r

= 0
(2.7)

( 2 .8 )

Esta es una mejor aproxim ación al perfil real de concentraciones, que la lineal, y 
es norm alm ente aplicada cuando se considera una geom etría semi infinita (Fig 2.11).

W hclan [31] consideró al campo de difusión alrededor de la partícula como el que 
existiría si el tam año de la partícula fuese constante (radio R) y resolvió la ecuación de
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difusión. Esta aproxim ación cs denom inada de tamaño invariante. El perfil de 
concentración resulta:

w  { C , - C U )R ,  ( r - R )C(r , 0 - C „  = i - — ( 29)

Las variables involucradas en la ecuación (2.9) se detallan en la Fig. 2.12.
Estas tres aproxim aciones han sido revisadas por Aaron el a!. [32] para los casos 

de crecim iento y disolución de precipitados. Analizaron, además la aproxim ación de 
crecim iento inverso, que considera a la disolución de partículas como el proceso inverso 
del crecimiento. Realizaron com paraciones entre las diferentes aproximaciones, 
determ inando los parám etros cinéticos de cada una, sus rangos de validez y  la mejor 
aproxim ación en el caso en que más de una sea válida. Cuando trie posible, también se 
com pararon con soluciones exactas de la ecuación de difusión

Consideraron el problem a de disolución de precipitados esféricos, con las 
condiciones de borde c iniciales, como se exponen en la Fig 2.12.

C (r = R ,l)  = C,

C (r ,t = O) = CM

C (r = co,/) =  C v/ ( ) < / < = c

Donde:
R = radio del carburo al tiempo t 
Cp = concentración de soluto en el 

precipitado 
Cm = concentración de soluto en la matriz 
C |=  concentración de soluto en la interfase

Concluyeron que la mejor aproximación cs la del tamaño invariante o interfase 
estacionaria, pues cum ple con todas las condiciones de borde señaladas.
Las aproxim aciones de crecim iento inverso y campo invariante ignoran el requerim iento 
de C (r ,t = 0) = C M para todo r  > Ro

2.7.2.2 M étodos num éricos

Resultados m ás precisos se obtienen m ediante la resolución de las ecuaciones de 
difusión utilizando m étodos numéricos.

Considerando sim etrías plana, cilindrica y esférica, Tanzilli y Heckel [33], 
resolvieron la ecuación de difusión por el m étodo de diferencias finitas, con el fin de 
aportar soluciones al problema de interfases en movimiento, y de hom ogeneizaeión de 
concentraciones en la o las fases finales. Dividieron el m aterial en celdas de igual tamaño 
compuestas por dos fases, siendo una de ellas rica en soluto. Impusieron como condición 
de borde que no puede haber difusión m ás allá del extremo de las celdas. Consideraron
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los efectos de diferentes variables de entrada en el modelo, como coeficientes de 
difusión, concentraciones en las interfases, com posición media, tamaño inicial de la fase 
que se disuelve, y las composiciones iniciales de las dos fases. De su modelo se obtiene la 
posición de la interfase y  el grado de hom ogeneización como función del tiempo de 
difusión. Dependiendo de la com posición m edia de la aleación en estudio, las 
condiciones de equilibrio pueden corresponder a una región m onofásica o  bifásica del 
diagrama de fases. En la Fig 2.13 se esquematizan dos posibles situaciones en las que la 
fase A es m ás estable (a) y en que la fase B es m ás estable (b). En el primer caso, el flujo 
de masa en la fase A es m ayor al de la fase B en la interfase. En el segundo caso se tiene 
la situación inversa. Estas consideraciones son descritas m atem áticam ente por las 
siguientes ecuaciones diferenciales:

(2.10 a)
d C A 1 d ( = A

X " ‘ D
\

d C A

dt X M d X d X )

8 C B 1 8 (
X " ' D

a c M

dt X m c X d X
(2.10 b)

Donde m=0  para geom etría plana, m ~ ¡  para cilindrica y m=2  para esférica. 
Además, se tiene en cuenta el balance de masas en la interfase; se considera que los 
coeficientes de interdifusión son independientes de la concentración, las concentraciones 
en las interfases son independientes del tiempo y  los volúmenes m olares son iguales en

Figura 2.13: Esquema de m ovimientos de la interfase para sim etría plana; (a): hacia el 
extrem o del elem ento de simetría; (b): hacia el centro del elemento; c: Ejemplo donde la 

concentración media es tal que la interfase se m ueve hacia el centro del elem ento de
simetría, la fase A se disolverá.

Los resultados de los cálculos fueron presentados en gráficos que m uestran la 
variación de la posición de la interfase e/2  con el tiem po de difusión D t/ I . Se consideró 
el caso de que la concentración m edia del sistema es tal que el borde de fase se mueve 
hacia el centro del elemento de simetría. Esto implica la disolución de la fase A y la 
hom ogenización de concentraciones en la fase B, Fig 2.13 (c). Encontraron que las 
variables que m ás afectan los resultados del modelo son:

>  para la disolución de la fase “ inestable” (A):
•  la difusividad en la fase B,
•  la concentración de la fase estable en la interfase.
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• el tam año de la fase inestable.
•  la geom etría de difusión (plana, cilindrica o esférica)

> para la homogeneización:
•  la difusividad en la fase B,
•  la distancia de difusión /,
•  la concentración m edia de la especie que difunde
•  la geom etría de difusión.
Estos autores no presentan com paraciones de sus cálculos con datos 

experim entales. Sin em bargo sugieren la consideración de las variables principales 
determ inadas por ellos y el uso del modelo para estim ar las características de situaciones 
de difusión en dos fases.

Karlsson y Larsson [34] plantearon un modelo similar, pero consideraron que los 
coeficientes de difusión son dependientes de la concentración y que la composición 
media de la aleación es tal que cl borde de fase se desplaza hacia el extremo de la celda, 
Fig 2.13 (a). Trataron com o un caso especial la austenización de aceros norm alizados y 
su análisis sc centró en la transformación de ferrita en austenita, sin mencionar la 
disolución de precipitados. Inicialmente consideran que cl m aterial está dividido en 
celdas de igual tam año y, m ediante los cálculos realizados, concluyeron que:

•  F;i tiem po {Dt/l2) total de hom ogeneización depende de la difusión en la fase 
final y puede ser estim ado con un modelo de difusión en una fase.

•  Una buena aproximación del coeficiente de difusión es un valor constante 
calculado con la com posición media de la fase en cuestión.

•  En cl caso de austenización, m ayores contenidos de C dism inuyen el tiempo 
para com pletar la transformación.

•  El incremento del sobrecalentam iento sobre A3, acelera la desaparición de la 
ferrita pero no afecta el tiem po total de homogeneización.

Dado que en los m ateriales reales no se tienen celdas de igual tam año, sino que se 
tiene una am plia distribución de celdas, estos autores analizaron el efecto de esta 
distribución de tam años sobre el tiem po de austenización. Para ilustrar cl efecto 
consideraron una distribución tipo log-normal y realizaron cálculos suponiendo 
diferentes valores de desviación estándar. Concluyen que:

•  al aum entar la desviación estándar, se prolonga drásticam ente el tiempo de 
austenización, siendo m ayor este efecto en aceros de bajo C.

•  este aum ento en cl tiempo de disolución no es tan pronunciado si se considera 
una distribución normal.

En este trabajo tam poco se hacen com paraciones con datos experim entales, sino 
que se analizan los efectos de variables del modelo.

Tundal y  Ryum [35] tam bién analizaron la influencia de la distribución de 
tamaños sobre la cinética de disolución de partículas. Supusieron al material como 
dividido en celdas com puestas por la matriz y una partícula en cl centro. Consideraron 
dos modelos:
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a) M odelo  1: se supone que las partículas precipitaron simultáneam ente y crecieron 
independientemente, tomando soluto de la m atriz hasta que ocurre una suave 
superposición de los campos de difusión. Se tiene que el tam año de la celda es 
proporcional al de la partícula en su centro y que la distribución de tam años de 
partículas y celdas coincide. En estas condiciones las partículas se disolverán en 
la celda en la que se encuentran y ninguna o muy poca superposición de los 
campos de difusión ocurrirá, Fig 2.14 (a).

b) Modelo II: la correspondencia entre tamaño de partícula y  de celda se pierde 
debido a que se produjo superposición de los campos de difusión durante la 
formación de las mismas, aunque aún se m antiene la suposición de que las 
distribuciones de tam años coinciden. La disolución ocurrirá con superposiciones 
de los cam pos de difusión de las partículas, Fig 2.14 (b).

Figura 2.14: Arreglos celdas/partículas, (a): m odelo I, correspondencia entre tamaño de 
cclda y  de partícula; (b): modelo II [35],

Resolvieron las ecuaciones difusión por el método de diferencias finitas y 
presentaron los resultados de sus cálculos en diagramas. Graficaron la fracción en 
volumen de partículas en función del tiempo adimensional (D t /  R ” ), con la desviación 
estándar de la distribución de tamaños como parámetro. No realizaron com paraciones con 
datos experim entales, sin embargo sugirieron el uso de estos diagramas para la 
resolución de problem as relacionados a la práctica industrial.

Con el m ism o fin, o sea, proveer soluciones a problem as industriales de 
tratamientos térm icos de aceros, Akbay et al. [11] presentaron ecuaciones para la 
formación de austenita y disolución de cementita en el sistema Fc-C. Consideraron el 
modelo de equilibrio local y control de la cinética de transform ación por difusión de C en 
la austenita que se está formando. Esta crccc tanto hacia la cem entita como hacia la 
ferrita; en estas dos fases se considera que no hay difusión. Se debe resolver entonces, la 
ecuación de difusión en la austenita. Propusieron una solución exacta a dicha ecuación, 
para el caso de geom etría plana semi-infinita. Desarrollaron ecuaciones para describir la 
transform ación, considerando la aproximación de estado estacionario, en el caso de 
geom etría plana, cilindrica y esférica. Los resultados de estos m odelos fueron 
com parados con la resolución numérica por el método de diferencias finitas. Presentaron

25



R evisión b ib liográfica

curvas de transform ación tipo TTT invertidas con forma de m edia C, verificada 
expcrim entalm ente. Estas fueron calculadas num éricam ente en función del tamaño inicial 
de los carburos y el contenido m edio de C' del acero. Las curvas obtenidas por el método 
de diferencias finitas no aportaron grandes mejoras respecto de la aproxim ación de estado 
estacionario. Además, verificaron que el m étodo de diferencias finitas conduce a errores 
en el balance total de masa del sistema. Estos errores no pueden dim inuirse utilizando un 
esquem a de resolución implícito en lugar de explícito, ni dism inuyendo los pasos de 
tiempo. Propusieron que los errores son debidos a la discretización del balance de masas 
en las interfases o alternativam ente al movimiento de los nodos con el tiem po dado que 
se tiene un problem a de interfases en movimiento.

Estos investigadores proponen m ejorar la aproxim ación m ediante el m onitoreo de 
la cantidad de soluto en el sistem a en cada paso de tiempo. Esto pone restricciones a las 
posiciones radiales de las interfases carburo /  y y  y / a ,  las cuales son recalculadas en cada 
paso de tiempo.

Posteriorm ente Reed el al. [36] realizaron un estudio experim ental de la cinética 
de reaustenización, en condiciones isotérmicas y  de calentam iento continuo. Trabajaron 
con una aleación Fe-C de alta pureza, conteniendo 0,4 % C, con un tratamiento previo de 
normalizado. Siguieron el curso de las transform aciones en el rango de temperaturas 
entre 727 °C y 787 °C usando un dilatómetro láser. Los resultados experim entales fueron 
com parados con las predicciones del modelo teórico propuesto por Akbay el al. [11]. En 
el caso de calentam iento continuo, m odificaron el modelo teórico para tener en cuenta las 
transform aciones en condiciones no isotérmicas. Para ello discrctizaron el tiem po en 
intervalos en los que se supone que el m aterial perm anece a una dada temperatura. 
Tomaron intervalos de tiem po suficientemente pequeños para que el ciclo térmico esté 
aproxim ado lo m ejor posible. Los resultados experim entales y los cálculos del modelo, en 
condiciones isotérmicas, fueron presentados como diagram as tipo TTT invertidos. En 
condiciones de calentam iento continuo, los resultados se presentaron com o curvas de 
dilatación en función de la temperatura, para varias velocidades de calentam iento. El 
acuerdo teoría-experim entos ha sido satisfactorio. En el rango de tem peraturas estudiado 
no han observado períodos de incubación para la formación de austenita.

Siguiendo las formulaciones de Akbay el al. [11], Mancini y Budde [37] 
resolvieron la ecuación de difusión en forma exacta para geom etría plana y 
num éricam ente m ediante el método de diferencias finitas. Los resultados fueron 
com parados entre sí, y con datos experim entales de otros autores. Encontraron buenos 
ajustes y sugieren que, dada la concordancia entre los cálculos num éricos y la solución 
analítica, no es necesaria la corrección propuesta por Akbay e l al. para cum plir el 
requerim iento de conservación de m asa del sistema.

2.7.3 S istem as ternarios Fe-C-M

Las mediciones experim entales de la velocidad de austenización y  disolución de 
carburos en el caso binario Fc-C, indicaron que estos procesos ocurren en el orden de 
algunos segundos. Estas altas velocidades de transform ación, pudieron ser explicadas 
considerando que el proceso es controlado por la diftisión de C en volumen. En el caso de
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aceros conteniendo aleantes sustitucionales la situación inicialmente se repite. En una 
prim era etapa las cinéticas de las transform aciones están controladas por difusión de C' y 
pueden estar caracterizadas por la ausencia de partición medible de los aleantes en las 
interfases. Las posteriores etapas de la transform ación son muy lentas, por la 
dism inución de la diferencia de potenciales químicos de C como fuerza impulsora y  por
lo tanto, hay tiempo suficiente para que los aleantes logren particionarse en las interfases 
y sus concentraciones alcancen ios valores de equilibrio [38]. La transición entre las 
etapas de transform ación lenta y rápida es gradual. Se han propuesto diversos métodos 
para describir esta transición basados en modelos cinéticos y  term odinám icos y se han 
aplicado en diferentes casos [39, 40, 41, 42, 43, 44],

Como se ha m encionado, el m odo de transform ación sin partición de elem entos 
diferentes del C, ha sido designado como paraequilibrio. En am bos lados de la interfase, 
la relación de concentraciones de Fe y aleantes se m antiene constante, estos elem entos no 
igualan sus potenciales químicos. En cambio, el C sí logra igualar sus potenciales 
químicos en am bos lados de la interfase. Como estos valores de concentración dependen 
de las concentraciones de los elem entos en las fases, el C no tendrá los mismos valores de 
concentración, en el caso de las transform aciones en modo de paraequilibrio y equilibrio.

Entre estas dos condiciones extrem as de la interfase, existen m uchas condiciones 
intermedias en las que pueden producirse las transform aciones, siempre aceptando que se 
cumple la condición de equilibrio local. Estas condiciones dependen de las m ovilidades 
atómicas, la temperatura, las composiciones medias de las aleaciones, etc.

Un m odo particular de crecim iento se verifica en estas condiciones intermedias, 
en presencia de un elem ento sustitucional de muy bajo coeficiente de difusión respecto 
del C. Puede ocurrir que el sustitucional sc particione en la interfase pero no sc verifique 
difusión de largo alcance por parte del mismo, o sea que forma un "pico” de 
concentración y  la interfase se m antiene en equilibrio total (Fig 2.15). La nueva fase sc 
forma con la m isma relación entre las concentraciones de Fe y aleantes que la fase vieja. 
Este modo de crecim iento ha sido denom inado com o de equilibrio local de partición 
despreciable.

ase a fase |3

Cc" P (a) c j  

Ce"

'ase a

Cm J

fase [5 
C u *

C Mp
r ~

r  P"'C m

w
^ in te r fa s e  í"  in te r f a s e  1"

Figura 2.15: Esquema de la distribución de concentraciones de C (a) y  de un elem ento de 
aleación sustitucional (b) durante una transformación donde la interfase sc encuentra en 
equilibrio local de partición despreciable. En (b) no hay difusión de largo alcance de M.

Algunos investigadores han propuesto m étodos para determ inar cual es la 
condición de la interfase, m ediante la determinación de las línea de unión (lie Unes) del 
diagram a de fases, que cum ple con las condiciones de equilibrio local y  de movimiento 
de la interfase durante una transformación. Para la formación de ferrita desde austenita, 
en enfriam iento, se tienen trabajos como los de Kirkaldy [21] y  Coates [45], En estos 
trabajos, se propone que se deben cum plir los balances de flujo de masa en las interfases
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para cada cspccic. Por ejemplo: en el caso del ternario Fe-C’-M n, se tendrán dos balances 
en la interfase del tipo de la ecuación (2.7), y la velocidad de la interfase debe ser igual en 
ambos.

Akbay e t al. [46] extendieron su tratamiento de reaustenización, 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: geom etría plana y  scmi-infinita, por lo 
que no ocurrirán solapam ientos de los campos de difusión, coeficicntcs de difusión 
independientes de la concentración y  que las interacciones difusionalcs son despreciables. 
Utilizaron la transformación de Boltzmann y obtuvieron soluciones exactas a la ecuación 
de difusión para la transform ación de ferrita en austenita (creciendo esta última hacia la 
ferrita y el carburo) y para la disolución de cementita.

En las interfases carburo/y y a/y, se tienen com o condiciones de borde los 
balances de flujos de masas, lo cual deja acoplados a los análisis termodinámicos y 
cinéticos. Al avanzar la transform ación las condiciones de la interfase cambian 
continuam ente. En cada paso de resolución de las ecuaciones debe re-determ inarse la tie 
Une operativa. Esto implica trabajar simultáneam ente con el diagrama de equilibrio de 
fases, y para realizar los cálculos se debe disponer de formulaciones term odinám icas que 
permitan la determinación de las concentraciones en equilibrio. Estas han de calcularse 
de m odo que las ecuaciones cinéticas, sujetas a las condiciones de borde mencionadas, 
puedan resolverse, o sea, permitan determ inar en cada paso de cálculo, la tie Une 
operativa.

Una aplicación de la teoría desarrollada por estos investigadores es poder evaluar 
la sensibilidad del parám etro de crecim iento de Bolzmann, al coeficiente de difusión del 
aleante en el carburo, dado que este es un dato del que se tiene escasa información.

Considerando que la velocidad de la interfase debe calcularse m ediante los 
balances de flujos de masas de elem entos de muy diferente coeficiente de difusión (el C y 
un sustiticional) surgen algunas dificultades en los cálculos que son resueltas m ediante el 
em pleo de aproximaciones.

Akbay et a i  plantearon la disolución de cem entita a 910 °C  en un acero con 0,81 
% C y 1,97 %  Cr. Luego de analizar los resultados de los cálculos m encionan la 
conveniencia de tener datos experim entales respecto de los últimos estados de la 
disolución de carburos. Estos datos permitirían determ inar el valor del coeficiente do 
difusión del aleante en el carburo. Presentaron los resultados del modelo como curvas 
tipo TTT invertidas y las com pararon con resultados experim entales publicados por otros 
autores.

