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Resumen

Con la realizacion de este trabajo se profundiza en la Gerencia Materiales de CNEA el estudio de
aspectos seleccionados de la microestructura y el comportamiento en transformacion de dos
aceros de bajo carbono y baja aleacion, a saber, el SA 533 Grado B Clase 1 y el SA 508 Grado 3
Clase 1, de amplio uso en la fabricacion de recipientes a presion para reactores nucleares.

En el caso del acero SA 533 Grado B Clase 1 se disefiaron ciclos térmicos de enfriamiento
continuo que condujeron, variando la velocidad de enfriamiento desde austenita, a estados
microestructurales presentes habitualmente en la zona afectada por el calor (ZAC) de los cordones
de soldadura del mismo. Estos ciclos se llevaron a cabo en un simulador termomecénico Gleeble
provisto de un cabezal para dilatometria. Se estudiaron muestras con tiempos de enfriamiento
entre 800 °C y 500 °C (tgs) de 6 s, 60 s, 108 s y 400 s. Las curvas dilatométricas obtenidas
permitieron estimar temperaturas criticas para las diferentes transformaciones de la austenita.
Luego de los ciclos térmicos, las muestras fueron caracterizadas utilizando microscopia optica,
microscopia electronica de barrido, mediciones de dureza y difraccion de rayos X. Para la mayor
velocidad de enfriamiento (ts;s = 6 s) se obtuvo una muestra casi 100 % martensitica, a excepcion
de una pequefia fraccion de austenita retenida, donde se pudieron apreciar zonas de martensita
tipo liston y martensita coalescida con probable autorevenido. Para la menor velocidad de
enfriamiento (tg;s = 400 s), si bien la microestructura mayoritaria sugiere la presencia de bainita,
se encontraron zonas aisladas con morfologia en bloque, que podrian corresponder al
constituyente metalografico martensita-austenita (M-A). Para los enfriamientos intermedios (ts/s
=60 s y 108 s) se obtuvo una microestructura mayoritariamente bainitica, sin poderse descartar
la presencia de una pequefia fraccion de martensita.

Mediante difraccion de rayos X se determiné la presencia de austenita retenida y cementita en
todas las muestras analizadas. Del mismo modo, se corrobor6 la disminucion de los anchos de los
picos de difraccion con la disminucion de la velocidad de enfriamiento, lo que indicaria que la
microestructura resultante posee mayor tamafio de dominio de difraccidon y/o menores
microdeformaciones.

En lo que respecta al acero SA 508 Grado 3 Clase 1, se estudio la variacion microestructural a lo
largo del espesor completo de un anillo forjado y tratado térmicamente, sobre una muestra
extraida del mismo en el estado metaltrgico de recepcion y usando las técnicas de caracterizacion
ya mencionadas. Se identificaron dos tipos de zonas microestructuralmente diferenciadas, a saber,
una matriz y zonas segregadas, cuyas diferencias composicionales fueron medidas con
microsonda electronica. Mediante ensayos de microdureza se determiné que la estructura mas
fina (esto es, la correspondiente a las zonas segregadas) exhibe valores mas altos de dureza que
los encontrados para la matriz. No se detectaron variaciones apreciables en cuanto a los aspectos
morfologicos de la microestructura a lo largo del espesor del forjado. Por su parte, los analisis de
anchos de pico y pardmetros microestructurales calculados a partir de ellos -obtenidos por
difraccion de rayos X- tampoco arrojaron cambios apreciables en el espesor del material bajo
estudio. En acuerdo con lo esperado para este material -dada la condicion de revenido de alta
temperatura en el estado de recepcion- se obtuvieron tamanos de dominio de difraccion mayores
y microdeformaciones menores para el material SA 508 Grado 3 Clase 1 cuando se lo compar6
con el SA 533 Grado B Clase 1. Finalmente, a partir de los diagramas de difraccion se identifico
de manera inequivoca la fase precipitada cementita.
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Abstract

This work aims to deepen, at the Gerencia Materiales of CNEA, on the study of selected aspects
of the microstructure and the transformation behavior of two low carbon, low alloy steels, namely
SA 533 Grade B Class 1 and SA 508 Grade 3 Class 1, widely used in the manufacturing of
pressure vessels for nuclear reactors.

In the case of SA 533 Grade B Class 1 steel, continuous cooling thermal cycles were designed
that led, varying the cooling rate from austenite, to microstructural states usually present in the
heat affected zone (HAZ) of welded seams. The cycles were carried out in a Gleeble
thermomechanical simulator equipped with a measuring head for dilatometry. Samples with
cooling times between 800 °C and 500 °C (ts;s) of 6 s, 60 s, 108 s and 400 s were studied. The
dilatometric curves obtained allowed to estimate critical temperatures for the different austenite
transformations. After thermal cycles, the samples were characterized using optical microscopy,
scanning electron microscopy, hardness measurements and X-ray diffraction.

An almost fully martensitic sample was obtained for the highest cooling rate (tg;s = 6 s), except
for a small fraction of retained austenite and areas with presence of coalesced martensite, without
ruling out the presence of autotempered martensite. An almost completely bainitic sample
containing isolated zones with block morphology, that could correspond to the metallographic
martensite-austenite (M-A) constituent, was obtained for the lowest cooling rate (ts;s = 400 s), and
a major bainitic microstructure -in which a low fraction of martensite could not be discarded- was
obtained for the intermediate cooling rates (ts;s = 60 s and 108 s).

The presence of retained austenite and cementite in all of the analyzed samples was determined
by X-ray diffraction. Likewise, the decrease in the width of the diffraction peaks was found
following the decrease in the cooling rate, which would indicate that the resulting microstructure
has larger diffraction domain size and/or smaller microdeformations.