2.7.4 S istem as m ulticom ponentes

Los aceros com erciales contienen elem entos de aleación cuya naturaleza y 
concentración está determ inada por el uso al que será destinado dicho acero. Controlando 
la com posición quím ica jun to  con un tratamiento térm ico adecuado es posible obtener 
aceros con las propiedades deseadas. Los elem entos norm alm ente utilizados como 
aleantes son Cr, V, Ni, Mn, W, Co, Mo. Esto hace que los aceros sean sistemas 
m ulticom ponentes y los m odelos que pretendan ser de utilidad general, deberán poder
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m anejar este tipo de sistemas.

Considerando el m odelo de equilibrio local en las interfases, y control de la 
cinética de las transform aciones de fases por difusión de elem entos en volumen. Ágren 
[47] desarrolló un conjunto de ecuaciones que describen la cinética de transform aciones 
en sistemas m ulticomponentes. Dado que el proceso está controlado por diftisión en 
volumen, planteó la ecuación (2.5), de balance de flujos de masa en las interfases, para 
cada elemento presente. Resolvió numéricamente la ecuación de difusión por elementos 
finitos, usando el método de Galerkin, para el caso general de cualquier simetría. 
Describió la secuencia de cálculos a realizar para program ar el método en com putadoras 
y planteó algunos problemas que surgen en la resolución num érica como los originados 
en las grandes diferencias en los coeficientes de difusión entre aleantes intersticiales y 
sustitucionales. Este paquete inform ático desarrollado, ha sido aplicado a diferentes casos 
de aceros para los que se dispone de cierta información experimental. A continuación se 
describen algunas publicaciones al respecto.

Ágren [48], estudió teóricam ente el tratamiento inter-crítico para producir aceros 
de fase dual, conteniendo 0,06% C y 1,5 % Mn. Su modelo predice que en tiempos 
cortos, la reacción de formación de austenita es controlada por difusión de C. Luego, a 
tiempos más largos, es controlada por diftisión de Mn. Además, su modelo predice un 
enriquecimiento de Mn en la austenita cerca de la interfase con la ferrita que es 
responsable de una reversión a tiem pos muy largos de austenita en ferrita. Esto pudo 
verificarse experimcntalmente. Además, determinó una ecuación para el coeficiente de 
diftisión de C en austenita y ferrita.

En otra publicación Ágren [49] comparó los resultados de su modelo con métodos 
aproximados, en el caso de disolución y crecimiento de precipitados en aleaciones 
binarias. Los resultados del m odelo aparecen como m ejores debido a que considera la 
superposición de campos de diftisión en los casos en que ocurre. Además, presentó un 
ejemplo de cálculo de la cinética de disolución de carburos en un acero aleado al Cr.

Tam bién Ágren et al. [50], realizaron sim ulaciones para el caso de disolución de 
partículas en aceros aleados al C r para los que se han publicado datos experimentales 
[14], y han logrado buenos ajustes. Tam bién discutieron problemas del cálculo numérico 
debidos a que:

•  Se tiene un elemento que difunde muy lentamente com parado con la 
velocidad de la interfase,

•  Se tiene un elemento que difunde muy rápidamente y por lo tanto, puede 
m antener la hom ogeneidad en su potencial quím ico en la matriz.

Para resolver el primer caso se propone el planteo de una ecuación aproximada de 
flujo en la interfase que reem plaza el resultado numérico. En el segundo caso se propone 
m odificar el coeficiente de difusión del C con el fin de que los gradientes de potenciales 
químicos en la m atriz no sean tan pequeños.

El modelo de equilibrio local predice un aum ento de concentración de aleantes 
sustitucionales en el carburo cerca de la interfase durante la disolución, (ver 2.6.2). Estos
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"picos” de concentraciones son predichos por el modelo desarrollado por Ágren, y fueron 
verificados en un acero aleado al cromo [28]. En este trabajo, se tomó como parám etro de 
ajuste, al coeficiente de difusión del Cr en la cementita. Se encontró una buena 
correlación entre los cálculos del m odelo y las m ediciones experim entales al considerar 
que el cocficicntc de diñisión del Cr en el carburo es un cuadragésim o del coeficiente de 
difusión en Fe fcc a dilución infinita.

De lo expuesto en esta revisión se desprende que, el modelo de equilibrio local ha 
probado ser muy útil en la explicación de datos experim entales observados respecto de 
transform aciones en sistem as binarios y algunos ternarios. Desafortunadamente, no se 
han encontrado reportes sobre investigaciones respecto de la cinética de disolución de 
carburos en sistemas más complejos, aplicándose el modelo de equilibrio local. Esto es 
probablem ente debido a la complejidad que agrega en el análisis tener más elem entos en 
el sistema. Además, no se dispone de soluciones analíticas exactas para la ecuación de 
difusión en el caso de disolución de partículas con sim etría esféricas. Esto conduce a la 
utilización de aproxim aciones y  consideraciones tendientes a sim plificar el cálculo. Para 
lograr buenas predicciones respecto de la cinética de transform aciones de fases, es 
necesario realizar una correcta descripción física del material, contar con datos cinéticos 
precisos, como así tam bién de la m ejor descripción term odinám ica posible para el 
sistema en estudio.
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C A P ÍT U L O  3

P R O C E D IM IE N T O  E X P E R IM E N T A L

En este capítulo se describen los procedim ientos y técnicas utilizadas para obtener 
datos experim entales respecto de la cinética de disolución de carburos en el acero en 
estudio. Para esto se caracterizó quím ica y microestructuralm ente al material de partida. 
Luego se realizaron tratamientos térm icos de disolución de carburos y  se procedió a la 
cuantificación de los carburos remanentes.

3.1 C uantificación  de microestructuras

En el planteo de un modelo que describa la cinética de una transform ación de 
fases, la caracterización m icroestructural del m aterial inicial aporta información muy 
importante.

En este análisis debe determ inarse qué parám etros m icroestructuralcs caracterizan 
la distribución de las fases inicialmente presentes. En el caso del accro en estudio, cuya 
condición inicial corresponde a un tratamiento de globulización de carburos, el análisis 
involucra determ inar la distribución de tamaños de los mismos. Para ello se midieron 
tamaños de partículas. Dado que las mediciones se realizan sobre áreas, se utilizó el 
método de Schwarz-Saltykov para correlacionar la distribución de tamaños en área con la 
correspondiente distribución de tam años en volumen.

Luego de los tratamientos térm icos realizados, se midieron las fracciones de 
carburos m ediante análisis de áreas. Con dicho análisis se logra determ inar la fracción de 
carburos remanentes. Esta información experim ental es suficiente para ajustar el modelo 
de disolución planteado, por lo que luego de los tratamientos térm icos no se determinaron 
las distribuciones de tamaños de carburos sino que solam ente se determ inó la fracción 
remanente de los mismos mediante el análisis de áreas.

Cuando se desean realizar mediciones microcstructurales m ediante m etalografía 
cuantitativa, se debe elegir entre diferentes procedimientos. Esto involucra evaluar qué 
procedim iento es m ás eficiente en el sentido del esfuerzo para obtener una dada 
precisión. La confiabilidad del análisis está asociada al número de observaciones 
realizadas, y se tiene que cuando m ayor es este núm ero, se espera que sea m enor la 
variabilidad relativa de las mediciones. Por ello es importante determ inar además, 
cuántas mediciones son necesarias para alcanzar una determ inada precisión.

3.1.1 Análisis de  áreas

A continuación se describen las consideraciones generales del análisis de áreas.
Se supone un elemento de volumen cúbico 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 el trazado en la figura a una altura 2, pudiendo tom ar z cualquier 
valor entre 0 y  L. Si se considera que A(z) es el área de intersección de un plano particular 
con todas las partículas de una segunda fase en la estructura, la fracción de área de dicho
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plano que es ocupada por las partículas A a (z) ,  es:

a w —  e - i )

donde :
A (z) = Al + A2 + A3 + A 4  + A5 + A 6  + A l

Figura 3.1: Intersección de un plano de ensayo con un elem ento de volumen cúbico.

El valor esperado de A a (z) ,  prom ediado en todo cl dom inio de z, o sea, en todas 
las posiciones posibles para un plano de ensayo en el elem ento de volumen, es:

E (A a) = Ta = ] a a ( z ) / ( z )  (3 .2 )
0

Donde f( z )  es la probabilidad de encontrar un plano de ensayo entre z y z+dz. Si 
los planos están uniform em ente distribuidos, esta probabilidad es la misma para cualquier 
plano, entonces:

m = d- f
L (3.3)

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

( 3 -4 )

o  L  0  L

La cantidad A(z)dz es. en cl límite, cl volumen de las partículas contenidas en una 
delgada capa de espesor “efe”  ubicada en la posición “z” . Por lo que la integral:

i.
\A (z )A z  (3.5)
0
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es el volumen total K dc precipitados, en la m uestra cúbica de volum en Sustituyendo
(3.5) en (3.4), se obtiene:

Fracción de área _  _  Y_ _ y _  Fracción de volumen (3.6)
ocupada por precipitados Ü  ocupada por precipitados

Esta relación es válida cuando la distribución volum étrica de las partículas es 
homogénea. Si este no cs el caso, la relación puede mantenerse cuando se conoce el 
patrón de distribución de partículas y las mediciones se realizan de manera tal que se lo 
considera (por ejem plo, estableciendo zonas de muestreo). Consecuentem ente, no cs 
necesario que deban evaluarse planos con orientaciones aleatorias en un análisis de 
fracciones en volumen. Puede ser necesario analizar más de un plano de pulido debido a 
que un plano contenga insuficientes características, pero los sucesivos planos de análisis 
pueden ser paralelos [ 1-2].

La relación (3.6) posibilita inferir características en volumen (fracción de 
volumen de precipitados) de un material, a partir de las mediciones en un plano (fracción 
de área de partículas en el plano de pulido).

3.1.2 D istribución de  tam años

A continuación se describe el método de Schwarz-Saltykov para determ inar la 
distribución de tamaños en volumen a partir de la distribución en áreas.

Las partículas son consideradas com o esféricas. Los tamaños medidos de las 
mismas se dividen en grupos o intervalos de clases (normalmente entre 7 y  15 grupos). 
Luego de elegirse el número de grupos ”k”  en que se dividirán las m ediciones, se 
determina un valor "A” como el cociente entre el diámetro máximo m edido y el número 
de grupos elegido. Se asigna como diám etro a las partículas del prim er grupo el valor 
“A”, a las partículas del segundo grupo se les asigna un diámetro de 2A, etc.., y  las 
partículas del último grupo, o sea las de m ayor tamaño, tendrán un diám etro asignado kA. 
Debe notarse que en cada grupo se tendrán partículas con diám etros reales entre >iA y 
(n+ I)A  pero se les asigna un diámetro único (n+ l)A.

Las partículas correspondientes al grupo de diámetro asignado A, pueden formar 
en el plano de pulido secciones con diám etros iguales o menores que A. Esto se observa 
en la Fig. 3.2, en la que se esquematizan partículas de diám etro D  = A  siendo 
interceptadas por un plano de pulido.

Diámetro m edido < A

Figura 3.2 Partículas de diám etro asignado A generando secciones con áreas 
diferentes en función de sus posiciones respecto del plano de pulido.
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Las partículas con diám etros 2A  podrán formar con el plano de pulido secciones 
correspondientes a los grupos 1 y 2 (con diám etros de  0 a A  y  de A  a 2A  
respectivam ente). Partículas del último grupo (de diám etro kA ) podrán form ar secciones 
de todos los grupos.

Para especificar el número de secciones en un área, se debe indicar el tam año del 
grupo y el de la partícula de la que fue derivado. Se tiene la siguiente notación:

Na(íJ ) = Número de secciones del grupo “ /” (partículas con diámetro medido entre 
(i -I)A y ¡A) generado por partículas del grupo (con diámetro asignado j A  donde j> i). 
El número total de secciones del primer grupo (diám etros entre 0 y zl), es:

¿ V , ( 1 ) = Í > ? , ( U )  ( 3 , 7 )

i-1
Similarmente, el número total de secciones del grupo (diámetros entre (i-I) A 

y i ¿), es: k
W-.Í0 = 2 X ( / , y )  (3.8)

Para relacionar del número de secciones observadas en el plano de pulido con 
número de esferas en unidad de volumen “Ny” , se considera lo siguiente:

La intersección de esferas del /th grupo (diám etro asignado JA ) con el plano de 
pulido, puede form ar secciones del /th grupo (diám etros entre ( i - \ )A y i A). Esto se 
observa en la Fig.3.3.

Figura 3.3. Esquema de una esfera que al ser interceptada por el plano de pulido 
puede generar secciones de diám etros m enores [ 1].

La distancia entre el plano de pulido y el centro de estas esferas estará entre /;, y 
Consecuentem ente, los centros de las partículas se encontrarán en un volumen 

delineado por planos paralelos al plano de pulido a una distancia h¡ y />,./ en am bos lados 
del plano de pulido, como se esquematiza en la Fig. 3.4
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-I--- vh.

hi Plano de pulido

Figura 3.4: Esquema en el que se m uestran dos partículas del grupo j A  ubicadas en ambos 
lados del plano de pulido. Al ser interceptadas por este último, forman secciones con

diámetros del grupo i.

Para un área de lm m 2, el volumen conteniendo los centros de estas partículas 
( D - j A )  es: , «

Vd-j* = Á(h¡ (3.9)

Si en la unidad de volumen hay N¡{¡) partículas con diám etro igual a jA , entonces 
el número de secciones con diámetros entre ( i - l )A y  ¡A está dado por:

N M )  = VD. M j )  = , ) -  h,]x N v ( j ) (3.10)

El volumen entre /;, y  h¡.¡ es expresado m ás convenientem ente en térm inos del 
diámetro de la partícula (jA) y  los diám etros de las secciones [(i-1) A a  i A], (Fig. 3.3) lo 
cual da:

(3.11)N Á( i J )  = N p( j ) A

Esta es la ecuación básica de Saltykov que relaciona el número de secciones en 
unidad de área con cl número de partículas en unidad de volumen para esferas de un 
cierto diámetro.

Cuando la distribución de partículas está representada por esferas de tamaño 
discreto, la ecuación (3.11) es aplicada separadamente a cada grupo. Los coeficientes que 
relacionan los NA's  a los N¡ ' s, se determinan sustituyendo los correspondientes valores 
enteros de j  e /.

Por ejem plo, para un caso en que las partículas son divididas en tres grupos, la 
ecuación (3.7) queda:

N , ( \ )  = N A(l,\) + N A( \ , 2)+ N , ( l 3 )  (3.12)
Procediendo de la m isma manera para los grupos 2 y 3, reem plazando los N / s  

mediante la ecuación (3.11), sc obtiene un sistem a de ecuaciones a resolver para los AV’s 
[ 1]. Fll número total de partículas por unidad de volumen resulta:

Ny = N y { l ) + N y ( 2 )  + .....+ Ny(k ) (3.13)
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3.1.3 Errores en las m ediciones

3.1.3.1 V alidez de  las ecuaciones

Las ecuaciones (3.1-3.6) son válidas en el caso de que las mediciones se realicen 
en dos dimensiones. En m etalografía se presentan dos casos com unes en los cuales esta 
condición no cs satisfecha. Uno de ellos se da cuando se forman relieves en la superficie 
de la m uestra debidos a pulido o revelado diferencial (el reactivo quím ico utilizado 
disuelve preferencialm entc ciertas fases o regiones) Fig 3.5 (a). El otro caso se presenta 
cuando se observa a través de una película de muestra, com o en m icroscopía electrónica 
de transm isión, Fig 3.5 (b).

Cuando se presenta uno de los dos casos y  se realizan m ediciones de fracciones de 
áreas, lo valores obtenidos deben corregirse, para lo cual se han desarrollado ecuaciones 
que tienen en cuenta los m encionados efectos [ 1]:

S rt
(3.14)

Donde: Aa ’=  fracción de área de partículas total, proyectada u observada 
Sy=  Superficie por unidad de volum en de las partículas 
AA-  fracción de área verdadera. AA=Vy  como se dem ostró en 3.1.1

La definición del espesor puede verse en la Fig 3.5, y  debe ser pequeño 
com parado con el tam año de las partículas para perm itir la aplicabilidad de las 
ecuaciones (3.14) en las mediciones sobre superficies.

Áreas interceptadas 
observadas

Áreas interceptadas 
verdaderas

Áreas interceptadas proyectadas

Áreas interceptadas 
verdaderas

Figura 3.5: Efectos de profundidad, (a) Disolución prcferencial de la m atriz; (b) 
superposición por proyección de im ágenes m ediante transmisión [1],

3.1.3.2 Errores estadísticos

Se seguirá el tratamiento de Hilliard y Cahn [3] para estim ar el número de 
mediciones a realizar para alcanzar un cierto nivel de error.
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Se considera que la fase cuya fracción se desea medir, se presenta como 
cantidades discretas, e.g., partículas distribuidas en forma aleatoria sobre el plano de 
pulido.

Por sim plicidad, parám etros estructurales que en la práctica están sujetos a 
variaciones continuas, serán tratados como cantidades discretas. Esto no afecta los 
resultados finales del análisis [3]. Con esto, se puede considerar que cada subárea 
seleccionada contiene “/»/" partículas de la fase a m edir con áreas “a f  \  “m "  con área 
“a / ’ y así sucesivamente. Entonces, la fracción de área esperada de partículas, 
promediando las mediciones sobre un cierto número de subáreas de igual tamaño “A ", es:

—  ( 3 - ' 5 )

__   ̂ A
donde m¡ es el número prom edio de partículas de área “a¡", Dado que las partículas están

distribuidas aleatoriam ente, el número de partículas de un dado tam año apareciendo 
dentro de un área dada, seguirá una distribución de Poisson. Por lo tanto se tendrá para la 
varianza: , —

cem, =m,  (3.16)

El valor esperado .v de una variable discreta x  es:

*  = 2 > A )  (3.17)

dondep(x¡) es la probabilidad asociada al valor “x ”.

La precisión en la medición de una variable puede estim arse m ediante el uso de la 
desviación estándar “ a ,” definida por:

^  = X , ( x< - PÍ-X. )=  (3.18)

Además, una función lineal:

Y -  c,yt + c2y2 + .........+ cny„ (3 )9)

donde las “ci” son constantes, tiene desviación estándar:

f f r = I" + (c2̂ , ; }  + ...........+ (ca<Tym f  (3.20)

Combinando las ecuaciones (3.15), (3.16) y  (3.20) se obtiene:

<Ja ' ~  A
aplicando la ecuación (3.18) la ecuación (3.21) puede re-escribirse como:

^  =

----
M a (  2 “ 2>1o cr: + a
A 2\  VV a )

(3.22)

Donde a  es el valor esperado del área de las partículas individuales y M a es el 

número total esperado de partículas.
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Normalmente se está m ás interesado en el valor relativo del error que en su 
m agnitud absoluta, por lo que se divide la ecuación (3.17) por:

para obtener:

(7\ 1 ]
( >i

cr,
+ 1a

UJ Ka

(3.23)

(3.24)

El parám etro (o a l a ) es una medición adim ensional del grado de dispersión en la 
distribución de tam años de partículas en el plano de pulido. Si el número de partículas 

m edidas no es muy pequeño, cs justificable reem plazar a  y ua por estimaciones 

experim entales de estas cantidades. Tam bién se puede reem plazar M ü por M a , el número 

de partículas verdaderam ente observado en la subárca. De esta manera, la varianza y el 
error relativo, pueden estimarse m ediante parám etros determ inados sobre el plano de 
pulido.

3.1.3.3 O tros errores

Otras fuentes de error son:

•  La longitud m ínima medida en la pantalla del m icroscopio electrónico de 
barrido, dicha longitud cs de 28 nm (a 8000 X).

•  La consideración de partículas como esferas en casos de formas muy variadas.
•  La elección de la subárca de medición, la cual puede contener zonas en las 

que se produjeron segregaciones durante la fabricación del material.

3.2 Ensayos realizados

3.2.1 Análisis  quím ico

La determinación de la com posición quím ica del material en estudio se realizó 
m ediante espectrom etría de em isión óptica.

La técnica de em isión óptica utiliza una chispa de alta energía, creada a través de 
un espacio lleno de argón entre un electrodo y la m uestra a ser analizada. La chispa 
genera una em isión de radiación desde la muestra excitada, con longitudes de onda 
características de la com posición elemental.

Se utilizó un espectróm etro de emisión óptica ARL (Applied Research 
Laboratories) 4460. Se analizaron los elem entos C. Mn. S, P, Si, Ni. Cr. Mo, V, Cu, Sn, 
As, Al, Ca, Nb, Ti y B.
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3.2.2 T ratam ientos térm icos de disolución de  carburos

3 .2 .2 .1 Equipo utilizado

Para realizar los tratamientos térm icos de austenización y  disolución de carburos 
se utilizó un equipo DSI Gleeble 3500.

El equipo Gleeble es un sim ulador ciclos tcrm om ecánicos de interés y  aplicación 
en la industria. Por ejemplo, se puede sim ular tratamientos de austenización y ciclado 
térmico. Tam bién se puede aplicar simultáneam ente deformación en tracción o 
compresión.

El equipo dispone de una cám ara en la que se pueden realizar ensayos con 
atm ósfera controlada, com o vacío, atm ósfera de argón, m ezclas de gases, según los 
requerim ientos del ensayo.

El sistema de calentam iento cs de resistencia directa con control m ediante lazo 
cerrado, alcanzando velocidades de calentam iento de hasta 10000 °C/seg. La tem peratura 
es medida m ediante tcrm ocuplas, y  dependiendo del tipo utilizado, es posible el control 
de temperaturas hasta 1700 °C ó 3000 °C con una precisión de ±1°C. El enfriamiento 
puede realizarse: por conducción de calor a través de las m ordazas, ó si se requieren 
mayores velocidades de enfriam iento, por inyección de aire, agua ó mezclas de aire y 
agua.

El sistema mecánico está provisto de válvulas servo-hidráulicas com binadas con 
un sistema hidráulico, y  permiten velocidades máxim as de 1 m /seg y una fuerza máxima 
de 98 kN.

La adquisición de datos y control se realiza por medio de un equipo de 
computación que opera m ediante interfases gráficas de usuario. Esta últim a facilita la 
programación de las operaciones a simular.

3.2.2.2 Ciclos térm icos realizados

Para los ensayos se prepararon probetas de 80 m m  de largo por 10 mm de ancho, 
con el espesor correspondiente al m aterial original.

Para el control de la tem peratura se utilizaron tcrmocuplas de chromel-alumel 
(tipo K), que fueron soldadas a la superficie de las probetas com o se observa en la Fig 
3.6.

/  ! 0 mm
/

Figura 3.6: Esquema de una probeta som etida a los ciclos térmicos 
Se sim ularon tratamientos térm icos que consistieron en rápidos calentam ientos

tc rm o c u n la

/  80  m m
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hasta la tem peratura de austenización, perm anencia a esa tem peratura un tiempo 
determ inado y  rápido enfriam iento hasta tem peratura am biente (templado). En la Fig 3.7 
se presenta un ciclo típico simulado.

Figura 3.7: Ciclo térmico 
sim ulado en Gleeble para 5 
seg de perm anencia a 
T a u s , = 8 6 0 ° C

Ó 5 10 15 20

T iem po (seg)

3.2.3 Análisis  de  microestructuras

3.2.3.1 M aterial inicial

Para el análisis de la m icroestructura correspondiente al m aterial inicial, se 
cortaron m uestras que fueron pulidas m ecánicam ente hasta papel 1200, y luego mediante 
paño con pasta de diam ante de 3 pin.

Para revelar m icroestructuras en aceros, normalmente se utilizan reactivos 
quím icos com o meta bisulfito de sodio, solución de HCI, nital, picral. entre otros, 
dependiendo de la característica microestructural de interés. A fin de encontrar el reactivo 
químico más adecuado para realizar cuantifieaciones se realizaron diversas pruebas de 
revelado. Se probaron soluciones de m etabisulfito de sodio al 17 %, soluciones de Nital y 
Picral al 2 %  y una solución de Nital y Picral en relación 1:1.

Las soluciones de nital y  picral revelan la m icroestructura m ediante la disolución 
prcferencial de la matriz. De esta m anera los carburos forman relieves respecto de la 
m atriz introduciendo errores del tipo descrito en 3.1.3.1, durante las mediciones. La 
solución de m etabisulfito de sodio, al reaccionar en la superficie del metal, deposita una 
capa de óxido-sulfuro-sulfato com pleja, la cual cs coloreada en tonos de marrón [4], 
m inimizando el ataque prcferencial. Por esto, la solución de m etabisulfito de Na fue la 
utilizada para la determ inación de la distribución de tamaños de carburos en el material 
inicial.

3.2.3.2 M aterial tratado térm icam ente

Para realizar la cuantificación de las fracciones de carburos rem anentes luego de 
los tratam ientos térm icos, se procedió a cortar transversal mente las probetas de m odo que 
se pueda exam inar el plano correspondiente a la ubicación de las tcrm ocuplas, como se
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esquematiza en la Fig 3.8. Posteriormente, las probetas fueron pulidas mecánicamente 
hasta papel 1200 y en paño con pasta de diamante de 3 pin.

Para revelar las microestructuras, nuevamente se realizaron pruebas con los 
reactivos m encionados en 3.2.3.1. Se encontró que la solución compuesta de nital 2% y 
picral 2% en relación 1:1, es la más adecuada. Con ella sc obtuvieron buenos contrastes y 
definición y se observó leve disolución preferencial de la matriz.

3.2.3.3 M icroscopía  electrónica de barrido (SEM )

El microscopio electrónico de barrido es un instrumento que permite la 
observación y análisis de toda clase de superficies. Consta de las siguientes partes:

Una colum na óptico-electrónica generadora del haz de electrones que inciden 
sobre la superficie de la muestra; un sistem a de doble deflexión del haz electrónico; un 
sistem a de detección de señales originadas por la superficie de la muestra; un sistema de 
am plificación de dichas señales y  un sistema de visualización de las imágenes.

El haz de electrones sc genera por efecto term oiónico, aplicando una corriente 
eléctrica a un filamento de tungsteno, que actúa como cátodo. Luego, el haz es acelerado 
y convenientem ente focalizado.

Las bobinas del sistema de deflexión desplazan el haz de electrones sobre la 
muestra de manera de explorar una región seleccionada. Las mismas señales que se 
aplican a las bobinas deflectoras se utilizan para desplazar el haz del tubo de rayos 
catódicos; de esta m anera existe una correspondencia “punto a punto” entre el barrido de 
la superficie de la muestra y cl barrido en la pantalla fluorescente del tubo de 
visualización.

El haz de electrones incidente es de alta energía (20-30 kV), y al incidir sobre la 
superficie de la muestra, genera un conjunto de señales que pueden ser detectadas 
independientemente, convertidas a pulsos eléctricos y am plificadas convenientemente.

Si con alguna de las señales se m odula la intensidad del tubo de rayos catódicos, 
se obtendrá en la pantalla un registro de la información que esa señal ha recogido de la 
superficie de la muestra durante el barrido del haz [5]. Se puede obtener información 
respecto de la com posición, m orfología y topografía de regiones cercanas a la superficie 
de la m uestra analizada, dependiendo del tipo de detector utilizado.

Se utilizó un microscopio electrónico de barrido Philips XL 30.

Plano de observación

Figura 3.8: Esquema del corte de las probetas ensayadas para su observación
metalográfica
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3.2.4 M étodos de  medición

Las mediciones de los tam años de carburos en el m aterial inicial se realizaron 
sobre m icrografías im presas em pleando una regla milimetrada. Estas m icrografías se 
obtuvieron m ediante el SEM. Se optó por una m agnificación de 8000 X dado que con 
m enores magnificaciones se tienen dem asiadas partículas y con m ayores m agnificaciones 
se necesita m ayor tiem po para obtener imágenes. Se consideró a las partículas como 
esferas y se midieron sus diám etros. Las correspondientes áreas se determ inaron como:

a = n —  (3.25)
4

Las mediciones de fracciones de áreas de carburos luego de los tratamientos 
térm icos, se realizaron directam ente durante las observaciones en el SEM. Nuevam ente 
se consideraron a las partículas com o esferas, se midieron sus diám etros y se sumaron las 
correspondientes áreas calculadas con (3.25). La fracción de área de carburos resulta del 
cociente entre el área de los m ism os y  el área total observada y la fracción en volumen se 
deduce de (3.6).

En la Fig 3.9 se observa una foto correspondiente a una probeta tratada 20 
m inutos a 860 °C, en la que se m uestran mediciones del diám etro de los carburos.

Figura 3.9:
Micrografia obtenida 
con SEM, muestra 
tratada 20 m in a 860
° C .

Se realizaron mediciones de carburos hasta obtener un error entre 6 y 8 %, para 
los casos en que la fracción de carburos es m ayor a 1%. Estos errores se estimaron 
reem plazando las áreas de carburos determ inadas m ediante la ecuación (3.25) en la 
ecuación (3.24). A partir de la ecuación (3.24) lo dicho supone la medición de m ás de 
500 partículas sobre el plano de pulido. Esta ecuación incluye además, un término que 
considera el grado de dispersión de la distribución de tam años y, como se observa en la 
Fig 3.9, esta dispersión es grande con lo que se debieron medir hasta 800 partículas en 
algunos casos. Con fracciones de carburos m enores a 1 % , se am plió el límite de error.
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C A P ÍT U L O  4 

R E S U L T A D O S

En este capítulo se presentan los resultados experim entales obtenidos con las 
técnicas descritas en el Capítulo 3. Además, se comentan algunos inconvenientes 
encontrados y los procedim ientos seguidos para evitarlos.

4.1 C aracterización del material de partida

El material en estudio se presenta en forma de láminas con un espesor de 1.1 mm 
y un ancho de 230 mm.

4.1.1 Análisis  quím ico

Se trata de un acero de alto carbono con manganeso, crom o y silicio tal como se 
puede observar en la tabla 4.1, en la que sc presentan los resultados del análisis químico.

c Mn Si Cr Ni Al S P
0,69 % 0,76 % 0,20 % 0,23 % 0,04 % 0,036 % 0,007 0,016%

Mo V Cu Sn As Ca Nb Ti B N O H
0,01 % - 0.05 % 0.002% - 1 ppin 0.004 % 0.002 % 1 ppm - - -

Tabla 4.1 Com posición quím ica del material en estudio

4.1.2 Análisis  m icroestructural

La m icroestructura consiste en ferrita y carburos globulizados. Se observa una 
amplia distribución de tam años de carburos, encontrándose que los m ás grandes se 
ubican en los bordes de grano ferríticos y los m ás pequeños en el interior de dichos 
granos (Figs 4.1 y 4.2).

En la Fig 4.1 se presentan m icrografías obtenidas m ediante SEM de muestras 
cuya m icroestructura se reveló utilizando la solución de nital. Se puede observar cóm o el 
nital disolvió prcfcrencialm ente la m atriz de ferrita. Soluciones de picral y nital más 
picral m ostraron cl m ism o efecto.

En la Fig 4.2 se presentan micrografías, obtenidas m ediante el microscopio 
electrónico de barrido (SEM), de m uestras cuya m icroestructura fue revelada usando la 
solución de m etabisulfito de sodio.

Como se dijo previam ente, el m etabisulfito de sodio deposita sobre la superficie 
del acero los productos de la reacción quím ica por lo que no se presenta cl efecto de 
disolución preferencial.
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c V  Spot Magn D o l W D Dtp 
.0 KV 3 8  8000x SE 6 .6  1

:c V  Spot Magn De! WD 
> 0 k V 4 3  4000* SE 6  3

Figura 4.1 M aterial inicial; m icroestructura revelada con Nital

c V  Spol Magn De! W D Txp 
.0 kV 3  8 11000» Sfc 6  9 »

c.V Spot Magn Dol WD Lxp 
0  kV 3  8 4000)t S L 6  9  1

Figura 4.2 M aterial inicial; m icroestructura revelada con m etabisulfito de Na 17%.

4.1.3 D istribución de tam años

Se determ inó la distribución de tam años de carburos en volumen a partir de la 
distribución de secciones en áreas. Se consideró a los carburos como esféricos y  se 
m idieron los diámetros de las secciones observadas con una regla m ilim etrada sobre 
m icrografías impresas. M ediante (3.25) se determ inó la correspondiente área de los 
carburos.

Se eligió una m agnificación de 8000 X (Fig. 4.2) (ver 3.2.3.4). Se midió un total 
de 1078 carburos (18 subáreas de 15.6x11,5 pm 2). El diámetro máximo medido fue de 
2,85 pm.

En el procedim iento de Schwarz-Saltykov se considera que las secciones más 
pequeñas m edidas en el plano de pulido, pudieron haberse formado por la intersección de 
las partículas más grandes con el mismo. Para determ inar el número de partículas 
pequeñas por unidad de volumen, se realizan sucesivas restas de las contribuciones de 
partículas más grandes. Esto se hace evaluando la probabilidad de estas contribuciones.

En la descripción del método (3.1.2) se m enciona que la cantidad de grupos k, en 
que se dividen las m ediciones, puede elegirse entre 7 y 15. Elegir valores de k próximos a
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15 supone una m ejor descripción de la curva de distribución de las m ediciones, pero a 
m ayor número de grupos, será m enor la cantidad de valores en cada uno de ellos. Es 
posible entonces, que se obtenga valores negativos de N y  para los grupos de partículas 
más pequeños. Esto sucedió al dividir las mediciones en 15 grupos. El grupo de partículas 
más pequeño recibió pocas mediciones y se obtuvo N v < ü para este grupo. Luego se 
eligió k= 10  grupos, con lo que A= 0,285 fim  (V er 3.1.2), obteniéndose N v > 0 para todos 
los grupos por lo que se adoptó este valor para k.

En la Fig. 4.3 se m uestra la distribución de tam años en área. En la Fig. 4.4 se 
muestra la distribución de tamaños en volumen, obtenida m ediante la aplicación del 
método de Schvvarz-Saltykov y en la figura 4.5 se presenta el ajuste de estos resultados 
experim entales a una distribución tipo Log-Normal.

Figura 4.3 distribución de 
tamaños en área

<S¡
2 2

i !  
O o

£  1  o 
£ 

■5

4 x 1 0  -

3 x 1 0  -

2 x 1 0  -

1x10-1

Figura 4.4: Distribución de 
tam años en volumen

1.0 1.5 2 .0  2.5 

D iám etros (jim)
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4 x 1 0  -

£  3 x 1 0  -
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0.0 0.5

y = yO + A/(sqrt(2*PI)*w *x) 
*exp(-(ln(x/xc))A2/(2*wA2)) 

R =  0.99205 
yo=0 i  0

xc= 0 .58479±  0.01093 
w=0.40057 ±  0.01264 
A = 2419579 .36±  76191.51

Figura 4.5 Ajuste de los 
resultados a una distribución 
Log-Normal

1.0 1.5 2 .0  2.5 3.0

D iám etros (pm )

Dado que el número de carburos por unidad de volumen total (AY) es simplemente 
la suma de los valores correspondientes a todos los grupos, se determ inó la fracción 
correspondiente a cada uno de estos com o el cociente:

Fracción _  de _  Carburos C lase(i) - AV(/)

Las fracciones de carburos correspondientes a cada grupo se muestran 
gráficam ente en la figura 4.6.

50  H

4 0 -

30  H

R 20-

u.

Figura 4.6 Fracciones del 
total de carburos 
correspondientes a los grupos 
elegidos.

0 .5  1.0 1.5 2 .0  2.5

D iám etros ((im)

El gráfico de la Fig 4.5 muestra que los tam años de las partículas medidas siguen 
una distribución log-normal. El tam año medio de los carburos es 0,58 pm  con una 
desviación de 0,4 pm. Es decir, el material presenta una amplia distribución de tamaños 
de carburos.
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4.2 S im ulaciones de tratam ientos térmicos

4.2.1 T ratam ientos térm icos de austenización y disolución de los carburos

Las tem peraturas y  tiem pos de austenización ensayados, se presentan en la tabla
4.2.

T ausl Tiem po de austenización (segundos
840 °C 5 20 60 300 600 1200 1800 3600
860 °C 5 20 60 300 600 1200 1800 3600

Tabla 4.2 Datos de los tratamientos térm icos simulados

Con el fin de m inim izar el efecto de las transform aciones durante el 
calentam iento, las probetas fueron calentadas rápidam ente hasta la tem peratura de 
transform ación isotérmica. Se aplicaron velocidades de calentam iento de 50 °C/scg hasta 
700 °C y luego de 100 °C/scg hasta la tem peratura de transform ación, con lo que el 
tiem po de calentam iento desde A l hasta la tem peratura de transform ación fue de entre 1 
y 2 segundos. En la Fig. 4.7 se muestra la porción am pliada de una curva de 
calentam iento en la que se observa el momento en que se alcanza la tem peratura de 
austenización.

Tiem po (seg)

Fig 4.7 Porción am pliada de la curva calentam iento do un tratamiento térmico simulado 
(tem peratura de austenización: 860 °C).

52



R esultados

En los prim eros ensayos, luego del tratamiento de austenización, las piezas fueron 
templadas m ediante enfriam iento por chorro de aire y conducción de calor a través de las 
mordazas del equipo, las cuales están refrigeradas con agua. Con este método se 
alcanzaron velocidades de enfriam iento del orden de 250 °C/scg.

En los casos en que los tiempos de austenización 110 superaron los 60 segundos, se 
verificó m ediante las observaciones m etalográficas, la formación de agregados de ferrita 
y carburos durante el enfriamiento. Además se pudo observar un cambio de pendiente en 
las curvas de tem peratura vs tiem po registradas m ediante las termocuplas soldadas a las 
probetas (Fig. 3.6). Este efecto se le atribuyó a la inhom ogeneidad en la composición 
quím ica luego del austenizado, debida a los cortos tiem pos de tratamiento. La presencia 
de las formaciones de ferrita y  carburos dificulta la cuantificación de los carburos 
remanentes. Para aum entar la velocidad de enfriamiento se utilizó una mezcla de aire y 
agua pulverizada. Con esto se evitó la formación de agregados de ferrita y carburos en el 
enfriam iento, pues se lograron altas velocidades de enfriam iento, del orden de 1000 
°C/seg (Fig 4.8 b). Esto debió realizarse en las probetas tratadas durante tiempos menores 
a 60 segundos.

En la Fig. 4.9 se m uestran m icrografías de probetas que fueron tem pladas con 
chorro de aire y con chorro de aire y agua respectivam ente, luego de un austenizado de 5 
segundos a 860 °C. Se puede observar la presencia de agregados de ferrita y carburos en 
el primer caso.