The microstructural variation along the complete thickness of a forged and heat-treated ring of
SA 508 Grade 3 Class 1 steel was studied on a sample extracted from it in the as-received
metallurgical state using the already mentioned characterization techniques. Two types of
microstructurally differentiated zones were identified, namely a matrix and segregated zones,
whose compositional differences were measured with an electron microprobe. Microhardness
tests determined that the finer structure (i.e., the one corresponding to the segregated zones)
exhibits hardness values higher than the ones found for the matrix. On the other hand, no
appreciable variations were detected in the morphological aspects of the microstructure along the
thickness of the forged steel. In turn, the analyses of diffraction peak widths and microstructural
parameters calculated from them did not show any appreciable change along the thickness of the
material either. Larger diffraction domain sizes and smaller microdeformations were obtained for
the SA 508 Grade 3 Class 1 material, as expected given the severe tempering condition of this
material in the receiving state as compared to SA 533 Grade B Class 1. Finally, from the
diffraction diagrams, the cementite precipitated phase was clearly identified.

Key Words: RPV steels, microstructure, X-ray diffraction
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Capitulo 1 : Introduccion

1.1. Aspectos relevantes en la construccion de recipientes a presion para
reactores nucleares. Motivacion y objetivos del trabajo

Dentro del marco de una creciente demanda global de energia, la alternativa de la generacion
nuclear aparece como claramente viable dentro de los diversos escenarios planteados a futuro
debido, entre otras razones, a su alta capacidad de suministro de energia y al bajo nivel de volumen
de combustible requerido para la operacion de centrales. La utilizacion de esta fuente de energia
permite, al mismo tiempo, reducir la emision de gases de efecto invernadero -disminuyendo asi
el calentamiento global- como también diversificar una matriz energética tensionada por la
escasez mundial de combustibles fosiles [1]. En la actualidad, la cantidad de reactores nucleares
operativos en el mundo es de 448 unidades, con una capacidad eléctrica neta total de 391744 MW
que producen alrededor del 11,5 % de la electricidad mundial; 291 de estas unidades son reactores
de tipo PWR [2].

Dentro de los criterios basicos para el disefio, construccion y operacion de una planta de energia
nuclear, los correspondientes a la seguridad ocupan un rol de suma importancia; desde esta
perspectiva, el componente estructural mas critico en estas plantas es el recipiente a presion del
reactor (RPR) [3]. Asi, los materiales empleados en la fabricacion de estos recipientes deben
tener:

- Alta estabilidad dimensional frente a la temperatura y la radiacion.

- Buenas propiedades mecanicas, como resistencia y fractotenacidad, ductilidad, resistencia a la
fatiga, etc.

- Resistencia frente al dafio (endurecimiento y fragilizacion) por radiacion.

Por otra parte, no se debe perder de vista que, para la construccion y operacion de estos reactores
en forma masiva, los materiales seleccionados deben cumplir otros requisitos como propiedades
tecnologicas (soldabilidad, conformabilidad, etc) y costo adecuado [4] [S]. Al mismo tiempo,
deben ser aprobados y por tanto estar incluidos entre los aceros permitidos por los codigos de
disefio y fabricacidon que gobiernan (en muchos casos con fuerza de ley) el disefio, fabricacion,
inspeccion y ensayos de las instalaciones nucleares y en particular de los componentes de mayor
importancia (circuito primario). Tal es el caso del codigo nuclear ASME Sec. 111 [6].

Es sabido que el control de la tenacidad en RPR’s para la industria convencional y nuclear es
fundamental para asegurar la integridad estructural de los mismos. En el area nuclear el problema
es aun mas relevante debido al deterioro paulatino que sufre esta propiedad a causa del flujo
neutronico al que se ve sometido el material durante toda su vida 1til. Desde el punto de vista
metalargico, una de las zonas mas sensibles al deterioro progresivo de la tenacidad en servicio es
la zona afectada por el calor (ZAC) de grano grueso en los cordones de soldadura del RPR.

Los primeros recipientes PWR, puestos en servicio en los afios 60 en los EEUU, se fabricaron
con aceros al C-Mn. Sin embargo, a medida que se intentaba producir reactores de alto
rendimiento, este tipo de aceros ya no podia garantizar una adecuada tenacidad para los espesores
del recipiente requeridos. Los desarrollos posteriores condujeron a placas o forjados de aceros al



Mn-Mo (ASME SA 302-B), luego a aceros al Mn-Ni-Mo (placas de SA 533 Gr. B CI.1) y forjados
de SA 508 [7]. Las placas de acero SA 533 Gr.B CI.1 se emplearon entre 1970 y 2000 en la
fabricacion de reactores de la llamada segunda generacion, atn en funcionamiento [8]. Por su
parte, el acero de baja aleacion SA 508 Grado 3 se emplea desde el afio 2000 en la fabricacion de
RPR’s de los reactores de Generacion 11 y IIT [3] debido a que presenta propiedades mecanicas
superiores comparadas con las aleaciones anteriores.

En la Argentina, el material base del RPR de la Central Nuclear Atucha I es un acero ferritico de
baja aleacion equivalente al DIN 22NiMoCr37 y similar al SA 508 Grado 2 Clase 1 forjado [9].
Por su parte, el RPR de la Central Nuclear Atucha II incluye un conjunto de anillos forjados y una
pieza inferior semiesférica soldados entre si mediante soldaduras circunferenciales. El material
base es un acero aleman DIN 20MnMoNi55, que tiene una composicion similar al ASME SA 533
Grado B Clase 1 [10]. A su vez, el acero ASME SA 533 Grado B Clase 1 fue utilizado como
material de referencia en el programa de vigilancia de RPR’s, bajo la denominacion IAEA JRQ
[11]. Por otra parte, el acero SA 508 Grado 3 Clase 1 esta siendo usado para la construccion del
RPR del futuro reactor CAREM [12] [13] [14].