1000

8 00-U0

s
1  600- uo
Eo

f -  400

200

(a)

Formación agregados /
\

de ferrita y carburos

15 20

Tiempo (seg)

25

Ticnpo (seg)

Figura 4.8 Ciclos térmicos simulados; (a): Enfriamiento con aire, se observa un cambio 
de pendiente producto de una transformación; (b): Enfriamiento con mezcla de aire y 

agua pulverizada, se logró m ayor velocidad de enfriam iento y se evitaron 
transform aciones a altas temperaturas en enfriamiento.
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(a) (b)

Figura 4.9 Probetas tratadas a 860 °C durante 5 seg. (a) Tem pladas con aire 
comprimido; (b) Tem pladas con m ezcla de aire y agua.

4.3 C uantificación  de los carburos rem anentes

Para revelar las m icroestructuras luego de los tratamientos térm icos, se optó por la 
mezcla de nital y  picral debido a que se obtuvieron mejores contrastes y  definición. En 
estos casos la disolución prefercncial de la m atriz no es tan severa com o en el material 
inicial, parcialm ente debido a la m ayor homogeneidad de los elem entos de aleación en el 
accro.

Siguiendo los principios estereográficos mencionados, se m idieron los diámetros 
de los carburos durante las observaciones en el m icroscopio electrónico de barrido 
(SEM). Se calcularon las áreas de los m ism os m ediante la ecuación (3.25), luego se 
calcularon las fracciones de áreas de carburos utilizando (3.1) y  finalm ente se dedujo la 
fracción en volumen por la relación (3.6).

En la tabla 4.3 se presentan los resultados obtenidos respecto de las fracciones 
volum étricas de carburos remanentes luego de los tratamientos térmicos. El intervalo de 
error especificado se determ inó con la ecuación (3.24). Los m ismos resultados son 
presentados gráficam ente en la fig. 4.10.
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T = 840°C 1=86 ° c
tiempo
(seg)

Fracción de 
carburos

Nro partíc. 
Medidas

Fracción de 
carburos

Nro partíc. 
medidas

0 11,0 1078 11,0 1078
5 2,05 ± 0 ,1 2 739 1,67 ±0,11 576

20 1,57 ±  0,12 582 1,07 ± 0 ,0 6 585
60 0,92 ±  0,06 611 0,56 ±  0,04 563

300 0,45 ±  0 ,0 7 _ 427 0,53 ±  0,08 184
600 0,37 ± 0 ,1 3 28 0,18 ± 0 ,0 4 70
1200 0,36 ± 0 ,1 3 26 0,21 ± 0 ,0 2 176
1800 0,07 ± 0,03 10 0,22 ±  0,03 146
3600 0.07 ±  0,02 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.

Tiempo (seg)

Fig. 4.10 Fracción de carburos remanentes como función del tiempo

Los resultados presentados indican que los carburos se disuelven muy 
rápidam ente durante los prim eros segundos. Luego, la velocidad de disolución disminuye 
y el proceso se hace m ás lento a mayor cantidad de carburos disueltos. Además se 
observa que a m ayor tem peratura dism inuye el tiem po para alcanzar un cierto grado de 
disolución.

En la figura 4.11 se m uestran m icrograíias obtenidas de probetas tratadas a 840 
°C por diferentes tiempos. Se puede observar en la secuencia la fuerte disolución inicial 
de los carburos y  la m ás lenta disolución conform e transcurre el tiempo.
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oc.V *Jpol Maqn D el W D  fcxp I.......................\ bpm
).0 kV  3  8 *000* SE 6 9  I _____

s V  Spot Maqn Del WD Exp | H  !>|im 
0 K V 3 .8  4QOOx SE 6  3 I_________________________

(a) (b)

£

; '
|A cc  V  Spot Magri Del W D 1 xp  1----------
|? 0  0  kV 3  6  4000x SF 6  b  1
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K f c J  ‘ . C k V H  1O0Í-. r,f 1. A 1 6  |im

(c)
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■.'•i

(d)

Fig. 4.11 Secuencia de m icrografías de probetas tratadas a 840 °C durante: (a): 
material “as rece ¡ved"; (b): 5 seg; (c): 60 (seg); (d) 5 min; (c): 10 min ;(f): 20 min
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C A P Í T U L O  5  

D E S A R R O L L O  D E L  M O D E L O  D E  D I S O L U C I Ó N  D E  C A R B U R O S

El proceso de austenización involucra la transform ación de la ferrita en austenita 
y la disolución de los carburos.

En base a la revisión bibliográfica se consideraron las siguientes hipótesis para el 
planteo de un m odelo que describa la cinética de estas transformaciones:

• Dada la historia previa del m aterial (tratam iento de globulización), los 
carburos son del tipo M3C (donde M es Fe, M n ó Cr). Las concentraciones de 
los elem entos presentes en solución sólida se estiman suponiendo que se 
alcanzaron los valores de equilibrio durante el tratamiento de globulización.

•  La cinética de la transform ación de ferrita en austenita, en el rango de 
tem peraturas de interés (840 °C -  860 °C), puede describirse con buena 
aproxim ación considerando que está controlada por difusión de C en la 
austenita. Esta transformación está acompañada por una disolución parcial de 
los carburos.

•  Una vez que la transform ación de ferrita en austenita ha term inado, la cinética 
de la disolución de los carburos es controlada inicialmente por la difusión del 
C hacia la m atriz que los rodea y luego, por la difusión de los elem entos de 
aleación, tanto hacia el centro de los carburos como hacia la matriz.

Con esta información se consideró un modelo que consta de las siguientes etapas 
para el describir el proceso de austenización y disolución de los carburos:

•  Etapa 1:
Transform ación de la ferrita en austenita y disolución parcial de los carburos con 

una cinética controlada por difusión de C en la austenita.

•  Etapa I I :

Disolución de los carburos controlada por difusión de C en la austenita

•  Etapa I I I :

Disolución de los carburos controlada por difusión de elem entos de aleación 
sustitucionalcs.

Considerando que la m icroestructura inicial está com puesta de ferrita y carburos 
globulares, el m aterial es idealizado como una serie de celdas do ferrita con partículas de 
carburos en sus centros. Las celdas están aisladas, o  sea, no hay intercam bio de materia 
entre ellas. Se supone que las celdas presentan sim etría esférica (Fig. 5.1), y el tamaño de 
las mismas se determ ina m ediante un balance de masa de carbono, teniendo en cuenta los 
diámetros medidos de las partículas.
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Figura 5.1: Esquema en dos dim ensiones de la celda hipotética. 

El balance de masas de C es:

C°c VT -  Cc V ■ + C " V "

(C “>c- C “) 

(C°c-C?.)

(5.1 a) 

(5.1 b)

(5.1 c)

Donde Vf. volumen total de la celda, V*,JC: volumen del carburo, \/U: volumen de 
la ferrita, Ce": concentración nominal de C' del acero, Cc'uíc: concentración de C' en el 
carburo. Cc°: concentración de C en la ferrita.

Las hipótesis planteadas corresponden a la aplicación del m odelo de equilibrio 
local en las interfases y control de la cinética de las transform aciones por difusión de 
especies.

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

dmi

~dt~
= Ji (5.2)

donde, J i es el flujo de la especie “i" en m o l/(n r seg) y se estim a utilizando la ley de 
Fick:

J. = -D i
. dCi

cr (5.3)

A  es el coeficiente de difusión de y  cC i/cr es el gradiente de concentración de “ i” . 
Para conocer este gradiente de concentraciones, se debe resolver la ecuación de difusión, 
que en coordenadas esféricas y considerando al coeficiente de difusión independiente de 
la concentración se expresa:
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Como se mencionó en la revisión bibliográfica, no se dispone de soluciones 
analíticas para la ecuación de continuidad en el caso de disolución de partículas con 
sim etría esférica, ecuación (5.4). Por esto, m ediante el estudio bibliográfico realizado se 
evaluaron diversas aproxim aciones a la solución de dicha ecuación.

Las aproximaciones que se han considerado son descritas de manera general en 
este capítulo; los detalles de los desarrollos m atem áticos pueden consultarse en los 
apéndices.

Las ecuaciones obtenidas con las diferentes aproxim aciones planteadas se 
resolvieron utilizando métodos numéricos m ediante program as escritos en lenguaje 
FORTRAN.

En los cálculos se ha tenido en cuenta la distribución inicial de tam años de 
carburos en volumen. Se calcularon las fracciones remanentes para cada guipo en función 
del tiempo de disolución. Esos valores fueron m ultiplicados por la correspondiente 
fracción inicial determ inada en 4.1.3. Finalmente la fracción en volumen global de 
carburos se determina sum ando las fracciones determ inadas para cada grupo, ecuación 
5.5.

10
fc { t)  = X  fe ,( t )  je ,(in ic ia l)  (5.5)

/=!

Donde:
fc¡(t) = fracción de carburos remanente en función del tiempo calculada para el grupo /', o 
sea, para las partículas de tam año i A  (ver 4 .1.3). 

fci(inicial) = fracción inicial de partículas del grupo i.
Esta fracción de carburos remanentes, ponderada en función de la distribución 

inicial, no se determ inó al calcularse las etapas de disolución rápida controladas por 
difusión de C. En estos casos se presentan curvas de disolución para diferentes tamaños 
iniciales de carburos. La ecuación (5.5) se aplicó al com enzar el acoplamiento de las tres 
etapas del modelo planteado.

5.1 Etapa I 

Consideraciones:
•  La nucleación de la austenita se produce en las interfases carburo / ferrita. Se 

forma rápidamente una película que rodea a toda la partícula de carburo.
Dadas las condiciones en que se realiza la transform ación, la nucleación de la 
austenita es muy rápida com parada con su crecim iento por lo que se la 
considera instantánea.

•  La austenita crece en am bas direcciones, hacia la ferrita y  el carburo (Fig.
5.2).

•  El carbono difunde únicam ente en la austenita, se desprecian los gradientes de 
concentraciones en la ferrita y cementita.

•  Dado que el carbono difunde hasta 6 órdenes de m agnitud m ás rápidamente 
que los elem entos de aleación sustitucionales, es posible que se particione 
entre las fases presentes m ientras los elem entos de aleación no lo consigan, 
por lo que prevalece la condición de parequilibrio (Apéndice A).
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Figura 5.2: (a): Material inicial, carburo en el centro de una celda de ferrita; (b). 
Una capa de austenita se ha formado y crece hacia el carburo y hacia la ferrita; (c): La 

ferrita se ha transform ado com pletam ente en austenita.

Cuando el calentam iento es rápido y la tem peratura de austenizado se fija por 
encim a de un valor crítico que depende de la quím ica del material ( -  890°C para el acero 
en estudio), la transform ación de ferrita en austenita ocurre muy rápidamente, sin 
difusión de carbono. Esto es posible debido a que al superarse dicha temperatura, la 
austenita es estable con la misma concentración de carbono que hereda de la ferrita, Fig 
5.3. Por debajo de esta temperatura crítica, la austenita se forma con una concentración 
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 disuelven.

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

La velocidad de avance de las interfases carburo-austenita y austenita-ferrita se 
calcula resolviendo los balances de flujo de carbono en las mismas, ecuación (5.2). 
Reemplazando (5.3) en (5.2) y escribiendo la variación de masa para un avance 
infinitesimal de la interfase se obtiene:
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C,C yClf _  q )-/A/.C J _  jjy dc>
cr\  /re

— ( c " ' r -  C r " )=  D{.
d a

(5.6 a) 

(5.6 b)

d o n d e  rc es  el ra d io  de l c a rb u ro , rr es la d is ta n c ia  d e  la in te rfa se  au s ten ita -fe iT ita  al

centro de la celda, D[. es el coeficiente de difusión del carbono en austenita, C  ,w,c

c W r  C y n  y  C  ' son las concentraciones d e  carbono en austenita en equilibrio con 
el carburo, en el carburo en equilibrio con austenita, en austenita en equilibrio con ferrita 
y en ferrita en equilibrio con austenita. respectivamente.

A continuación se detallan las aproxim aciones utilizadas para describir los 
perfiles de concentraciones en la austenita, a fin de estim ar los gradientes de 
concentraciones próxim os a las interfases.

5.1.1 A proxim ación  lineal del gradiente de concentración de carbono en y

Esta aproxim ación se esquematiza en la Fig. 5.4 en la que se observa la 
distribución del C en la celda hipotética.

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

Para iniciar los cálculos, se supone que se ha formado una delgada capa de 
austenita rodeando al carburo. Se considera que la transform ación ocurre en condiciones 
isotérmicas por lo que las concentraciones de paraequilibrio en las interfases permanecen 
constantes (Apéndice B).
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La linealización del perfil de concentraciones de C en la austenita perm ite estimar 
los gradientes en las interfases como:

Donde / es el espesor de la capa de ( I  = ry -  rc ). M ediante las ecuaciones

obtenidas se puede determ inar el tiem po para que rr se iguale a R, o sea, el tiempo para 
el fin de la transform ación de ferrita en autenita Además, se puede evaluar el valor final 
de rc, esto es cuánto se debió disolver el carburo aportando el C' necesario para com pletar 
la transformación.

F.n la Fig 5.5 se m uestra la variación de rc y rr con  el tiem po durante la disolución 
de una partícula de r0= 1,425 pin a 840 °C. Se puede ver que la velocidad de avance de la 
interfasc austenita /  ferrita es m ayor que la correspondiente a la interfase carburo / 
austenita. El modelo predice que la disolución de la ferrita se com pleta en 0.04 seg. En la 
Fig 5.6 se com para la disolución de partículas con diferentes tamaños (r„) iniciales.

(5.7)
dr I

3.2

3.0 R =  3 p in

r

r
C

Figura 5.5: Evolución de rY y 
disolución de un carburo con 
r0= l,425 //m  a 840 °C’

1.4

1 .2
0.00 0.01 0.02 0.03 0.04 

T iem p o  (seg )

10.8

>
10.6

10.4 Figura 5.6: Curvas de 
disolución de carburos de 
diferentes radios iniciales a 
840 °C.

2
-  10.2 

« 10.0

u
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La aproximación lineal de perfiles de concentración presenta la ventaja de ser 
muy simple por lo que resulta muy práctica para realizar estim aciones. Es frecuentemente 
encontrada en la literatura en una am plia diversidad de cálculos de transform aciones de 
fases. Presenta el inconveniente de no cumplir con la conservación de m asa del sistema, 
por no ser una solución de la ecuación de continuidad,.

5.1.2 A proxim ación del cam p o invariante

En esta aproxim ación se considera que d C y /d i  -  0. Esto implica resolver la 
ecuación de Laplace V 1C r = 0 ,  para la cual se obtiene un perfil de concentraciones del 
tipo: a

C r {r) = -  + b (5.8)

Donde a  y b se determ inan m ediante las condiciones de contorno que se observan 
en la Fig. 5.7, o sea, las concentraciones de C en las interfases carburo-austcnita y 
austenita-ferrita. Estas concentraciones se corresponden con las de paraequilibrio a la

Figura 5.7: Perfil de 
concentraciones do carbono 
en la celda hipotética.

C c ( 0  = C ; " ,<: 

C c (r  ) = € { : “

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

se transform e en austenita (Apéndice C).
Resultados de los cálculos con esta aproximación se presentan en las Figs 5.8 y

5.9.
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Figura 5.8: Evolución de rY y 
disolución de un carburo con 
r0= 1,425 (.un a 840 °C

0,05 0.06

>

S)OUh=3
-£
O
O-o
G;0
oo
u -U-

Figura 5.9: Com paración de 
curvas de disolución de 
carburos con diferentes 
tamaños.

T ie m p o  (se g )

Al com pararse estos resultados con los presentados en las Fig. 5.5 y 5.6, se puede 
ver que con la aproximación de campo invariante se obtienen tiem pos de transformación 
levem ente m enores que con la aproxim ación del gradiente linealizado. Es importante 
notar que ninguna de las dos aproxim aciones cumple con la conservación de masa del C 
en la celda hipotética, pues no son soluciones de la ecuación de continuidad. Dado que la 
aproxim ación del campo invariante es una m ejor aproximación al perfil real de 
concentración del C, se decidió utilizarlo para los sucesivos cálculos.

Cabe m encionar que se intentó im poner a la ecuación (5.8) el balance de m asas de 
C y la concentraciones en la interfase M?C/y y y /a  com o condiciones de borde. Esto es, se 
consideró un perfil de concentraciones de C del tipo:

q  = - + / » •  + £■ (5.9)
r

Donde para determ inar los valores de las constantes a, h y  c se impusieron las 
condiciones de contorno de la Fig. 5.7 y el balance de m asas de C. La ecuaciones 
obtenidas en este último caso son poco prácticas (muy com plicadas) para las 
estim aciones y predicen tiem pos sim ilares a los obtenidos con la aproximación del campo 
invariante.
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5.2 Etapa II

Al com pletarse la transform ación de ferrita en austenita, se inicia la etapa 11 en la 
que se considera que:

• Se m antiene la simetría esférica, o sea, se tienen carburos en el centro de una 
celda de austenita.

• Prevalece el equilibrio local en la condición de paraequilibrio.
•  La cinética de disolución de los carburos está controlada por la difusión de 

carbono en la austenita.
•  Para evaluar la velocidad de disolución de los carburos se resuelve la ecuación 

(5.6 a) de balance de m asa de carbono en la interfase carburo-austenita. 
Nuevamente, al no disponerse de soluciones analíticas exactas se plantearon y 
evaluaron aproximaciones.

5.2.1 A proxim ación lineal del perfil de concentraciones

El gradiente de concentración de carbono en la interfase se evalúa considerando 
un perfil lineal como se esquematiza en la Fig 5.10. La distancia de difusión (Ic-rc) se 
establece mediante un balance de masas (Apéndice D).

Figura 5.10: (a) Aproxim ación lineal del perfil de concentración, (b) Evolución del perfil 
de concentración conform e progresa la disolución.

Debe notarse que conform e se disuelve la partícula, la distancia de difusión del 
carbono (Ic-rc) aumenta. Para cum plir con el requerim iento de que el carbono no pueda 
difundir mas allá de los extremos de la celda hipotética, una vez que, debido al progreso 
de la disolución le  alcanza el valor R, se considera que le  perm anece constante (le -  R ), 
m ientras que la concentración de C en esc extremo de la celda se incrementa al progresar 
la disolución (Fig. 5.10 b). O sea, se reajusta CcR para cada paso de cálculo.

Reemplazando en la ecuación (5.6 a) el gradiente de concentración de C en 
austenita por la pendiente de la recta de la Fig. 5.10, se tiene:
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( c r  *..... (5.10)
dt

F.sta ecuación se resuelve conjuntam ente con la de balance de masa global para 
obtener la evolución del radio de los precipitados. Los resultados se exponen en la Fig.

Debe notarse que al utilizarse la ecuación (5.10) se predice que los carburos se 
disolverán com pletam ente pues esta ecuación está escrita en función de gradientes de 
concentraciones y en realidad os el gradiente de potenciales quím icos la verdadera fuerza 
impulsora de una transformación.

0 .0  0 .5  1.0 1 .5 2 .0  2 ,5  3 .0  3 .5 

T iem p o  (seg )

Los resultados obtenidos m ediante la aproxim ación del campo invariante son 
sim ilares a los presentados para la aproxim ación lineal. Esta últim a presenta las ventajas 
de ser más simple y cum ple con el requerim iento de conservación global de masa de C. 
Por esto se decidió utilizar la aproximación del gradiente linealizado para describir esta 
etapa del proceso.

Como se observa en la Fig 5.11 este modelo predice que los carburos se 
disolverían com pletam ente en el orden de 3 segundos a 840 °C. M ediante las 
observaciones m ctalográficas de las probetas tratadas térm icamente, se pudo verificar 
que:

•  Gran 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 disolución puede describirse 
considerando que está controlada por difusión de C. pero luego de cierto tiempo, se debe 
considerar que un mecanismo diferente controla dicha cinética pues la velocidad de 
disolución dism inuye fuertemente.

Como se m encionó anteriorm ente, los posibles m ecanismos controlantes de la

5.11.

12

>
10

ro  =  0 ,1 4 2 5  |im

ro  =  0 .8 5 5  u rn  

, /  ro  =  1 ,4 2 5  (im

Figura 5.11 Com paración de 
las curvas de disolución de 
carburos con diferentes 
tam años iniciales a 840 °C. 
La etapa de transform ación se 
calculó m ediante la 
aproxim ación del perfil 
hiperbólico.

o
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cinética de disolución involucran la difusión de los elementos de aleación sustitucionales. 
Entonces, se debe determ inar el momento en que se produce la transición entre los 
mecanismos controlantes. O sea, se necesita un criterio para decidir cuándo termina la 
reacción rápida controlada por difusión de C y com ienza la reacción lenta controlada por 
difusión de elem entos de aleación.

A continuación se describen los diferentes criterios de fin de la etapa II 
considerados.

5.2.2 Criterios de finalización de la etapa II

Al producirse la transform ación de la ferrita en austenita, y la disolución rápida de 
los carburos controlada por difusión de C, la m atriz de austenita puede ser dividida en dos 
regiones diferenciadas según su com posición química. Estas regiones corresponden a las 
que originalm ente estaban ocupadas por la ferrita o por los carburos. Debido a que las 
transform aciones controladas por difusión de C ocurren muy rápidamente, los elem entos 
de aleación sustitucionales no tienen tiempo para redistribuirse m ediante difusión de 
largo alcance, por lo que am bas regiones tendrán las concentraciones heredadas de las 
fases iniciales, o  sea, de la ferrita y el carburo. Estas concentraciones corresponden a las 
del tratamiento de globulización, efectuado a temperaturas próxim as a la A l. En la Fig 
5.12 se esquematiza esta situación para el Cr. Como se puede observar en dicha figura, se 
tendrá una región y  de austenita con las condiciones heredadas de la ferrita y  una región 
f  con las correspondientes del carburo.

- C r

Figura 5.12: Esquem a de la 
distribución de Cr luego de 
las transform aciones rápidas 
controladas por difusión de 
C.

R r

Conform e progresa la disolución controlada por difusión de C, el contenido de 
este elem ento aum entará en la austenita. Siguiendo el planteo de Hillcrt el al.[ 1], esto 
ocurrirá hasta que no se tenga más fuerza impulsora para la difusión, es decir, hasta que 
los potenciales quím icos del C se igualen entre la interfase carburo-m atriz y el extremo 
de la celda. Debido a la heterogeneidad, anteriorm ente mencionada, en la distribución de 
elem entos sustitucionales en la austenita, la igualación de potenciales quím icos del C 
podría ocurrir antes de que se complete la disolución de los carburos. La velocidad de la 
interfase dism inuiría lo suficiente com o para que los elem entos de aleación 
sustitucionales se redistribuyan en am bos lados de la interfase. Entonces será necesario 
que haya difusión de estos elem entos para proseguir con la disolución de los carburos.
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Se evaluaron diferentes criterios para decidir en qué momento la disolución de los 
carburos pasa de estar controlada por difusión de C (Etapa II) a estar controlada por 
difusión de los elem entos de aleación sustitucionales (Etapa 111):

□ Finalización de la etapa II por igualación del potencial quím ico del C' en la 
austenita. Se desarrollaron las siguientes opciones:

>  Sistemas tem arios; se evaluaron los sistem as Fe-Cr-C y  Fe-M n-C.

>  Sistema de cinco com ponentes Fe-Si-M n-Cr-C

□ Criterio cinético que com para la velocidad de la interfase con la velocidad de 
m ovim iento aleatorio de los elem entos sustitucionales.

A continuación se presentan y describen los diferentes criterios planteados.

•  S istem as ternarios, criterio de hom ogeneización  de potenciales quím icos de C

En la Fig. 5.13 se presenta la esquina rica en Fe de la sección isotérmica 
correspondiente a 840 °C del diagrama ternario Fc-M n-C. F.I modelo termodinámico 
utilizado se explica brevem ente en el Apéndice E, en el que se presenta el desarrollo para 
el caso de 5 com ponentes que fue la última opción planteada. El desarrollo para 3 
com ponentes es totalm ente equivalente. En el diagrama están representadas en los puntos 
p¡ y p 2 las condiciones de la celda hipotética al inicio de la etapa II. En el extrem o de la 
celda se tendrán niveles bajos de C y  aleantes sustitucionales, punto p¡.

% C

Durante la globulización, el carburo se enriquece en Mn, punto p :  en el diagrama. 
Al producirse la transform ación de ferrita en austenita, y durante la disolución controlada 
por difusión de C en la austenita, el tam año del carburo se reduce rápidamente, y la 
austenita que crece hacia el carburo recibe el contenido del elem ento de aleación de éste
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y un tenor de C que corresponde al equilibrio y/M íC, punto p¡  Estrictam ente, al 
disolverse el carburo, lo que se m antiene constante son las relaciones de sitios de los 
elementos 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 trazó la línea de isoactividad de C que pasa por el punto p¡, correspondiente 
a la actividad del C en la interfase carburo matriz. Dicha línea se determinó mediante:

(5.11)

Desde el punto p l  el nivel de C podrá aumentar, conform e el carburo se disuelve, 
hasta que la actividad del C se iguale con la correspondiente de la interfase, o sea hasta 
alcanzar la concentración que corresponda a un punto sobre la línea 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 condición se pueda cumplir, por lo que el m odelo determ inaría 
que los carburos se disuelven com pletam ente con una cinética controlada por difusión de 
C. Lo dicho es también válido para la tem peratura de 860 °C.

A esta conclusión tam bién se llega en el caso del sistema tem ario Fc-Cr-C. En la 
Fig 5.14 se presenta la esquina rica en Fe de la sección isotérm ica 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 y el extremo 
de la celda. Además se puede observar el mayor efecto del C r sobre la concentración de 
equilibrio del C en la interfase.

i-™
O

Figura 5.14: Esquina rica en 
Fe de la sección isotérmica a 
840 °C del diagrama tem ario 
Fe-Cr-C.

% C

•  Criterio c inético d e  finalización de  la etapa II

En los casos de los sistem as ternarios Fe-Cr-C y Fc-M n-C tratados, al no poder 
aplicarse el criterio de hom ogeneización de potenciales quím icos de C descrito, se evaluó 
la aplicación de un criterio cinético. En éste se considera que la transición entre las etapas 
II y III, puede determ inarse com parando las velocidades de salto aleatorio de los 
elem entos de aleación y de m ovim iento de la interfase. Para ello se calculó el cociente
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“P" que relaciona la distancia que se desplazó la interfase con la distancia de salto de los 
elementos en un intervalo de tiem po, ecuación (5.12).

fí — c
<5 1 2 >

En la que Are se determ ina como la diferencia entre dos posiciones de la interfase 
carburo /  austenita en un incremento de tiempo Al, y  A \\¡  se determ ina como:

en la que D m es la difusividad del elemento M  en austenita, y  M  es Cr o Mn. El valor de [í 
que se utiliza para decidir el cam bio de mecanismo, se elige de forma de conseguir un 
buen ajuste del modelo a los datos experimentales.

•  S istem a Fe-Si-C r-M n-C

Para realizar cálculos m ás precisos respecto de actividades o potenciales 
quím icos, se debe disponer de la m ejor descripción term odinám ica posible del sistema. 
Por esto, se realizaron cálculos considerando el sistem a Fe-Si-M n-Cr-C pues son los 
com ponentes m ayoritarios del acero (ver 4.1.1).

Para esquem atizar los resultados obtenidos se calculó un diagram a sim ilar al de la 
figura 5.14, pero considerando la presencia de Mn y Si en la aleación. Dicho diagram a se 
observa en la Fig. 5.15.

El razonam iento es sim ilar a los casos ternarios mencionados. La segregación 
heredada del tratamiento de globulización es la que produce la discontinuidad entre los 
puntos p ¡  y p j  en el diagram a de la Fig. 5.15. Estos puntos tienen el mismo valor de 
potencial químico de C pero consideran las concentraciones de Mn y Si en la interfase /?.? 
y  en el extrem o de la celda p j. Al tom ar en cuenta los efectos en conjunto de los
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elem entos m encionados sobre la actividad del C, el modelo predice que los carburos no 
se disolverán com pletamente al igualarse las actividades de C en la interfase y en el 
extremo de la celda, como se ve en la Fig 5.15. Según los cálculos realizados, esto es 
válido para las temperaturas de 840 y  860 °C.

En la ecuación (5.10) el gradiente de concentraciones de C fue calculado 
considerando la diferencia de concentraciones entre la interfase y  el extrem o de la celda. 
De esta manera, al hom ogeneizarse los potenciales químicos de C en la austenita, 
implicando que no se dispone de fuerza impulsora para la transform ación, el m odelo aún 
predecía que la interfase se estaba m oviendo, pues la diferencia de concentraciones 
seguía siendo m ayor que cero. Esto no es correcto pues la real fuerza impulsora para la 
transform ación es el gradiente de potenciales quím icos y no el gradiente de 
concentraciones.

Ilillert et a! [1] proponen que la etapa de disolución rápida controlada por 
difusión de C, debe calcularse considerando que la máxima solubilidad de C en austenita 
es la dada por el punto de la Fig 5.15. Para tener en cuenta esto, se reem plazó dicho 
valor en la ecuación (5.10). Se consideran entonces, valores de equilibrio para el C' en la 
interfase y no de paraequilibrio.

,  ( c r - ( c ¿ ) , » )  1 (5.13)
d t c  (le -  r c )  (ccr 'u,c -  C c K'-c )

Con esta nueva condición, el modelo predice que al igualarse las actividades de C 
en el extremo de la celda y en la interfase, la velocidad de esta tiende a cero y los tiempos 
de transform ación involucrados crecen enormemente. Esta aproximación es la que 
finalmente se utiliza para describir la etapa II en el sistema Fe-Si-M n-Cr-C. En este caso 
se tomó como criterio de fin de la etapa II y comienzo de la etapa III el momento en que 
la velocidad de la interfase se hace igual a la predicha considerando que la cinética está 
controlada por difusión de los elem entos de aleación. Es decir, cuando el m odelo predice 
que la m atriz está alcanzando el máximo nivel de solubilidad de C, la velocidad calculada 
para la interfase es baja. Entonces, se supone que los elem entos de aleación 
sustitucionales tienen tiempo para redistribuirse en ambos lados de la interfase y 
controlan la cinética de la posterior disolución.

5.3 Etapa III

Al cum plirse con alguno de los criterios de fin de la reacción rápida controlada 
por difusión de C, se considera que los elem entos sustitucionales intervienen en la 
cinética de disolución.

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

•  Sim etría esférica.

•  Los perfiles de concentraciones se aproximan com o líneas rectas.

Se plantearon y  evaluaron diferentes hipótesis para describir esta etapa:
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•  M odelos que igualan la velocidad de difusión 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 
m atriz o  hacia el carburo y la m atriz simultáneamente.

•  M odelos que consideran que la cinética está controlada exclusivam ente por la 
difusión de elem entos de aleación sustitucionales. Se ha considerado la 
posibilidad de que M pueda difundir hacia la m atriz o  hacia la m atriz y el 
carburo simultáneamente.

•  Sistema Fe-Si-Mn-C'r-C, se planteó un modelo que considera a la cinética 
como controlada por difusión de C r y  Mn hacia el carburo.

A continuación se desarrollan y  evalúan los diferentes casos planteados.

5.3.1 M odelos que igualan la velocidad de difusión de  C  y un elem ento sustitucional 
M en la interfase.

Al considerarse en el modelo de equilibrio local que todos los elementos 
presentes están en equilibrio en un entorno cercano a la interfase, la ecuación (5.2) se 
debe resolver sim ultáneam ente para todos ellos. Es decir, todas las ecuaciones de balance 
de masa en la interfase deben predecir la m ism a velocidad para ésta, por lo que las 
condiciones cinética y term odinám ica se encuentran acopladas. En un sistem a binario 
(Fe-C), la velocidad de la interfase es la única incógnita (ecuación 5.6 a), pues las 
concentraciones de la interfase se obtienen directam ente del diagrama de fases para la 
tem peratura de transformación. En un sistem a ternario se agrega una ecuación más de 
flujo en la interfase y hay infinitas lie Unes tcrm odinám icam ente posibles para establecer 
las com posiciones a am bos lados de la interfase. Pero dado el acoplam iento cinético- 
term odinám ico de la misma, existirá una sola lie Une para una velocidad de la interfase. 
Lo dicho se generaliza a sistem as de n com ponentes [2]. Este tratamiento se intentó 
aplicar a los casos ternarios Fe-M-C, donde M puede ser C r o Mn .

5.3.1.1 Difusión de i\l hacia la matriz

En los casos ternarios Fc-C-M, las dos ecuaciones de balances de masa en la 
interfase carburo / m atriz del tipo (5.6 a) son:

cr

dt 8r
(5 .14a)

r- MxC

0 r M,C

di ( c c M,Cir - C c r , u * ) = D [
a c y

or y :

(5.14 b)

Los gradientes de concentraciones se esquem atizan en la Fig 5.16, y  se impone al 
sistem a que se cumplan los balances de masas:
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VrCl, -  V sl>tC ‘¡'l 'c + 4 n  \ r 2C l,{r)ür  + Y /C “,
rc

VTC¿ = V M¡cC ? >c + 4 tt \ r 2C[.{r)dr

(5.15 a)

(5.15 b)

H1 volumen V/, corresponde al comprendido entre ¡m y  ft. En la Fig. 5.16 (b) se 
esquematiza con líneas sólidas el perfil de concentración de M com o supuesto 
¡nicialmentc. Luego de realizar cálculos, se encontró que el modelo predice la formación 
de un “pico” de concentración de M en el carburo como se esquematiza con línea de 
trazos. Los detalles de los cálculos se presentan en el Apéndice F, donde el perfil de M se 
trazó considerando la presencia del m encionado pico. Al establecerse el equilibrio en la 
interfase carburo /  matriz, se forma el pico de concentración de M en el carburo (línea de 
trazos en la Fig 5.16 b). Este pico (thin spike) de concentración fue predicho por Hillcrt el 
al [1] y  verificado expcrim cntalm ente por otros investigadores [31. En este modelo se 
considera que el “pico” es suficientemente pequeño como para despreciar la cantidad de 
M allí contenido.

C,

Figura 5.16 Esquem a de la 
distribución de elem entos (a) 
C; (b) M.

Distribuciones iniciales 
de las concentraciones

M ediante la aproximación lineal para los gradientes de concentraciones, las 
ecuaciones (5.14) quedan:

~ A / , c  =  D [ (S<'C ( C c ^  - C * )

8t  (Cc y ’u'c - C / I ,c i / ) (R - r c )

Ol­

er.. w , c
r ) ; / W 3C 

M
di

(c,j u'c -c;,)
( U - r c )

Además, se debe cum plir con el equilibrio termodinámico:

3 /4  + /'c = / 'k,c

3 /4 , + M c= /-'u xc

(5.16 a) 

(5.16 b)

(5.17 a) 

(5.17 b)

Las ecuaciones (5.15), (5.16) y  (5.17), constituyen un sistema de seis ecuaciones
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con seis incógnitas. Este sistem a podría resolverse para las variables v= á V á , las 
concentraciones en equilibrio en la interfase, la concentración de C en el extremo de la 
celda y la distancia de difusión del C.

Sin embargo, en el caso del tem ario Fe-M n-C, el sistema no se pudo resolver 
debido a dificultades numéricas originadas en la gran diferencia entre los coeficientes de 
difusión del Mn y C' (5 órdenes de magnitud) y  en la forma del diagrama de fases. En la 
búsqueda de la convergencia numérica, el m odelo predijo la formación del pico de 
concentración de Mn en el carburo y una dism inución del gradiente de concentración de 
C en la austenita. Como se puede observar en el diagrama de fases de la Fig 5.13, la 
concentración de C en equilibrio está entre 1 %  y 1,05 %  a 840 °C. Para que el gradiente 
de concentración de C se reduzca lo suficiente, la m atriz deberá tener una concentración 
de C disuelto de alrededor de 1 %. Pero como el contenido nominal de C en el acero es de
0,7 %  no se podrá cum plir simultáneam ente con los requerim ientos de balance de masas 
y gradiente de concentraciones de C pequeño en la austenita, manteniendo las 
concentraciones de equilibrio en la interfase con el carburo.

En el caso del sistema tem ario Fc-Cr-C, a pesar de que se m antiene la gran 
diferencia en los coeficientes de difusión, el sistem a se pudo resolver debido a la forma 
del diagram a de fases. Como se puede observar en la Fig 5.14, es posible teóricamente 
dism inuir la concentración de C en y próxima a la interfase m ientras se forma un pico de 
concentración 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 difusión. En la Fig 5.17 se presentan resultados de los cálculos.

500 1000 1500 2000

Tiem po (seg)

Figura 5.17 Cinética de 
disolución de carburos según 
el modelo de igualdad de 
velocidades para el sistema 
Fe-C'r-C. El C r difunde hacia 
la matriz.

Como se explicó en 5.2.2, en los casos ternarios Fc-Cr-C y Fe-M n-C no es 
aplicable el criterio de igualación de potenciales quím icos de C para determ inar la 
finalización de la etapa II por lo que se utilizó el criterio cinético. El valor de /? se 
determ inó m ediante la ecuación (5.12). El ajuste es sim ilar para la tem peratura de 860 °C 
m ediante una leve m odificación de /?. Como se ve en la Fig 5.17, al com parar los 
resultados de los cálculos del m odelo con las mediciones experim entales, no se obtiene 
un buen ajuste. Además se observa que:
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• El modelo predice que en la etapa 111 la disolución ocurre muy lentamente, esto se 
debe a que el coeficiente de difusión del Cr es m ucho m enor que el del C.

• No se describe de manera aceptable la transición entre las etapas.

Se realizaron cálculos con este modelo entre 800 °C y  870 °C. El ajuste del mismo se 
realizó m ediante las mediciones experimentales a 840 °C y 860 °C.

5.3.1.2 Difusión de M hacia el carburo y hacia la matriz

Considerando el “pico” de concentración de M se cambiaron las ecuaciones para 
tener en cuenta la difusión sim ultánea de este elem ento hacia el carburo y  hacia la matriz.