Por lo mencionado anteriormente, un RPR se puede fabricar a partir de placas laminadas o anillos
forjados; en el primer caso, el RPR presenta tanto soldaduras longitudinales como
circunferenciales. La fabricacion de un RPR a partir de un forjado conduce, en cambio, a una
mayor confiabilidad del componente debido a la ausencia de soldaduras longitudinales (normales
a la tension circunferencial); a su vez, los cordones de soldadura pueden ubicarse fuera de la zona
que rodea al niicleo - denominada “beltline”, que es la que recibe la mayor dosis de radiacion-
usando anillos forjados altos en esta region.

Este trabajo de Tesis se inscribe dentro de una linea de actividad en desarrollo en el seno de la
Gerencia Materiales de CNEA, cuya finalidad es el estudio del comportamiento en transformacion
de aceros para recipientes a presion de reactores nucleares durante operaciones de fabricacion o
servicio, asi como la caracterizacion microestructural detallada de los estados metalurgicos
resultantes.

Como primer objetivo especifico se propuso el estudio, por simulacién fisica, de aspectos del
comportamiento en ciclos de enfriamiento continuo -y la caracterizacion de las microestructuras
resultantes- en la Zona Afectada por el Calor (ZAC) de soldaduras de un acero SA 533 Grado B
Clase 1 en forma de placa. Para ello se disefiaron y llevaron a cabo, en un simulador
termomecanico Gleeble, ciclos térmicos que condujeron a estados microestructurales (martensita
y bainita) presentes habitualmente en la ZAC. Dichos estados fueron posteriormente objeto de
una primera caracterizacion utilizando técnicas tales como la microscopia optica y electronica de
barrido y la difraccion de rayos X.

En segundo lugar, se inici6 el estudio y caracterizacion microestructural de un acero SA 508
Grado 3 Clase 1 en el estado de recepcion esto es, forjado y tratado térmicamente. Dentro de este
objetivo, se analizd la presencia de macrosegregacion y se apuntd luego al analisis de la
homogeneidad microestructural en todo el espesor de una muestra primaria (espesor que se
asumio correspondiente al de la pared de un RPR en la zona del “beltline”) utilizando las mismas
técnicas ya mencionadas.



Capitulo 2 : Revision Bibliografica
2.1. Reactores nucleares

La gran mayoria de los reactores nucleares actualmente en operacion en el mundo se incluyen
dentro de la llamada Generacion II, y comenzaron a funcionar en los afios 60. El 66% de las
unidades instaladas son reactores de agua a presion (PWR, Pressurized Water Reactor), el 21%
reactores de agua en ebullicion (BWR, Boiling Water Reactor) y el 14% reactores de agua
pesada (PHWR, Pressurized Heavy Water Reactor) [15].

La Repuiblica Argentina posee tres centrales nucleares en funcionamiento (Atucha I, Embalse y
Atucha II) que fueron concebidas para funcionar con uranio natural. En la actualidad se aplica, en
el combustible nuclear de estos reactores, un leve enriquecimiento de U que ha permitido
aumentar la eficiencia; por ejemplo, en Atucha I el cambio desde 0,7% a 0,85% del valor de
enriquecimiento increment6 la produccion de 6000 MW dia/Tn (de uranio) a 11000 MW dia/Tn
[16].

Todas las centrales argentinas funcionan utilizando agua pesada como moderador y refrigerante
[16]. Ademas, actualmente se estd construyendo el reactor modular CAREM 25, prototipo
planteado desde sus origenes como un disefio de reactor de avanzada y precursor en materia de
seguridad. E1 CAREM 25 es un reactor integrado de agua liviana y utiliza como combustible
uranio enriquecido al 3,1%; es de ciclo indirecto y singularmente simple en su concepcion, lo cual
contribuye a un alto nivel de seguridad [17].

2.2. Recipiente a presion del reactor (RPR)

Entre todas las partes constitutivas de un reactor tipo PWR, el recipiente a presion del reactor
(RPR) -que debe soportar la presion de trabajo del agua del circuito primario y actiia como primera
barrera de contencion para el nicleo del reactor, o segunda barrera para los productos de fision
liberados durante la operacion- es el componente estructural que mas limita la vida til de una
central nuclear, ya que su reemplazo no es una opcion considerada como viable [15]. Los RPR se
disefian para resistir las presiones y temperaturas maximas experimentadas durante el
funcionamiento normal o en condiciones de accidente de la planta [18].

Es sabido que las propiedades mecanicas del material de un RPR se degradan con el tiempo
debido al dafio por radiacion. Al irradiar con neutrones un componente de acero ferritico se
incrementa la tension de fluencia y se reducen la ductilidad y la tenacidad; ademas, durante la
vida de la central nuclear se produce un aumento de la temperatura de transicion ductil-fragil del
material (DBTT) en valores iguales o mayores a 100 °C [16]. Si bien este posible mecanismo de
falla se considera en el disefio y en la seleccion de los materiales del RPR, una falla del RPR por
rotura o fractura fragil estd mas alla de la base de disefio de una planta nuclear. Por lo tanto, debe
asegurarse la proteccion del recipiente frente a la fractura fragil reduciendo el nivel de
fragilizacion o, en su defecto, considerando medidas atin mas drésticas tales como el recocido
térmico del RPR o el retiro anticipado de la planta [18].



2.2.1. Seleccion de materiales para los RPR nucleares
2.2.1.1. Materiales de placa

La Tabla 2.1 enumera los principales materiales de placa de acero utilizados en la construccion
de componentes de RPR nucleares [18]; todos ellos se eligen por su tenacidad a la fractura.

Grado Tra,t am.lento Componentes Periodo de Uso Tipo
térmico
A212B NR, TR Todos Med-1950-1960s C-Si
SA 302 B TR Todos Med-1950-1960s Mn - Mo
SA 3 028 TR Todos Med-fin 1960s Mn — Mo - Ni
(modificado)
SA 533 Bl TR RPR, presurizador 1970s al presente Mn — Mo - Ni
SA 533 B1 (bajo Linea del nucleo .
Cu, P) TR del RPR 1973 al presente Mn — Mo - Ni
SA 533 A TR Generador de 1970s al presente Mn - Mo

vapor

NR: Normalizado y revenido; TR: Templado y revenido; RPR: recipiente a presion.