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

dre Di, (  dC'u (  q c MiC

dt { c ^ - c ü ^ ) dr , r, i c r - c n dr\  /

Además de la ecuación (5.18), se impuso la condición de que se cum pla con el 
balance global de m asas (Apéndice G). Con este sistem a de ecuaciones se puede calcular, 
además de la velocidad de la interfase, una de las distancias de difusión de M. Para 
determ inar la otra distancia de difusión se utilizó: /? =  a  //, siendo a  un parám etro que se 
ajusta de acuerdo a los resultados experimentales.

El sistem a de ecuaciones obtenido no se pudo resolver para el sistema Fe-Mn-C 
debido a los problem as planteados en 5.3.1.1. Pero en el caso del sistema Fe-Cr-C, se 
pudo obtener un se t  de valores que permiten el cumplimiento de las condiciones 
descritas. Nuevam ente, en el diagram a de la Fig 5.14. se puede ver que es posible 
teóricam ente aum entar la concentración de Cr en la interfase m ientras se dism inuye la del 
C. Con esto se logra m antener el balance de m asa del C y  se establecen gradientes 
(lineales) de concentraciones de Cr y C que permiten a las ecuaciones (5.16 a) y  (5.18) 
determ inar el m ismo valor de velocidad para la interfase. Se utilizó el criterio cinético de
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finalización de la etapa 11 en el que /? se calculó m ediante la ecuación (5.12). En la Fig 
5.19 se m uestran resultados de los cálculos.

>

C/3Ou3
■eC3O
OTJ
C

. O
oo
2ü-

Figura 5.19 Curvas de 
disolución calculadas con el 
modelo de igualdad de 
velocidades para el sistema 
Fe-Cr-C, a 840 °C. El Cr 
difunde hacia el centro del 
carburo y hacia la matriz.
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Como se ve en la Fig. 5.19, el ajuste del modelo a las mediciones experim entales 
es satisfactorio. Un ajuste sim ilar se obtuvo para la tem peratura de 860 °C con una ligera 
modificación de los parám etros a  y  /?. Se realizaron cálculos en el rango de 800 °C a 870 
°C. Sin embargo, este modelo sólo considera la presencia del Cr y desprecia los posibles 
efectos de los dem ás elem entos sustitucionales en la cinética de disolución de los 
carburos.

5.3.2 A prox im aciones que consideran control por difusión de aleantes

En este modelo se considera que la cinética de disolución está controlada 
exclusivamente por difusión de los elementos de aleación y  que la concentración de C en 
la m atriz se homogeneiza instantáneamente.

Dado que la distribución de los elem entos de aleación, al inicio de esta etapa, es 
com o se esquematiza en la Fig. 5.12, se plantearon varios modelos, considerando que los 
elem entos de aleación difunden hacia la m atriz ó, hacia el centro de la partícula y  hacia la 
matriz simultáneamente.

5 .3 .2 .1 S istem a Fe-C -M

•  Difusión de  M  hacia la matriz

Se considera que se establece un equilibrio para el elem ento M com o se 
esquematiza en la Fig 5.20.

Como ya se mencionó, la austenita que creció hacia el carburo durante las etapas I 
y II recibió el contenido de M del carburo. Al establecerse el equilibrio en la interfase 
carburo matriz, se forma un “pico” de concentración de M en el carburo. Se considera 
que este pico es suficientemente delgado como para despreciar la cantidad de M que 
contiene.

76



D esarrollo  del m odelo

Se calcula la concentración de M del lado del carburo CVU < ' m ediante las 
ecuaciones de equilibrio y  se considera que las concentraciones de M en y  próxim as a la 
interfase se mantienen constantes durante la transform ación. Un ejemplo se esquematiza 
en la Fig 5.21.

CM
y + MjC

Cmy

Tic line

r  M3C/y
C m

La austenita recibió el contenido de M 
del carburo durante la reacción rápida.

Ce
Figura 5.21 Uso del diagram a ternario para obtener las concentraciones en la interfase

necesarias en los cálculos.

La velocidad de disolución se determ ina m ediante la ecuación de balance de 
masas en la interfase:

drw  _  D'u ( c # " ,c -  C °  )

l e * " " *  - C u “ * " )  (lMn~rc)
(5.19)

dt

Los detalles de los cálculos se presentan en el Apéndice H. De los cálculos se 
obtuvo un fuerte cam bio de pendiente en las curvas de disolución al pasar de la etapa II a 
la etapa III. Se utilizó el criterio cinético de finalización de la etapa II. Las curvas de 
disolución obtenidas son sim ilares a las de la Fig 5.17. El modelo predice que la 
disolución de los carburos es muy lenta en esta etapa. Además este modelo considera 
aisladamente los efectos del Cr y  Mn en la cinética de disolución.
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•  Difusión s im ultánea de ÍV1 hacia el centro del carburo  y  hacia la matriz

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

Figura 5.22 Esquema del 
perfil de concentraciones del 
elem ento M en una 
aproxim ación que considera a 
M difundiendo hacia el 
carburo y hacia la matriz.

La ecuación de balance de masas en la interfase se escribió como:

drM,C D M ,C

Ct (CZ*C" - C „ " " * C )  ( / , )  (C u.c r - C w ,  ,U,C) ( /2 )

(5.20)

Esta ecuación se resuelve conjuntam ente con la de balance de masa global 
(Apéndice I). Para determ inar el fin de la etapa II se consideró el criterio cinético. De esta 
m anera el modelo posee dos parám etros a ajustar empíricamente: /? (ecuación 5.12) y 
a  (5.3.1.2).

En la Fig 5.23 se presentan los resultados de los cálculos a 840 °C considerando 
el sistema Fc-M n-C. En la Fig. 5.24 se m uestra el correspondiente para el sistem a Fe-Cr- 
C.

Figura 5.23 Disolución de 
carburos donde la etapa III se 
considera controlada por la 
difusión de Mn hacia el 
carburo y  hacia la matriz

Tiempo (seg)
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Figura 5.24 Disolución de 
carburos donde la etapa III se 
considera controlada por la 
difusión de C r hacia el 
carburo y hacia la matriz

~ Ó 500 1000 1500 2000 

Tiempo (seg)

Para la tem peratura de 860 °C se obtiene un ajuste sim ilar m ediante una ligera 
m odificación de los parám etros /? y a. Analizando los resultados del modelo se puede 
observar que:

•  El modelo predice un cam bio significativo en la pendiente de la curva de 
disolución entre las etapas II y III.

•  Dado que en el balance de m asas en la interfase se considera que M difunde hacia 
el carburo y  hacia la matriz, lógicamente las concentraciones en la interfase deberán 
decrecer con el progreso de la disolución. No se mantienen constantes com o supone esta 
aproximación.

•  Este modelo también considera aisladamente los efectos de los elem entos de 
aleación en la cinética de disolución.

•  Para valores bajos del parám etro [i (menores que 10), el modelo predice que la 
disolución progresa en gran medida controlada por difusión de C. Las partículas más 
pequeñas se disuelven com pletamente antes de que se cumpla el criterio de finalización 
de la etapa II. Al elegirse valores de /? mayores, el criterio de finalización se cumple para 
todos los grupos de partículas. En este caso, el modelo predice que para las partículas de 
m ayor tam año la disolución ocurre en gran parte controlada por difusión de los elem entos 
de aleación.

5.3.2.2 S istem a F e-S i-M n-C r-C , control de la c inética por difusión s im ultánea de Mn  
y Cr hacia el carburo

En este caso se consideró que para el fin de la etapa II es aplicable el criterio de 
hom ogencización de los potenciales químicos del C en la austenita.

En esta aproxim ación se considera que los elem entos de aleación alcanzan los 
valores de equilibrio en la interfase austenita /  carburo. Como se m encionó en 5.2.2. el 
nivel de C en la matriz podrá aum entar solam ente si disminuyen las concentraciones de 
los elem entos de aleación en la interfase carburo /  austenita.

>
£  3-
V.
O

U
1)-a
c

3'oCJOjl-lu

840 °C

p = 20; a = 10 
p = 7; a  = 7 
|} = 5; a  = 10
Mediciones experimentales
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0.0

v 8 4 0  °C
\  y + M,C

Y \
p4 \ p 3 P2

Figura 5.25 Aumento de la 
concentración de C en la 
matriz debido a la

/  / p6 \ d5 disminución de elem entos de 
aleación en la interfase

• p1 ; \
■ i ............. V  1 1 u

0.011 0.5 0.6 0.7 0.8 0.9 1.0 1.1 1.2 6,67

% c

En la Fig 5.25, se observa la esquina rica en Fe del diagrama ternario Fe-Cr-C con 
contenidos constantes de Mn y Si. En el diagram a se esquematiza una dism inución del 
contenido de C r en la interfase desde el punto hasta el p 5. Siguiendo el razonamiento 
de Hilleit el a l  [ l] ,  esto produce un aum ento de la concentración de C en equilibrio y el 
consiguiente aum ento de la concentración de C en el extremo de la celda para 
hom ogencizar su potencial quím ico (obsérvese la línea de isoactividad de C que pasa por 
el punto p 6). Todo esto con la consiguiente disolución del carburo.

Se consideró que la dism inución de las concentraciones de Cr y Mn ocurre 
inicialm ente por difusión hacia el carburo pues se tiene m enor distancia de difusión, y 
luego hacia la matriz.

Dado que estos elem entos se encuentran en equilibrio tcrm odinám ico, deben 
resolverse los correspondientes balances de m asas en la interfase sim ultáneam ente. Los 
perfiles de concentraciones se esquem atizan en la Fig 5.26. Debe tenerse en cuenta que 
en esta aproximación de supone que el C se hom ogeneiza instantáneamente en cada paso 
de la disolución.
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Se tienen, para los balances de m asas en las interfases:

Br„,c D“ 'c 
a  ( e " ’4'"  - c Cr""> c ) f re - -4 )

3% ,c = d í  c h : c " - c % c' 

b i  ( « - ' - )

(5.21 a)

(5.21 b)

Las ecuaciones de equilibrio termodinámico:

(5.22 a)

:V ‘L + K  = V.m„íC (5.22 b)

3/^Cr + = /¿OjC (5 22 c)

Los balances de m asas implican igualar las cantidades de materia contenidas en 
los triángulos A y B de la Fig 5.26:

4,7 r d r  - - ñ { r c s -  l lCr ] c “ lC = —/r(r /3 -  r c 3 ) c £ ,c -  4/r JC’̂ r r 2c//- (5.23 a)

El conjunto de ecuaciones (5.21) a (5.23), constituyen un sistema de ecuaciones a 
resolverse para las variables /.u,„ /<>. C c / WC. Cm/ M3C, Ccrm t 'Y, C\i„m ( 'r, Cf/ ' wc y  
CFemc,r. El valor de C \ / IK corresponde a la concentración de M en el carburo al 
iniciarse la transform ación, o  sea la concentración de equilibrio con ferrita en el proceso 
de globulización. Los detalles m atem áticos se presentan en el Apéndice J.

Para iniciar los cálculos en esta etapa, se supone un valor de concentración de C 
en la interfase carburo / austenita, com o por ejem plo el correspondiente al punto (p5) en 
la Fig 5.25. Luego se determ ina el valor de concentración de C, en el extremo de la celda, 
en equilibrio con el correspondiente al punto (p5), lo que implica calcular la línea de 
isoactividad de C. Con estos valores se determ ina rc  m ediante un balance de masa como 
el de las ecuaciones (5.1). Al conocerse el nuevo rc, se resuelve el sistema de ecuaciones
(5.21) a (5.23).

Una vez que el valor de llega a 0, se considera que aum enta el contenido de M 
en el centro de la partícula hasta su hoinogeneización. Luego la difusión de los elem entos 
ocurrirá exclusivamente hacia la m atriz de austenita.

Dado que no se conoce el coeficiente de difusión de Cr y Mn en carburos M jC, 
para los cálculos se utilizó el correspondiente a la austenita [1,3]. Con estos valores el
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modelo predice que la disolución de los carburos es muy rápida en esta etapa. Por esto, 
siguiendo lo sugerido por A gren ct al [3], se m odificaron dichos coeficientes de difusión 
m ultiplicándolos por un factor de ajuste. Se lograron buenos ajustes a 840 °C tomando
DmM,c=0,1D my y  a 860 °C D MM3C=0,07D MY.

En la Fig. 5.27 se m uestran resultados de los cálculos con esta aproximación. Se 
observa que el ajuste es satisfactorio. Además, considera el efecto de los elem entos 
sustitucionales Mn, Cr y  Si simultáneamente en la cinética de disolución. Se realizaron 
cálculos con este m odelo en el rango de tem peraturas de 800 °C a 870 °C.

>
£  3

C/}
OJ-H
3

•e73O
OJ

T3
e-o • — CJ 
p  

£

860 °C

Ivbdelo teórico 
Mediciones experimentales

Tiempo (seg)

500 1000 1500 2000 

Tiempo (seg)

Figura 5.27 Curvas de disolución experim entales y teóricas. Estas últimas 
calculadas con el m odelo que considera a la etapa 111 como controlada por difusión de Cr

y Mn
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5.4 M odelo final

El modelo de disolución finalm ente propuesto plantea que la cinética de 
disolución de carburos en el acero en estudio puede describirse m ediante tres etapas:

•  Etapa I: Transform ación de la ferrita en austenita y  leve disolución de los 
carburos. Dado que dicha transform ación es muy rápida, se considera que ocurre 
en condición de paraequilibrio. Se considera un perfil hiperbólico para el C en la 
austenita (5.1.2)

•  Etapa II: Disolución de carburos en austenita con la cinética controlada por 
difusión de C. Se supone que la interfase M3C / y se encuentra en equilibrio 
(5.2.1). Se establece la finalización de esta etapa como el m om ento en que la 
velocidad de la interfase dism inuye lo suficiente como para igualarse a la 
calculada considerando que la cinética está controlada por la difusión de los 
elem entos de aleación Cr y Mn hacia el carburo.

• Etapa 111: Disolución de carburos en austenita con la cinética controlada por 
difusión de C r y Mn hacia el carburo. La interfase se encuentra en equilibrio. 
Luego de hom ogeneizarse el carburo con estos elementos, la cinética está 
controlada por difusión de Mn hacia la austenita (5.3.2.2).
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C onclusiones

C A P ÍT U L O  6 

PR IN C IP A L E S R E S U L T A D O S  Y C O N C L U S IO N E S

•  Se realizó una búsqueda bibliográfica específica respecto de las transform aciones 
de aceros en calentamiento. Se encontró que el m odelo m ás aceptado para 
describir estas transform aciones es el de equilibrio local y  control de la cinética 
por difusión de especies en volumen.

Del análisis de los resultados experim entales se puede concluir que:

•  A partir del m aterial inicial, cuya m icrocstructura está constituida por ferrita y 
carburos globulares, se encontró que éstos presentan una amplia distribución de 
tamaños, siendo su valor medio de 0,58 pm. Las mediciones de tam años de 
carburos sigue una distribución log-normal.

•  Luego de los tratamientos de disolución realizados, se observó que la mayor parte 
de los carburos se disuelven en pocos segundos. Luego de un tratamiento de un 
m inuto a las tem peraturas ensayadas la fracción de volumen correspondiente a los 
carburos es m enor al 1%.

• La velocidad de disolución dism inuye con el tiempo haciéndose muy lenta. Luego 
de 60 minutos de tratamiento a 860 °C permanecen carburos sin disolver.

Del análisis de los modelos planteados se puede concluir que:

•  La cinética del proceso de austenización y disolución de carburos en el acero 
estudiado, puede describirse m ediante el modelo de equilibrio local. La aplicación 
de éste requiere de la m ejor descripción term odinám ica posible para la aleación en 
estudio. Se notaron diferencias importantes al describir el sistem a como una 
aleación ternaria tipo Fe-C-M  (siendo M: Cr o Mn) o como una aleación de cinco 
componentes Fc-Si-M n-Cr-C.

•  Se desarrolló un modelo de tres etapas para describir el proceso de austenización 
y disolución de los carburos. El modelo se ajustó satisfactoriam ente a las 
mediciones experimentales.

•  Etapa 1: Al alcanzarse la tem peratura de austenización, la ferrita se transforma 
m uy rápidam ente en austenita con una disolución parcial de los carburos. En esta 
etapa la cinética puede describirse con buena aproximación considerando que está 
controlada por difusión de C en la austenita.
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•  Etapa II: La disolución de los carburos ocurre muy rápidamente y  puede 
describirse considerando que la cinética esta controlada por difusión de C en la 
m atriz de austenita que rodea los carburos. Esta etapa finaliza cuando la velocidad 
de la interfase es igual a la calculada suponiendo que la cinética está controlada 
por difusión de Mn y C r hacia el carburo

•  Etapa III: La disolución de los carburos se hace lenta y puede describirse 
considerando que la cinética está controlada por difusión de los elem entos de 
aleación sustitucionales inicialm ente hacia el centro del carburo y luego hacia la 
m atriz de austenita. Dado que no se tienen datos respecto de los coeficientes de 
difusión de Mn y  Cr en cementita, se utilizaron los correspondientes de la 
austenita. Pero los m ejores ajustes del modelo a las mediciones experim entales se 
obtuvieron considerando: a 840 °C DMM5t =0. lD \ivy a 860 °C Dmm,c=0.07Dmt .

Con este modelo se realizaron cálculos en el rango de 800 °C a 870 °C. Sin embargo el 
ajuste se realizó con los datos experim entales obtenidos a 840 °C y 860 °C.
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A P E N D IC E  A

M odelo  d e  paraequilibrio

En el modelo de paraequilibrio solam ente se particiona el C en la interfase. Para 
ferrita y austenita, esto puede ser expresado m ediante las siguientes ecuaciones [ 1J:

» c = V ¿  <A 1>

~  M f “ ) +  ~  M u ° ) =  0  ( A 2 )
M  - 3

a y o
X u _  _  X \i_  _  Zj¡i_  _  k  (M=3 .......n) (A3)

a r o  m 
X fc X fc X r e

M es un elem ento sustitucional, x¡° la composición nominal del elem ento / (en 
fracción de moles), / / / e s  el potencial quím ico del elem ento i en la fase <f>.
Por otra parte se tiene que la suma de las fracciones de moles es igual a la unidad :

X Ft  = Xc ~ ! L X u  (A4)

Introduciendo (A4) en (A3) y resolviendo para X m se obtiene:

* _ I1 X c ) ks¡
/Cm ~

(A5)
i_

1 +
A / = 3

Por lo tanto, sustituyendo (A5) en (A l)  y (A2), y considerando (A4), se tiene que 
(A l)  y (A2) constituyen dos ecuaciones con dos incógnitas, xca y Xcy para una 
temperatura prefijada.

Para ferrita (o austenita) y cementita c, la condición de paraequilibrio se expresa
como:

XFe" (pi„c -  3//f/ -  )+ É  Xs/" l/'.u / -  3Hh -  ) = o (A6)
M-i

Xm _  3’,'/ _  X \i _  i (A7)
9 -  r _   ̂ _  A/

X fc y  Fe X  Fe

En la ecuación (A7) va/  es la fracción de sitios ocupados por el elem ento M y está 
relacionada con la fracción de moles mediante:

X.u

' " ' ( I - Zc )  <A8)
y se tiene que la suma de las fracciones de sitios es igual a 1.
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Introduciendo (A 9) en (A7) y resolviendo para y \ / l]C se obtiene:

r k
y.u = 7

1 +
U - 3

(A10)

Los potenciales químicos de los compuestos binarios fiFi-ic''' y son
funciones de la tem peratura y fracciones de sitios.

Sustituyendo (A5) y (A 10) en (A6) y considerando (A 9) se obtiene una ecuación 
con una incógnita x c t  cuando se lia fijado la temperatura.

Los potenciales quím icos se evalúan m ediante las ecuaciones (A 11) a (A 14).

M f *  =  ( o , ; '  - / / , / “ ) + « w
¿  i-2  j= 2

= (c?;* - h ;^ - J + s r i n ^  + t , R n , J,x * x /

¿ V  = ( s w " - j C  - W r !£' ) + 3 í n n o v ; ) + ( i - ^ ; ) ¿ i F, , v
(=3

/ ' v /  =  (G«,c“  - 3 ^ “ * -  f f c^ ) + 3 * r i n ( V )  + J V /Í  W

( A l l )  

(A 12) 

(A 13) 

(A 14)

En donde G,’ *’ es la energía libre de Gibbs del soluto i a dilución infinita, H ,SE"se  
refiere al estado de referencia, G F “* es la energía libre de Gibbs del hierro en la fase <f>, 
R T ej* y L//¡y¡* son parám etros de interacción de prim er orden.
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A P E N D IC E  B

Etapa I A proxim ación lineal del perfil de concentración de C

Figura B l: Esquem a del 
perfil de concentración de C 
aproxim ado como lineal

Los balances de masas en las interfases son:

drc_ _ D rc,u’c ( d C ^  

di ”  (Ccw'c - c ' y"»c ) l  dr ) rc

- v r r = -
d ry  D-

dt = ( C - “ - C “ )
8Cc

{ dr

(B l a) 

(B l b)
ry

El coeficiente de difusión del C se determ inó m ediante la ecuación propuesta por 
Agren e t a l [2],

El perfil de concentración de C en la austenita es:

C¡. = m r + b

los valores ni y b se obtienen de las condiciones planteadas en la Fig B I :

(c¿ " - C(- ”'c ) ¿ =

(ry  -  rc) (ry  -  rc)
ni =

(B2)

(B3)

Derivando la  ecuación (A2) e introduciendo el resultado en las ecuaciones (B l):

(B4 a)dre D rc ' v/,t iC- a -C - .  u 'r ) 

dt "  (CcW|C -  C[- w'c ) (ry  -  rc)
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d ry  !)■:" (c¿./a- C [ :  ' ,>c)

~ dt = {Cc ' a - C ac ) { r y - r c )

El espesor de la capa de austenita / es:

I -  r y  -  rc

d i _  d ry  dre 

dt d t dt

Reemplazando (B4 a) y (B4 b) en (B5 b) y reordenando se obtiene:

di D[- ' " ’c (c■v -WjC _  Q /  o j

dt (C M , C _
c r - c ) /

(B 4b)

(B5 a) 

(B5 b)

(B6)

Separando variables c integrando:

]ld l =

^ 2D ^ - C ^ c _ c r ¡ , r w At

1/2

(B7 a)

(B7 b)

La posición de rc y  r y  se determ ina por integración de las ecuaciones (B4):

'W,c(c/ W 'c — Cr
/ ( c " 'c - C rc'M'c )

y , Dyr M¡C(cyr MiC -C , 'aY[ 
í  ~ i l r ¡u'c  \ \ dt rCM  =  rCi -

Df. A/,c ( c í  l,,< -C { .  a) 
t{C^c -C rc!MíC) ' (B8a)

'•*> n / ' '“ ( c r  WjC « W D V a [ c V M'c  - C l a )
r y .  . =  r x ,  + —-— r —S ----------- ¿ — -A /

/ " 1 / r  ° - C " ) ( B8b)

Haciendo rr = R en (B8 b) se obtiene para el tiem po de transformación:

f l ( c r - C “ \ R - r , )

D ^ ( c ^ IUlC - C [ .  " )
(B9)

El procedim iento de cálculo adoptado implica determ inar I con (B7 b) para un 
incremento de tiempo, y luego rc y r y  con las ecuaciones (B8). Esto se repite hasta que 
ry=R. o sea hasta que la toda la ferrita se transforma en austenita.
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A P E N D IC E  C

Etapa I A proxim ación  hiperbólica del perfil de  concentración de C

Figura C l:  Esquema del 
perfil hiperbólico

El perfil de concentración de C es: a
Cc = — + B

r

Los valores de A y B se determ inan m ediante las condiciones de borde:

C ' /MjC = —  + B  
re

Cc '°  =  —  + B 
r y

Despejando A en (C2):
,  n ' \ _______________

{rr ~ rc )

Las velocidades de avance de las interfases son:

clrc D'. w , c  (d C c

~ Vry = -

dt  ( c " 'c - q : /M’c X  dr

dCc¡yc "d ry  _

cr

(Cl )

(C2)

(C3)

(C4)

(C5)

H

Difereneiendo ( C l ) se obtiene para los gradientes de concentraciones:
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Reem plazando (C6) y (C7) en (C4) y (C5):

drcL _ P rc ,M'c ( q .  U|C- Q  
dt = (C «,c (rr - r X

dry_ _ D [ a (crc,M,€ - C g ^ V c
d t = ( c r - Q )  [ry - r .) r y

Si se hace el cociente entre (C8) y (C9) se obtiene:

drc _  D¡. U|C ( q  a - q )  y  

d ry  ~  D rc ' a ( q w'c - q /M'r |  r 2

Luego separando variables e integrando:
ro ry

^rc 'd rc  = E  Jr y :d ry
rc ro

rc3 = /'O'(1 + E ) -  E ry '

ryc " <c ( q  ° - q )

Drc ° (c},íC- q ." 'c)

(C8)

(C9)

Donde

E  =

(CIO)

( C l l )

(C12)

(C13)

Para obtener las relaciones entre los radios rc o r y  y el tiem po de transform ación se 
reemplaza (C12) en las ecuaciones de velocidad (C8) o  (C9). Reemplazazando en (C9):

* l  =  Ve'" (C'cn v - C ’c'° b’(l +  E ) - E r r ir  (C14)

dt (C’c‘°-C"c) (^-[ro>(l +

que por separación de variables e integración da:

dt
(C15)

y tinalmentc:

—  [ro-{\ + E ) - E r y ¡]  3 + — ro2 - - (ry 2 - r o 2)=  D rc °  ^ ' tiempo  (C16)
2 E

que puede escribirse: 

tiempo =

2 E

1 ( ( q  ° - q )

2 D :C ° ( q  _ q - " )
V i lE l

(C17)

Dado un incremento de tiempo At, se obtiene re m e d ian te  ( 0 6 )  y  luego rc  mediante 
( 0  2), procediendo de esta manera hasta finalizar la transform ación, o  sea. hasta que 
ry=R..
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A P E N D IC E  D

Etapa II: Disolución rápida, c inética controlada por difusión de C  en austenita.  
A proxim ación  lineal del perfil de concentración de C

Figura DI (a) Linealización del perfil de concentración de C en austenita. (b) Aumento 
de la concentración de C en cl extrem o de la celda Ce* debido a la imposición de que cl C

no puede difundir m ás allá de R

F.1 perfil de concentración de C en austenita es:

C[- = mr + b (DI)

Al finalizar la transform ación de ferrita en austenita, el extremo de la celda queda 
con el contenido de C correspondiente al equilibrio y /a , en la condición de paraequilibrio. 
Evaluando m  y  /> de la ecuación (DI )  m ediante las condiciones de borde expuestas en la 
Fig DI (a) se obtiene:

( c r - c ' c !̂ ) r ¡ (c'ciu-cl c - c r r c )  (D2)

( le -re )  ( le -re )
C- =

dado que se considera que la cinética de disolución está controlada por difusión de C, la 
velocidad de la interfase carburo / m atriz se escribe:

drc Der 1 8Cc

d i * . . .  

diferenciando (D2) e introduciendo el resultado en (D3):

drc IX " ,c (C í'" -C {. ' /lC)

(D3)

dt ( le -re )
(D 4)
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que por separación de variables e integración da:

/c(rc„, - i r , ) - ! ( « £ ,  - r c ,2) = D[: Vf>c' K c (D5)

El valor de le  se evalúa m ediante un balance de masa de C:

KC'c  =  F„_cC">c + 4 *  } r C í ( , >  + (D6)
re

donde V, es el volumen de austenita comprendido entre re y le, V? es cl volumen de 
austenita entre le  y R. Evaluando los términos de (D6):

-n .R 3C° = - m - c C " 'c  + 4,7 \r(mr + b)dr + - lc 3]crc ° (D7)

R 3C°c = rc3C c ,c + - ( C yc a - C rc ' u 'c í ~  rC%  (C[. s,'cle -  Cc !areÍ lf  rC\ 
4 ( l e - r e ) ( l e - r e )

(R3- l e 3) c rc ‘a
(D8)

El procedim iento de resolución adoptado consiste en evaluar le  con (D8), a partir 
de las condiciones heredadas de la transform ación de ferrita en austenita (Etapa I). Luego 
se evalúa un nuevo valor de re (re¡+/) m ediante (D5), considerando que le  es constante en 
el intervalo de tiem po Al. Se rcevalúa le  con (D8) y se calcula cl nuevo valor de re  con 
(D5).

Conform e se disuelve cl carburo le  aumenta, y en cl m om ento en que le ~  R , se 
reemplaza le  por R en la ecuación (D 8) y se despeja C ^ a que se reescribe como CcR. 
obteniéndose:

R }C nc -  re3C ? ,c + -  C[.1 suc —  ^  -  C¡. ’ Kí'c R
4 ( (R  -  re ) c (R  -  re)

C =  ¿ V - r c ' )  

4 ( R - r e )  (R - r e )

(D9)

El procedimiento de cálculo es cl m ismo y se repite hasta que se cum pla la 
condición de fin de la etapa II.
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A PE N D IC E  E

M odelo te rm odinám ico

Se utilizó el modelo term odinám ico propuesto por Hillert et al. [3]. Hn este 
modelo se considera que las fases estequiom étricas están formadas por subredes y  los 
correspondientes sitios son ocupados por ciertos elem entos. Estos sistem as pueden 
describirse term odinám icamente m ediante el modelo clásico de solución regular.

Representaciones de las com posiciones
La fracción m olar Xi de un elem ento se define como:

X i = - —  ' Z Xi = [ (E | )
X " /

Donde ni es el número de moles del elem ento y “c” es el número de elemento 
que com ponen el material.

Norm alm ente las com posiciones se expresan en porcentajes en peso por lo que 
(11) se puede escribir como: wi

X i = Mi
y  M.7

H  Mi

(E2)

En la que wi es la composición porcenftial del elem ento y M i es su masa 
molar. Una determ inada fase se puede describir, en el caso m ás sencillo com o (A.B)a 
(C,D)c. Los coeficientes a  y c expresan la relación de sitios de cada subred. Es 
conveniente definir una concentración que relacione las cantidades de los elementos en 
cada subred, o sea, la fracción de sitios y i  de la subred, que está siendo ocupada por un 
dado elemento.

y a = — —  yc = — ——  (E3)
n A + nB nc + n D

En un sistem a tem ario, por ejem plo Fe-M -C, las fases ferrita, austenita y 
cem entita pueden describirse com o 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 vacíos son referidos como vacancias y 
éstas son tratadas com o un elemento.

Se tendrá para las fracciones de sitios:
_  "re

n Fe +  n .u  }< ”r, + nc (E4)

La fracción de sitios está relacionada a la fracción de m oles mediante:
_  o X ,

y‘ = ~c( 1 ^ )  (ES)

En la ferrita se tiene a /c= l/3 ; en la austenita a /c = l/ l  y en la cem entita a/c=¡/3. 
Para las fracciones de sitios se debe cumplir:
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I > /  = i (E6>/=!

O sea, la suma de las fracciones de sitios de los “e”  elem entos en la subred “ 5 ”  es I .

(E7)

E n erg ía  libre
La energía libre de Gibbs m olar Gm  de una fase se determ ina mediante:

Gm = Gmrií -  TSm“h‘“'+ f Gm+""‘Gm

Gm'1'' es la energía libre de referencia del sistema, hGm  es la energía de exceso y 
"‘"Gm  es la contribución del ordenamiento m agnético a la energía libre. Las formas 
generalizadas de estos términos han sido desarrolladas por Ágrcn el al. [4] y  aquí se 
escribirán las correspondientes al sistema de interés.

(y ,y r& . + y , y cG-c.) <E8)

G'Yva es la energía libre del elem ento i puro en la fase correspondiente y G°¡:c es 
la energía libre del elemento i con los sitios intersticiales llenos de C.

-  T S m ™  = a R T X  [v, In(y , )]+ cR T [v ,,  ln( y j + y c  ln( vr )]
(F-9)

í: G m  =  X  ( - ^ i  y  Va L l:Va +  -V, > ’c 4 : c  ) +  
i

+ { X  > v „ + y , y ¡ y c L, j . c )
¿ i

+ Í X  (yly ,y kyv^,.¡,kya
J  A

+ ^ X  G' J ’, + y iy , y ky ly c L ,.j ,k.¡:c) (UO)

Donde los L son los parám etros de interacción y  en el caso de un sistema con 5 
elem entos, se tendrán parám etro de interacción de hasta 5 órdenes com o los de la última 
sum atoria de la ecuación (E10). Los L¡:Va son parám etros de interacción entre elem entos 
en un material sin C y los L, c  son parám etros de interacción en un material con los sitios 
intersticiales llenos de C. La contribución m agnética se calcula como:

°Gm = R T \r\( fi  + l ) / ( r ) r  = •
T_

Te

* ) = - !

r  ' r 
• +

-15 . -2 5

10 315 1500

/(*■)= 1 -
7 9 r ' 
140 p

i  518 11692|
1125 15975

474
1 - 1
P

15 \

- - 1
P

r  r  t  

~6 Í3 5  + 600

p  = 0 ,4 tbee

Te es la tem peratura de Curie.

r  > 1 

r  < 1
A

p  = 0,28 / fcc
( E l i )
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Te es la tem peratura de Curie y en la aleación se calcula como combinación lineal en 
función de las composiciones. / íe s  un parám etro relacionado a la entropía magnética 
total.

Potenciales quím icos
Los potenciales químicos se obtienen derivando la ecuación de la energía libre 

respecto del número de moles del com ponente en cuestión. La ecuación de Gm planteada 
en (F.7) está escrita en función de las fracciones de sitios de los elementos, por lo que 
debe aplicarse la regla de la cadena para realizar esta derivación. Además, en el modelo 
se consideran a las vacancias como elem entos por lo que hay que multiplicar la ecuación 
por un factor de corrección para referirla a un mol de m aterial real [3].

De la referencia [5] se extrajo:

fii -  Gm  -  Xk
í-i

cGm

~dXk
+

T .P .X , , ,

'  SGm

, dX i ,
(E 12)

Que en función de las fracciones de sitios y aplicando el factor de corrección
queda:

= -
a

_ a SGm SGm  ^  
G m - y e - ^ —  + — ------ X -------- y*

c °yc py, **c yt
(F.13)

La sumatoria excluye al Carbono, para este elem ento se tiene:

1 SGm
M c = ~c dyc

(E l 4)

En el caso de determ inar el equilibrio entre ferrita o austenita y cl carburo M;¡C, 
para el sistema Fe-Si-M n-Cr-C se tienen las siguientes ecuaciones:

+ £ - / ! %

/ 2 = 3  M l + ^ c - ^ c  

/ , = 3  M l + M c - M S Í

/ 4 = I ^ - I
i

/ 5 = Z v,A,'C -  1
i

f  Ct r  a  , M tC  r \1 ,Cf  6 — y Mn í  y Mn f  ~  Mn

/ '  a  T U  . M \C  r \ 1 \ C  o.1-, = yCr f  + y C r f  ~yCr

f t = Xc" f "  + XcMiCf M'c - xc° <E15>

97



A péndice E

Considerando (E6) y  que la f + f 1iC= ¡, las ecuaciones ( E l 5) constituyen un 
sistem a con ocho incógnitas una vez introducida la temperatura.
En los casos tem arios como por ejem plo Fe-Cr-C se tienen las siguientes ecuaciones:

+  + <EI6) 

Dado que y i-"= ¡-yc ,v y también y F/ IJC= l-ycf llC, estas relaciones se introdujeron 
en las ecuaciones ( E l 6) y  se tiene un sistem a de 2 ecuaciones con 3 incógnitas, las cuales 
son: y ca, y o " ,  > 'c /W. por lo que especificando una de estas concentraciones el sistema 
puede resolverse. Este procedim iento se aplicó también para el caso Fc-C-Mn.

Todos los parám etros utilizados fueron extraídos de literatura abierta y las citas se 
encuentran en la lista de referencias [6-22],

E stado  de re ferencia :

El estado de referencia utilizado corresponde al denominado SER (Standard 
Element Reference). Este estado es norm alm ente la fase más estable a 105 Pa y 298.15 K 
y es denotado como G -H ser-

La energía de Gibbs puede subdividirsc en una contribución de entalpia y  otra de 
entropía. La entropía de un elemento en una fase tiene un valor absoluto. La entalpia, en 
cambio, no tiene valor absoluto y  se necesita definir un estado de referencia para 
especificarla. El estado de referencia m ás obvio es el del elem ento en su fase de 
referencia a 298,15 K. Este es tam bién el estado de referencia usado para la tabulación de 
las entalpias c formación a 298.15 K. La combinación de la entalpia definida de esta 
manera con la entropía absoluta da G-H sfr [6],
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A P E N D IC E  F

Etapa III Equilibrio total en la interfase, difusión de M hacia la matriz

(a)

Figura F l: Esquema de las distribuciones de concentraciones: (a) M y (b) C'.

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

 ̂ _  Ufe L)r

-  V’ -  -

drc n riM,cu c

dt C " ’c - C ' ' " ’c )

drc n riM,c

d t (r \l,c r ylM,C \

dcc
dr

8C M
cr

(F l a)

(F l b)

Los coeficientes de difusión de M fueron extraídos de la referencia [22],
Las concentraciones en las ecuaciones (Fl ) ,  deben estar en equilibrio 

term odinám ico por lo que se debe cumplir:

3 MFe+Mc = V Fe>C

¿MÍ, + Me = Mu<c

(F2 a) 

(F2b)

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

2 > , = i

99



A péndice F

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: yFe~l-VM, y  esta 
relación se reem plazó en las ecuaciones (F2) para sim plificar el sistema de ecuaciones. 
Para la subred intersticial se procedió de la misma manera. Se tiene yva~ l-y c ,  donde yva 
son los sitios intersticiales vacíos.

Los perfiles de concentraciones son:

C rc = m r  + b C rM =  p r  + q (F3 a )

Los valores de las constantes m, b , p  y q  se determ inan usando las condiciones 
presentadas en la Fig F l, resultando:

f e - c r * ' )
( í - r c )

m -
(RC[.IM'c  -rcC ? .)  