Tabla 2.1. Materiales de placa usados en la construccion de RPR en EEUU [18].

Todos los materiales de placa utilizados pertenecen a la categoria de aceros ferriticos de baja
aleacion. La designacion “A” indica la especificacion del material en la norma ASTM. El prefijo
“S” indica que el material es aceptable por el Coédigo ASME de Calderas y Recipientes a Presion
para la construccion de componentes de una central eléctrica [18].

El incremento paulatino del tamafio de los RPR, que se produjo a medida que evolucionaba la
demanda de energia nuclear comercial, condujo necesariamente a la necesidad de utilizar
materiales con mayor templabilidad. Los requerimientos de tension de fluencia media y alta
tenacidad a la fractura a lo largo de toda la seccion transversal en componentes pesados de paredes
gruesas se aseguraron mediante los tratamientos térmicos de austenizacion y temple, seguidos de
un revenido [18]. De esta manera, dos de las principales metas al disefiar el ciclo de manufactura
de un acero quedaron definidas como la provision de un templado a través de todo el espesor del
producto y la precipitacion de una fase de carburo termodinamicamente estable después del
revenido. En esta linea de desarrollo, la adicion de Ni (uno de los elementos de aleacion que
aumentan la resistencia de la ferrita y mejora la tenacidad a la fractura) al acero SA 302 Grado B
proporciond el incremento necesario de la templabilidad para lograr las propiedades mecanicas
deseadas. Este acero fue conocido como SA 302 Grado B modificado. Mas tarde, se lo designo
SA 533 Grado B Clase 1, que fue el material de placa mas utilizado para la construccion de RPR’s
en los Estados Unidos [18].



2.2.1.2. Materiales forjados

La Tabla 2.2 muestra las principales aplicaciones de los materiales forjados para RPR y su
evolucion desde mediados de la década de 1950 [18].

Grado Tra’t am-lento Componentes Periodo de Uso Tipo
térmico
A105H NR Bridas, boquillas 1950s (limitado) C-Mn
(iﬁ di gialz&)) TR Bridas, boquillas 1950s-1960s Mn-Mo-Ni
SA 336 NR, TR Bridas, boquillas 1950s-1960s C-Mn-Ni
Code 1236 TR Bridas, boquillas 1957-1960s Bajo Ni-Cr-Mo
SA 508 2 TR Bridas, boqulllas, Actual Mismo que Code
anillos 1236
SA 508 2* TR Léminas de tubo, Actual
bridas
Bridas, boquillas, Mismo que SA 182
SA 508 -3 R anillos Actual F1 (modificado)

Tabla 2.2. Materiales forjados usados en la construccion de RPR en EEUU [18].

El acero Ni-Cr-Mo se convirtio, con el tiempo, en el material para forja SA 508 Grado 2 Clase 1
utilizado ampliamente en anillos forjados, bridas y boquillas de los RPR. A medida que se
extendiod la fabricacion de RPR con este material, se encontraron problemas de produccion tales
como la aparicion de pequeiias fisuras debajo del plaqueado (recubrimiento por soldadura para
proteccion de la superficie interna del recipiente). Debido a que se observo que la presencia de Cr
era la causa principal de fisuracion se formul6 una nueva composicion quimica, que dio lugar a
la aparicion del acero SA 508 Grado 3 Clase 1; en este ultimo se limit6 el contenido de Cr a
valores menores a 0,25 %, tal como se muestra en la Tabla 2.3 [18].

La actual nomenclatura, de acuerdo con el Codigo ASME, divide a estos aceros en grados segun
su composicion quimica; cada grado se subdivide adicionalmente en clases segun las propiedades
mecanicas minimas garantizadas [15]. En la Tabla 2.3 se muestra la composicion quimica de los
aceros SA 533 Grado B Clase 1 y SA 508 Grados 2 y 3 Clase 1.



Especificacién (% en peso) Propiedades mecanicas (TA)

Rp0.2 Rm AenS0 VA

C Si Mn P S Ni Cr Cu Mo \% Al (MPa) (MPa) mm (%) (%)
Placa
SA 533B-1 0,15/ 1,15/ 0,40/ 0,45/ 550/
SA533Gr3 <92 40 150 0035 <0040 555 - 060 T B 218 -
Cl1)
Forjado
SA 508-2 0,50/ a , 0,50/ 025 , 0,55/ 550/
(SA 508 Gr.2 <0,27 <0,40 0.90 <0,025* <0,025 100 045 0.70 <0,05 - 2345 725 218 238
Cl1)
SA 508-3
(SA 508 Gr.3 <0,25 <0,40 1,20/ <0,025* <0,025° 0,40/ <0,25 °® 0,45/ <0,05 - 2345 350/ 218 238
L) 1,50 1,00 0,60 725
2P <0,015, Rp0.2: tension de fluencia; Rm.: resistencia a la traccion; A: alargamiento
Cu<0,10 porcentual; Z: estriccion porcentual;
TA: temperatura
b
$<0018 ambiente

Tabla 2.3. Composicion quimica de los aceros usados comunmente en RPR [18].

Tanto el acero SA 508 Grado 3 Clase 1 como el SA 533 Grado B Clase 1 son empleados en
recipientes a presion de reactores nucleares, generadores de vapor y presurizadores [18].

2.2.2. Procesos de fabricacion de los RPR

Como se anticip6 en la Seccion 1.1, la practica industrial ha desarrollado dos métodos basicos de
fabricacion de RPR. El primer método consiste en utilizar placas laminadas y soldadas para
formar filas de carcasas separadas. Un RPR fabricado de esta manera tiene, por lo tanto, costuras
de soldaduras longitudinales (axiales) y circunferenciales [18].

El segundo método de fabricacion emplea grandes anillos forjados. Este método es mas costoso
pero proporciona una mejor confiabilidad del componente debido a la ausencia de soldaduras
longitudinales [18].

2.2.2.1. Componentes de los RPR: procesamiento y propiedades

La principal razon para la evolucion en el tamafio de los componentes forjados fue la gran
demanda para incrementar la capacidad de las plantas de potencia. Otra razon critica se constituyo
a partir de la necesidad de incrementar la seguridad y la confiabilidad de las plantas mediante la
integracion de los componentes [15]. Las grandes piezas forjadas permiten usar disefios
avanzados integrados en los RPR con una cantidad reducida de componentes. Esto conduce, a su
vez, a una disminucion en la cantidad de cordones de soldadura a utilizar, lo que mejora la
confiabilidad y reduce tanto el tiempo de construccion como el periodo de inspeccion en servicio.
La Figura 2.1 muestra una comparacion entre el disefio de RPR de construccion tipo placa y el
disefio avanzado con componentes forjados de tipo integrado [19]. En este ultimo caso, los
cordones de soldadura pueden situarse fuera de la region del niicleo usando un anillo forjado alto
en dicha region [19].
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Figura 2.1. Disefios convencional y avanzado de un RPR [19]. W.L.: linea de soldadura.

Un material para RPR de alta calidad debe ser homogéneo, con ausencia de defectos internos
nocivos, buena capacidad de inspeccion, baja susceptibilidad a la fragilizacion por envejecimiento
-incluyendo la fragilizacion por irradiacion neutrénica-, buena tenacidad a la fractura,
soldabilidad, etc. Para lograr un material con estas propiedades, es necesario desarrollar
tecnologias de produccion tales como afino, metalurgia secundaria, fundicion, forja, tratamiento
térmico y tecnologias de mecanizado, ademas del disefio de la aleacion [19].

2.2.2.2. Fabricacion de los RPR a partir de forjados

El forjado de un lingote, ademas de generar la geometria requerida, ayuda a modificar la
microestructura de fundicion mediante la recristalizacion del material, mejorando asi las
propiedades mecanicas en relacion con el producto de fundicion. Ademas, el forjado debe ofrecer
un trabajado suficiente para subdividir los agrupamientos de inclusiones y reducir la porosidad
presente en el lingote. Los pasos basicos de forja para producir el componente cilindrico (envuelta
o carcasa) del RPR se presentan graficamente en la Figura 2.2, y son [15]:



a. Estado inicial del lingote.

b. Forja incremental, forja de desbaste o desbastado por forja (cogging): El lingote es
trabajado a lo largo de su eje con el propdsito de consolidar la region central, la cual
puede contener poros causados por la presencia de gases durante la solidificacion.

c. Forja de recalcado o recalcado (upsetting): Consiste en comprimir la direccion axial
del forjado. Esta operacion reduce la longitud del lingote e incrementa la seccion
transversal. De esta manera, se introduce el trabajado suficiente para inducir la
recristalizacion y romper cualquier estructura de fundicion remanente. El forjado, luego
de este paso, presenta la forma de un disco grueso.

d. Trepanado o perforado (trepanning): El forjado es ahuecado en la direccion paralela a
su eje.

e. Escariado por forja (becking): Esta operacion consiste en incrementar el diametro del
orificio interno mientras se reduce el espesor de pared del forjado con la ayuda de una
barra de mandril pequefia. Esta operacion se repite hasta que el tamafio del ahuecamiento
cilindrico sea tal que pueda usarse un mandril grande en las siguientes operaciones.

f. Forja de estirado o estirado (drawing): En este paso el forjado se lleva a la longitud
final. Es similar al paso anterior, ya que utiliza un mandril para forjar el lingote e
incrementar la longitud del forjado mientras se reduce el espesor de pared, aunque en esta
operacion la dimension del ahuecamiento cilindrico permanece constante. Es comun que
después de este paso se utilice una operacion de escariado por forja complementaria para
alcanzar el espesor de pared y el tamafio de ahuecamiento del componente requeridos.

Z %
" 4 Y

f) e) )]

Figura 2.2. Proceso de forjado para un componente de un RPR. (a) Estado inicial del lingote.
(b) Forja incremental. (¢) Forja de recalcado. (d) Trepanado. (e) Escariado por forja. (f) Forja de
estirado [15].

Esta tecnologia de forja permite disefiar un RPR de gran diametro sin la necesidad de un cordon
de soldadura en la region denominada “beltline”. Sin embargo, debe tenerse presente que no es
posible fundir un gran lingote (de mas de 50 toneladas) destinado a la produccion de un forjado o
de una chapa laminada de gran espesor sin segregacion quimica macroscopica. Los tipos
esperados y las ubicaciones de la segregacion en un gran lingote se muestran en la Figura 2.3.
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Figura 2.3. Patrones tipicos de macrosegregacion que pueden formarse en lingotes de acero. (a)
Representacion esquematica y (b) Impresion de azufre en un lingote de 10 toneladas [20].

2.2.2.2.1. Macrosegregacion en lingotes de acero

En la solidificacion de las aleaciones, el soluto se reparte entre el sélido y el liquido enriqueciendo
o empobreciendo las regiones interdendriticas. Esto conduce naturalmente a variaciones en la
composicion en una escala de micrones, es decir, a una microsegregacion. Sin embargo, cuando
las variaciones quimicas se producen en escalas de longitud que se aproximan a las dimensiones
de la pieza fundida -para lingotes grandes pueden ser del orden de los centimetros o metros- se
tiene una macrosegregacion en el acero. La microsegregacion se reduce notablemente durante el
trabajado por forja en caliente debido a que este proceso acerca las zonas segregadas por
deformacion plastica y favorece la difusion; también se puede eliminar mediante tratamientos
térmicos de homogeneizacion. En cambio, la macrosegregacion es practicamente imposible de
remover debido a las distancias sobre las cuales los solutos involucrados tendrian que difundir.
Cualquier inhomogeneidad quimica introducida por la macrosegregacion conducira a diferentes
microestructuras y, por lo tanto, a propiedades mecanicas diferentes [21].