(R -  rc)

( c * - c r ,c )

{!» ~ rc ) K ~ r c )

Se tiene, entonces, para las derivadas de las ecuaciones (F2):

f d  _  f 7  M , C  |
y u  m i 

(ls, -  rc)

(F3 a) 

(F3 b)

( dCc ) (c* -crw,c)
dr  J V dr

(F4)

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

DI, K'iC f a  ~ CrJ M'c ) De M'c (C* -  C{. M'c ) 

(/« "  r c ) (C “'c - C i ; M>c )  "  (R -  r c ) ( c ? * - C ' ,u 'c )

(F5)

Se debe cum plir simultáneam ente con los balances de m asas globales. Para el C 
se tiene:

VTC°c = VM>cC c ,C + V rC rc  (F6 a)

^ r3Cc = ̂ nrc't'c1-X + 4 n J r 2 ( / n r  +  b)dr (D6 b)
rc

R 'C • = rc‘C “ -c + 2 ( C ' "  -  + (F6 c)

Para realizar el balance de masas de M, se consideró que el "pico” de 
concentración que se forma en el carburo, es suficientemente delgado por lo que el 
contenido de este elem ento es despreciable dentro de dicho pico. El balance de masa 
global de iVl resulta:
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VtC°m =  VMjCC “'c  + 4/r } r2(/;r  + q)dr  + F /C £  (F7 a)
re

donde Vj es el volumen entre l\¡ y  /?.

í x R ’c ; ,  = i s - c ’C"*" +  4 *  j v V + 9 ) * + h  (F7 b)

P3C° =  /-c 3C w'c + — (c° U  '*!:vhl___>l ) + {(;' í - C '^rJ íí___ —K C „  + 4 ^ C „  C „  +  w ) , ( F 7 c )

e s f ^ - v )

Las ecuaciones (F2 a), (F2 b), (F5), (F6 c) y (F7 c) constituyen un sistema a 
resolverse para las concentraciones en la interfase, la distancia Im de difusión de M y la 
concentración de C en el extrem o de la celda Ce".

Se plantearon dos m étodos de solución; en uno se resuelve el sistem a de 5 x 5 y 
en el otro se resuelve el sistema de las ecuaciones (F5), (F6 c) y (F7 c) para las variables: 
q / a/xt y  / w En cste cas0 sc actualizan los valores de las concentraciones en 
equilibrio en la interfase en cada iteración hasta hallar la solución del sistema.

En los dos casos se adoptó el método de Newton-Rapson para la resolución de los 
sistem as de ecuaciones. Las derivadas de las funciones se determinaron en forma 
analítica con excepción de las derivadas de las concentraciones.

Una vez hallado un  set de valores que satisfacen simultáneam ente las ecuaciones 
citadas, se determina el avance de la interfase para un incremento de tiem po en el que los 
perfiles de concentraciones sc m antienen constantes. Considerando la ecuación (F5), se 
puede calcular cl avance de la interfase como:

/ írc  _ rc  ) - ! ( r c 2 re2) -  P rlM¡c ~  M>C) M  (FS)
-w v c /-i rc¡) 2 ' '  ÍC:M,c _  C r‘M,c)

El tiempo de transform ación es: tiempo = tiempo  + At
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A P E N D IC E  G

E tapa III Equilibrio  total en la interfase, difusión de M hacia el carburo y la matriz

Figura G 1: Distribuciones de concentraciones de M y C en la celda hipotética.

En esta aproximación se considera que no es despreciable la cantidad de M en el 
pico de concentración, formado en el carburo al establecerse el equilibrio termodinámico 
en la interfase. Se considera que M difunde hacia el centro de la partícula y hacia la 
matriz.

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

drc D rc M,c dCc
-  v... = —

dt (C ?'c - C ' ,M'c ) cr

d r c D ¡ , [ a e » ' d m , c ( . d C % }€

V"  d t  ( c * c _ c , / * , c j { d r  )
r M ,C  r r  MyC \ 

M 1 {  d r

(G 1 a) 

(G1 b)

Como no se dispone de los coeficientes de difusión de M en el carburo, los m ismos se 
aproxim aron con sus correspondientes valores para la austenita [1],

Los perfiles de concentraciones próximos a las interfases se estim an como:
C£ = m r + b C’lf = p r  + q C M ,C

=  III■ +  w (G2)

Los valores de las constantes se evalúan utilizando las condiciones expuestas en la 
Fig G l.  Dado que se tiene una sola ecuación de balance de masa para M se supuso:

/, = a i  (G3)

m

M ediante la Fig ( G 1) e introduciendo (G3) se obtiene:

_  (Ct* - C ¿ ' 'v ,c ) (R C l " ' c - r c C Hc )

( R - r c )  ~ (R  -  rc)
(G4 a)
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P =
al, al.

u =
(C « . c ' , - C v,c )

vv =

(G4 b) 

(G4 c)

La velocidad en la interfase debe ser la misma en las ecuaciones ( G 1) por lo que 
re arreglando, estas ecuaciones dan:

D i

(c £ * - c ' J “ 'c ) cl, ( C c - O c )

{C "'c -C [. w’(j  (R -  re)
(0 5 )

El balance de masa global de C

V C° = V C M)C + V rC y ’ r'-c m¡c c '-c

—n R :C°c  = — Tire3 + 4/r J r 2 (mr + ¿  )c/r

(G6 a) 

(G6 b)

R iC°c = r c 'C ”*  + - ( q : a - C ' lu * í * — rc4)  + f a ' W R - C r r c j * ' — ' )  (G6 c) 
c c 4 V c c  '  (.R - r c ) V c c '  (R - r c )

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 consideró despreciable el contenido en 
M  del pico de concentración en cl carburo. Sc tiene:

re rc+al\

VtCm =  K ' ,CCm +  4/7 \r'(ur +  w)dr +  4 ti  J r 2(p r  +  c¡)dr +  V ¡C U' (G7 a)
r e  /,

Donde K; es cl volumen de carburo entre rc= 0  y  (rc-l¡) y  Vj es el volumen de 
austenita entre (rc+ h  ) y  R- Desarrollando estos térm inos se obtiene:

—7tR3C°M -  — Ji(rc — l ,YC¿j’c + 4/7 j r 2( u r +  w )dr + 4 n  j r 2( p r  + q)clr +
re-ai,

4 
—n3 ^ - ( r e  +  o f j b

R 'C ;, =  (re  C " -c  +  [C « .c  " • ( ( , -  re) -  C “'crc \
4 *1

•c] - ( r e - / , y ] + 3(c ,  _ c ; , „ , ^ [ (re + g f , y - r e ’ ] +

(G7 b)

[(re + a l]f  -  r e  

a i

4 '  .............  '  al,

/?3 - ( r c  + a /,)3+ C° ^  '-.v
(G7 c)
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Sim ultáneam ente se impone que se cumpla con el equilibrio term odinám ico en la 
interfase por lo que además se tiene:

Las ecuaciones de conservación de masas en cada subred están incluidas en las 
(G8) de la m isma manera que en las (G2).

Las ecuaciones (G5), (G6 c), (G7 c) y  las (G8) constituyen un sistema a resolverse 
para las concentraciones en la interfase, la distancia de difusión l¡ de M hacia el carburo 
y la concentración de C en el extremo de la celda. El procedim iento adoptado consiste en 
resolver el sistema formado por las ecuaciones (G 5), (G6 c) y (G7 c) para las variables //, 
CcR y Ccy M,c. Las dem ás concentraciones en equilibrio se actualizan en cada iteración 
hasta obtener una solución para el sistema. Una vez que se encuentra un sel de valores 
que satisfacen las condiciones planteadas se determ ina el avance de la interfase en in 
incremento de tiem po dado considerando que en ese incremento de tiem po las 
condiciones se mantienen constantes.

El avance de la interfase puede obtenerse integrando cualquiera de las ecuaciones 
(G 1). Por ejemplo para la (G1 a)

= / W  

2K  + Me = M.U,C

(G8 a)

(G8 b)

R(rcM
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A P E N D IC E  H

Etapa III Disolución controlada por difusión de  M hacia la matriz

Figura H l: Distribución de concentraciones de M.

Se consideran que la interfase carburo / austenita se mantiene en equilibrio por lo 
que se tiene:

3 M Fe+M c=M Fe,c ( H l a )
K , + / i ' = / S c  ( H | b )

El perfil de concentración de M en la austenita próxim a a la interfase se estima 
mediante:

C'í, = p r  + q  (H2 a)

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

(M2 b)„  { C " , - C ¡ r ' 'c ) a _ (l„ C :;" 'c - r c C ° )

(lM -  rc) (/„  - r c )

El balance global de M es:
/ w

VTCl, = VM,cC “’C + 4/r \ r \ p r  + q)dr  + V{C\¡ (H3 a)

donde V2 es el volumen entre l\¡ y  R.
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\ n R)Cl, = ^ m - c 'C ^ c + Are \ r 2(p r  + q )dr+  (H3 b)

R  C¡, = rc C u

C °Á R 3 - I „

u ,r  4. —( r a r / XI'c , c ) i ( r ;  ' /|C/  _  r y " rc .1/ + *-,(/ ) I, \ + V“ M 'W L W ' 6 / /. v +
4 \ ! u ~ r c )  ( /„  - r c )

( H3c )

La velocidad de m igración de la interfase se determ ina a partir del balance de 
masa de M en la misma:

dre D , , h ,c f dC  \

dr
(H4)

Los coeficientes de difusión de M se extrajeron de la referencia [22]. 
El gradiente de concentración de M se obtiene derivando (112):

dC,

dr Jrc (lu-rc)

Reemplazando (H5) en (H4) c integrando se obtiene:

/ (rc - r c  í - - ( r c 2 - r c 2) - D r>M>clU V CM ,Ci) , c i ) - JJ\I msC j A/

(H5)

(H6)

El procedim iento de cálculo involucra determ inar /a/con (H3 c), luego el nuevo rc 
(rc ,-/) para un incremento de tiem po At.
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A P E N D IC E  I

Etapa III Disolución controlada por difusión de M hacia el centro  del carburo y
hacia la matriz.

Figura 11: Esquema de la 
distribución de M 
considerando que difunde 
hacia el centro de la partícula 
y hacia la matriz.

El balance de masa en la interfase da:

drc <5C,Í, D M ,C  
M

dt dr i  + (C“ 'c - C ' J M‘c )

dC \ i.c

dr

Al no disponer datos respecto de los coeficiente de difusión de M en el carburo 
sus valores se aproxim aron como los correspondientes de la austenita y se extrajeron de 
la R cf [22],

Las concentraciones en esta ecuación se obtienen com o se explica en 5.3.2.1 y se 
considera que se mantienen constantes durante la disolución.

El balance global de masas de M es:

vrc°u =  v ^ cc¡] + + v/c¡¡ + v¡c¿ a 7  a)

Donde V¡ es el volumen de carburo entre r c - 0  y  (rc-l/), V? es el volumen de 
carburo entre (rc-//) y  rc, V¡ es el volumen de austenita entre rc y  (rc+l?) y  Vj es el 
volumen de austenita entre ( rc+ l?) y  R. Desarrollando estos términos se obtiene:

A A K n ~al'
— jtR~C%f = — ir(rc -  /, )3 C  '1/  + 4 n  2(ur + w)dr + 4/r J /, : (p r  + q)dr +

(17 b)
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Dado que con este balance se tiene una ecuación con dos incógnitas que son 1| y 
h , se consideró una relación lineal entre 1| y  h:

/, = a / 2 (18)

En la ecuación (18) el parám etro a  se determinó de m odo de conseguir el mejor 
ajuste posible a los datos experimentales.

Conform e disminuye el radio del carburo, la distancia de difusión // de M se 
acercará al centro de la partícula y, en el m om ento en que l¡ = rc, se considera que M 
difunde exclusivam ente hacia la matriz.

El procedimiento de cálculo involucra determ inar // m ediante (17 c), luego se 
calcula rc para un intervalo de tiempo, considerando que los gradientes de concentración 
se mantienen constantes en esc intervalo. El procedim iento se repite hasta que // alcanza 
el centro del carburo. En este momento, se considera que la cinética de disolución está 
controlada por difusión de M hacia la m atriz por lo que se trabaja con las ecuaciones 
detalladas en el apéndice H.

El tiem po de disolución es: tiempo  = tiempo + Al
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A P E N D I C E  J

Etapa III Disolución controlada por difusión de C r  y M n hacia el carburo

Figura J 1: Distribución de los elementos de aleación al inicio de la etapa 111 (izquierda) y 
diagram a de fases a la temperatura de interés, que muestra la correspondencia de las

concentraciones en la interfase.

Esta etapa se inicia cuando el potencial quím ico del C se homogeniza en la 
austenita. Los elem entos de aleación tienen tiem po para redistribuirse en la interfase y 
alcanzan las condiciones de equilibrio, Fig J l .

En esta aproximación se considera que el potencial quím ico del C se homogeniza 
instantáneamente en la austenita por lo que la cinética está controlada por difusión de Mn 
y Cr inicialm ente hacia el carburo y luego hacia la austenita.

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

drc Dcl'C (dC ,

dt = ( c ü 'c - c £ M'c )

drc D

Cr

Mn 8C

Los perfiles de concentración se aproximaron líneas rectas. 
C  = m r + /)

C í  = p r  + q

(J l a) 

(Jl b)

(J2 a) 

(J2 b)
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Los valores de las constantes se obtienen de las condiciones de la Fig J l .  Para el carburo 
se obtiene: (C w,c/r _  , lC \ ( r .w,c _  , r \

C " ,c -  % -------- % - J / -  + /¿ , \<>------1 (J3 a)
(re -  Ic r ) ( r c - l c r )

c m,c ( C  ' - C ¡ ; f ) r ¡  (n:C "-‘ - l m „ C " ;í )
(re -  Im n ) (re -  Im n ) (J3 b)

De la m isma manera se obtiene para la austenita:

Cr (ri - r e )  ( r i - r c )  (J4 a)

( r M'c  -  C r / " ,c‘) (riC r,M>c -  r r C u¡c)n  = 1  ___ ri£¡___ j . . + V'Wfa__ ____/ c L 'fa j  ,
\  l ■ \ (J4- b)( r i - r c )  ( r i - r c )

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

drc D ™  (C “f ” - C " f )  D " f  ( C Z T ' - C F ) .

d , ( C ^ - C ^ )  ( r c - l c r )  ( C « ' - C ' ^ )  (r c - ¡ m n ) ( « )

F.l balance de masas de Cr y Mn involucra igualar los contenidos de estos 
elementos en los triángulos señalados en la Fig J l como A y B, esto es:

Ají j\m r  + b)r2d r - ^ n ( r c } - / w3) c £ ,c - r c }] c “>c- 4 x  ¡ (p r  + q )r2dr  (Jg ^
h< n

De la que sc obtienen:

i ( Q r , - ^ + (rcC¡?f - IcrCc/ 0" ) % — C*‘c(fc'‘1 - n ' J)+
4 (I c r - r c ) (l e r - r c )

3(c „,c_ , „ , c ) í ^  + (n.c ;;,v _ re (16b)
4 ( n - r c )  (/■/ -  r e )

4 ( I m n - r e )  ( I m n - r e )

h c u iC _  C r * ,c \ ( r i* - r c A) , „ ,c  _  C u , r \ ( n - r c ' )
4 n A'n j (/•/ -  re ) 1 u" j ( r / - r e )  (J6 C)

Simultáneamente se deben cumplir las ecuaciones de equilibrio tcrmodinámico:
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3 ̂ Fe+ Mc=MFe¡C 

3 P 'sin  +  M e  =  M m ,,C  

3 / 4  +  Me = Mc,,c

( J 7 a )

( J7b)

( J 7 c )

y  la c o n se rv a c ió n  d e  m a sa s  en  cad a  su b re d  y  en  cad a  fase:

=  1 ( J8a)

=  1 (J8b)

P ara  las su b re d e s  in te rs tic ia le s  se  tie n e  yy„=l-yc, p o r  lo  q u e  se  re e m p la z o  
d ire c ta m e n te  en la s  e c u a c io n e s  (J7).

L as e c u a c io n e s  (J5 ), (J6  b), (J6  c ) ,  (J7  a , b  y  c )  y  la s  (J8  a  y  b), c o n s titu y e n  un 
s is tem a  a  re so lv e rse  p a ra  las c o n c e n tra c io n e s  en  la in te rfa se  y la s  d is ta n c ia s  d e  d ifu s ió n  
de l C r  y  M n.

El p ro c e d im ie n to  d e  cá lc u lo  e s  e l s ig u ien te : S e  su p o n e  un le v e  a u m e n to  en  la 
c o n c e n tra c ió n  d e  C  en  la a u s te n ita  p ró x im a  a  la in te rfa se . E s to  se  m u e s tra  co n  u n a  flecha  
en  e l e je  d e  a b e isa s  del d ia g ra m a  d e  la d e re c h a  d e  la F ig  J 1. S e  d e te rm in a , m e d ia n te  la 
lín e a  d e  iso a c tiv id a d  d e  C , e l c o n te n id o  d e  é s te  en  e l e x tre m o  d e  la ce ld a  en  e q u ilib r io  con 
el c o n te n id o  d e  la in te rfa se . S e  c a lc u la  e l ra d io  d e l c a rb u ro  m e d ia n te  un  b a la n c e  d e  m asas 
de  C. P a ra  q u e  se  c u m p la  co n  la  co n d ic ió n  d e  e q u ilib r io  lo ca l, las c o n c e n tra c io n e s  d e  M n 
y  C r  en  la in te rfa se  d eb e rán  d ism in u ir , c o m o  se  m u e s tra  c o n  o tra  f le c h a  en  el b o rd e  d e  
fase del m ism o  d ia g ra m a . S e  d e te rm in a n  e s ta s  c o n c e n tra c io n e s  y  la s  d is ta n c ia s  de 
d ifu s ió n  de l C r  y  M n  c o n  el s is tem a  d e  e c u a c io n e s  y  se su p o n e  un  n u e v o  a u m e n to  en  la 
co n c e n tra c ió n  d e  C  en  la  in te rfase .

E l tie m p o  d e  d iso lu c ió n  se d e te rm in a  m e d ia n te  la in te g ra c ió n  d e  la  c u a lq u ie ra  de 
la s  e c u a c io n e s  (J5 ). P o r e jem p lo :

El tie m p o  d e  d iso lu c ió n  e s  tiempo ~ tiempo +At

E ste  p ro c e d im ie n to  se re p ite  h a s ta  q u e  la s  d is ta n c ia s  de d ifu s ió n  d e  C r  y  M n 
a lc a n z a n  e l c e n tro  d e  la p a rtícu la . S e  e n c o n tró  q u e  al o c u r r ir  e s to , la s  c o n c e n tra c io n e s  de 
M  en  el c a rb u ro  p rá c tic a m e n te  se h o m o g e n iz a n  en  el s ig u ie n te  p a so  d e  cá lc u lo  p o r  lo  qu e  
se c o n s id e ra  q u e  la e ta p a  h a  fin a liza d o . P o r  s im p lic id a d  y  d a d o  q u e  la  fra cc ió n  d e  
ca rb u ro s  re m a n e n te s  e s  m u y  p eq u e ñ a , se c o n s id e ró  q u e  la p o s te rio r  d iso lu c ió n  o c u rre  co n  
u n a  c in é tic a  c o n tro la d a  p o r  la d ifu s ió n  d e  M n  h a c ia  la  m a tr iz  (seg ú n  A p e n d ic c . II)

p M f  _  p
^  Cr Cr

At
(J9  b)
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