Los primeros examenes de los fenomenos de macrosegregacion en lingotes de acero se realizaron
hace muchas décadas [22] [23] y, aunque la comprension de los procesos que conducen a la
segregacion ha mejorado considerablemente, todavia se pueden observar los mismos patrones de
segregacion en los lingotes fabricados en la actualidad. Los patrones de segregacion, como se
muestra en la Figura 2.3 (a) arriba, incluyen segregaciones en A, segregaciones en V y la zona de
maxima segregacion negativa. En la Figura 2.3 (b) se muestra un lingote en el cual se hizo un
ataque para revelar la macroestructura.

Todos los tipos de macrosegregacion derivan del mismo mecanismo basico: el de la transferencia
de masa durante la solidificacion. Al mismo tiempo, la mayoria de los solutos son reyectados
lateralmente desde una dendrita en crecimiento, enriqueciendo la zona pastosa. El movimiento de



liquido enriquecido y s6lido empobrecido puede ocurrir a través de varios procesos, tal como se
muestra en la Figura 2.4 [21].

Figura 2.4. Esquema de los procesos que conducen al transporte de masa durante la
solidificacion de lingotes. (a) Flujos convectivos en el liquido interdendritico (los simbolos +
denotan enriquecimiento en soluto, mientras que los simbolos - denotan empobrecimiento), (b)
sedimentacion de granos (mdas generalmente, movimiento de s6lido), (c) flujo de liquido para
alimentar el rechupe de la solidificacion y (d) deformacioén de la zona pastosa. Notar que el
s6lido columnar en (a), (¢) y (d) ha crecido desde la pared del lingote [21].

Se ha demostrado que el material segregado transforma a microestructuras mas duras, con una
tenacidad reducida, en comparacion con una muestra homogénea. En efecto, se ha encontrado
que en el material que ha sido sometido a revenido luego de la forja y del templado, la energia de
impacto de Charpy en las regiones segregadas puede disminuir a la mitad que la medida en la
aleacion no segregada. En la Figura 2.5 se muestra, en particular, el efecto de las segregaciones
en A en los resultados de los ensayos de Charpy [24].
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Figura 2.5. Influencia de las segregaciones en A sobre las propiedades de impacto [24].

El efecto de las segregaciones en A sobre la tenacidad se vuelve atin mas evidente si las muestras
para el ensayo de impacto poseen bandas de segregacion en A sobre la entalla (Figura 2.6): la
energia de impacto se reduce a aproximadamente 40 J [24].

Inside surface of the ring

Figura 2.6. Muestras para ensayos de Charpy con segregaciones en A en la entalla [24].

Una consecuencia del hecho de que el material enriquecido dentro de las segregaciones en A
presente mayor dureza y menor tenacidad que la matriz es que podria ponerse en riesgo la
integridad de las soldaduras realizadas para unir boquillas o secciones [21].
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La segregacion es inevitable en la forja de lingotes, pero es tolerable si la matriz circundante es
resistente y los procesos de fabricacion (por ejemplo, la soldadura) se llevan a cabo correctamente
[24].

2.2.2.3. Tratamientos térmicos de los materiales para RPR

El tratamiento térmico de los forjados se lleva a cabo en dos etapas, conocidas comunmente en la
industria como “tratamiento térmico primario” y “tratamiento térmico de calidad” [25].

El tratamiento térmico primario se realiza después de la forja con el objetivo de relajar la
deformacion introducida por el trabajado en caliente, refinar el grano grueso formado durante el
proceso de forja y mejorar la maquinabilidad, esto es, producir un relevamiento de tensiones que
evite posibles distorsiones durante el posterior mecanizado. El normalizado y el revenido son los

tratamientos térmicos primarios tipicos para los aceros de un RPR [25] tal como se muestra en la
Figura 2.7 [26].
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Figura 2.7. Tratamiento térmico primario [26].

El tratamiento térmico de calidad se realiza -después de un mecanizado de desbaste- para
desarrollar la microestructura y las propiedades deseadas [25]. Este tratamiento consiste en un
austenizado, seguido de un templado por rociado o por inmersion en un medio liquido. El
templado provee un enfriamiento rapido desde una temperatura de austenizacidon -que
comunmente se selecciona como la temperatura a la que se disuelven los carburos- con el fin de
obtener las propiedades deseadas del material y procurando al mismo tiempo evitar un aumento
excesivo del tamafio de grano a alta temperatura. Después del templado, los componentes son
revenidos [15]; el revenido se realiza para impartir la resistencia y la tenacidad deseadas al

material [25]. En la Figura 2.8 se muestra un esquema del tratamiento térmico de calidad con
valores tipicos para las temperaturas y los tiempos de mantenimiento [15].
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Figura 2.8. Tratamiento térmico de calidad [15].

Los tiempos de mantenimiento para los tratamientos térmicos estan determinados por el espesor
de pared del RPR. Los tiempos de mantenimiento para el austenizado no estan especificados; esos
periodos se basan en el conocimiento y la experiencia del fabricante [15].

Los forjados se templan después del austenizado en agua agitada fuertemente, y las velocidades
de enfriamiento logradas tienen una profunda influencia en las propiedades de los aceros para los
RPR [15]. Las regiones enfriadas mas rapidamente transforman a microestructuras mucho mas
finas que aquellas enfriadas lentamente. Las microestructuras deseadas son, precisamente, las
finas, ya que el acero sera luego revenido a alta temperatura. Las regiones martensiticas o
bainiticas permanecen relativamente finas durante este proceso y, por lo tanto, aseguran el nivel
requerido de tenacidad. La precipitacion de carburos ricos en molibdeno durante el revenido
también tiende a ser mas uniforme en regiones en donde la microestructura inicial obtenida en el
enfriamiento es mas fina, es decir, esta constituida por productos de transformaciones displacivas
[15].

2.3. Transformaciones de fases en aceros

La Figura 2.9 muestra todas las reacciones de descomposicion de la austenita [27], en procesos
tanto isotérmicos como de enfriamiento continuo.
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Figura 2.9. Caracteristicas de las transformaciones en aceros [27].

A continuacion se describiran las fases y estructuras presentes en las muestras estudiadas en la
presente Tesis.

2.3.1. Martensita

El templado a temperatura ambiente de la austenita en un acero puede conducir a la formacion de
martensita, una fase muy dura en la cual el carbono, previamente en solucion sélida en la
austenita, permanece en solucion en la nueva fase.

A diferencia de la ferrita o perlita, la martensita nuclea y crece a partir de una deformacion de la
red de la austenita, sin difusion de atomos. La deformacion ocurre asistida por un mecanismo de
corte y expansion en volumen. Cuando la formacion de la martensita se ve limitada por su entorno,
el producto de transformacion adquiere una morfologia de placas delgadas o listones, que
minimiza la energia de deformacion acumulada debido a los esfuerzos de corte [28]. La austenita
que no transforma y persiste metaestablemente a temperatura ambiente se conoce como austenita
retenida.

La reaccién martensitica en aceros es normalmente atérmica, esto es, la fraccion transformada
depende del subenfriamiento por debajo de la temperatura de inicio de martensita, M [28]. No
hay una temperatura de finalizacion de martensita Mr pero por conveniencia, esta ultima es
frecuentemente definida en el punto en donde se completd en un 95% la transformacion
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martensitica [28]. Para obtener martensita, generalmente es necesario que el acero se enfrie desde
el campo austenitico a una velocidad lo suficientemente rapida como para evitar todas las
transformaciones de estado soélido que pueden precederla, como la ferrita y la perlita. Esta
velocidad de enfriamiento puede ser muy alta para aceros al carbono, pero muy lenta para aceros
altamente aleados que contengan concentraciones importantes de solutos estabilizadores de la
austenita [28]. Del mismo modo, cuando hay aleantes que estabilizan termodindmicamente la
ferrita (tales como el Cr'y Mo que poseen los aceros estudiados en esta Tesis), también se retrasan
las transformaciones y disminuye, en consecuencia, la velocidad critica para el temple.

Las placas de martensita pueden crecer a velocidades que son fracciones significativas de la
velocidad del sonido en el acero, aproximadamente 1100 m/s. Una alta velocidad de crecimiento
es inconsistente con la difusion durante la transformacion; por ello, la composicion quimica de la
martensita es idéntica a la de la austenita madre [28].

La formacién de martensita implica el movimiento coordinado de los dtomos a partir de la red
cristalina de la austenita. De lo antedicho se deduce que las redes de austenita y martensita estaran
intimamente relacionadas: todas las transformaciones martensiticas conducen a relaciones de
orientacion reproducibles entre la red cristalina de la fase madre y la del producto [28].

Para las aleaciones que tienen una baja temperatura de inicio de la martensita o una concentracion
de carbono superior al 0,2 % en peso aproximadamente, los atomos de carbono tienden a
ordenarse de manera tal que la estructura cristalina cambia de cubica centrada en el cuerpo (bcc)
a tetragonal centrada en el cuerpo (bct). La tetragonalidad de la martensita ordenada, medida por
el cociente entre los ejes c/a (Ecuacion 1), aumenta con el contenido de carbono [28].

c
P 1+ 0,045 %C

Ecuacion 1

En aceros al carbono y aceros de baja aleacion hasta aproximadamente 0,5% en peso de carbono
la martensita presenta una morfologia de tipo liston o placa, donde los listones son muy largos y
de aproximadamente 0,1-0,5 um de ancho. Los listones se agrupan en paquetes con limites de
bajo angulo entre listones, aunque una minoria de listones estara separada por limites de alto
angulo [29]. Algunos autores [30] han sefialado que hay circunstancias en donde las placas de
martensita adyacentes de orientacion similar pueden coalescer -a medida que la austenita
transforma- para producir estructuras mucho mas gruesas que, se cree, son perjudiciales para la
tenacidad. A estas estructuras mas gruesas se las conoce con el nombre de martensita coalescida,
y lo que se observa en estos casos es una distribucion marcadamente bimodal de tamafios de placa,
donde las estructuras mas gruesas (de varios micrones de espesor) estin rodeadas por placas
mucho mas finas, como se ve en la Figura 2.10.
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Figura 2.10. Micrografias SEM de un acero SA 508 Gr. 3 austenizado a 1150 °C durante 10

minutos que muestran martensita coalescida (sefialada con flechas). (a) Muestra enfriada a 10

°C/s. (b) Muestra enfriada a 30 °C/s. (c) Imagen a alta magnificacion de la Fig. (b) indicando
bordes dentados [30].

La transformacion martensitica, y en particular, el valor de la temperatura M; en los aceros esta
gobernada por muchos factores tales como el tamafio de grano austenitico o la velocidad a la que
se realiza el temple; uno de los mas importantes es la composicion quimica del acero. Todos los
aleantes presentes en la matriz (excepto el cobalto) hacen descender el valor de la temperatura M;
en mayor o menor medida [31]; sin embargo, dentro de los aleantes presentes en un acero no todos
afectan la M; de la misma forma. Los que ejercen mayor influencia son el carbono y el nitrégeno,
seguidos por el manganeso, el niquel y el cromo; otros aleantes también poseen influencia sobre
la temperatura M, pero es poco significativa comparada con el efecto de los aqui mencionados.

Existen ecuaciones empiricas que relacionan M con la composicion de la aleacion, y que han
sido desarrolladas sobre la base de mediciones de esta temperatura para un gran nimero de aceros.
La mas difundida es la expresion de Andrews (Ecuacion 2) [31]:

M; (°C) = 539 — 423 (%C) — 30,4 (%Mn) — 17,7 (%Ni) — 12,1 (%Cr) — 7,5 (%Mo)
Ecuacion 2

Otras ecuaciones toman en cuenta aleantes (como por ejemplo el nitrogeno) que la formula de
Andrews no contempla (Ecuacion 3) [32]:
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M, (°C) = 502 — 810 (%C) — 1230 (%N) — 13 (%Mn) — 30 (%Ni) — 12 (%Cr) — 54 (%Cu)

Ecuacion 3

2.3.1.1. Revenido de la martensita

El revenido de la martensita en aceros al carbono presenta las siguientes etapas [33]:

e Autorevenido: ocurre durante el temple e incluye la migracion de atomos de C hacia
zonas de alta densidad de defectos, la formacion de conglomerados de atomos de C y/o
la precipitacion de carburos. Este fendmeno es tanto mas completo cuanto mayor es la
temperatura M, del acero.

e Etapa 1 (100 a 150 °C): precipitacion de carburos € (Fe,sC) de algunos nanometros que
causan endurecimiento por precipitacion; solo para aceros con contenidos de C > 0,2%-

e Etapa 2 (> 200 °C): transformacion de la austenita retenida a una estructura de ferrita y
carburos.

e Etapa 3 (a partir de 250 °C): disolucion de los carburos € y precipitacion de cementita.
Desaparece la sobresaturacion en C, la martensita deja de existir como fase bct y pasa a
ser ferrita bce cuando el proceso se completa.

e Etapa4 (apartir de los 300 °C): coalescencia (engrosamiento) progresiva de las particulas
de cementita.

Si bien no se consideran etapas, hay otros dos fenomenos que pueden ocurrir a mayor temperatura
de revenido. A partir de los 400 °C se produce la recuperacion de las dislocaciones de la
martensita, con formacion de subgranos dentro de los listones, y a partir de los 600 °C puede
ocurrir la recristalizacion, esto es, los listones son reemplazados por granos equiaxiales.

La estructura final luego de un revenido de alta temperatura en un acero al carbono estd compuesta
por granos de ferrita pequefios, aproximadamente equiaxiales y carburos finos (del orden de 0,1
um) distribuidos uniformemente. Este tipo de microestructura combina una buena resistencia
mecanica con una muy alta tenacidad. Los carburos finos endurecen el material, pero su tamafio
pequefio, su forma esferoidal y su distribucion uniforme evitan que se produzca un descenso muy
marcado en la tenacidad.

2.3.2. Bainita

El analisis del diagrama TTT (temperatura-tiempo-transformacion) para un acero al carbono
eutectoide, revela que hay un amplio rango de temperaturas (250-550 °C) dentro del cual se
forman agregados finos de placas (o listones) de ferrita y particulas de cementita. El término
genérico para estas estructuras intermedias es bainita, luego de que Edgar Bain y Davenport
encontraron estas estructuras por primera vez durante sus estudios sistematicos -pioneros- de la
descomposicion isotérmica de la austenita. La bainita también se produce durante los procesos de
enfriamiento continuo a velocidades de enfriamiento demasiado rapidas para formar perlita, pero
no lo suficientemente rapidas para producir martensita [28].
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Existe una temperatura bien definida B por encima de la cual no se formara bainita, la cual ha
sido confirmada para una amplia gama de aceros aleados. La cantidad de bainita que se forma
aumenta a medida que la temperatura de transformacion se reduce por debajo de la temperatura
B; [28]; en ocasiones se define también una temperatura de finalizacién de bainita B¢ [28].

La naturaleza de la bainita cambia a medida que se disminuye la temperatura de transformacion.
Se pueden identificar dos formas principales: bainita superior e inferior (Figura 2.11) [28]. A
temperaturas elevadas la difusion de C hacia la austenita es tan rapida que no hay oportunidad
para que los carburos precipiten en la ferrita, dando lugar a una microestructura bainitica superior.
La cementita eventualmente precipita en la austenita residual enriquecida en carbono [28]. A
medida que se reduce la temperatura de transformaciéon y aumenta el tiempo necesario para
empobrecer en C la ferrita por difusion hacia la austenita, parte del carbono tiene la oportunidad
de precipitar como carburos finos en la ferrita, mientras que el resto difunde a la austenita,
precipitando eventualmente como carburos entre listones. Esta es la microestructura de la bainita
inferior. Debido a que solo una fraccion de carbono va a la austenita, los carburos entre listones
son mucho mas pequefios que los asociados con la bainita superior [28].

Placa sobresaturada en carbono

— Difusion de carbono

dentro de la austenita
y precipitacion de
carburo en la ferrita

Difusion de carbono
dentro de la austenita

Precipitacion de carburo
desde la austenita

Bainita superior Bainita inferior
(alta temperatura) (baja temperatura)

Figura 2.11. Representacion esquematica de la transicion desde la bainita superior a la inferior
[28].

También es posible obtener mezclas de bainita superior e inferior por transformacion isotérmica.
Como la bainita superior se forma primero, la austenita residual se hace mas rica en carbono y la
tendencia a formar bainita inferior aumenta a medida que progresa la transformacion [28].

El valor de la temperatura Bs depende de la composicion quimica de la austenita. En particular,
el carbono tiene un gran efecto en el rango de temperaturas por debajo del cual aparece bainita
inferior y superior. Este aleante tiene una solubilidad mucho mayor en la austenita que en la
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ferrita, y es un poderoso estabilizador de la austenita, lo cual conduce a un retardo general de la
cinética de la reaccion.

Para estimar la temperatura Bs existen ecuaciones empiricas del tipo de las ya mencionadas para
la M; donde la adicion de todos los elementos aleantes hace disminuir la Bs; del mismo modo que
en el caso de M, el carbono es el que tiene el mayor efecto, como se indica en la Ecuacion 4 [28].

B. (°C) = 830 — 270 (%C) - 90 (%Mn) — 37 (%Ni) — 70 (%Cr) - 83 (%Mo)

Ecuacion 4

2.3.2.1. Bainita superior (rango de temperatura =~ 550 — 400 °C)

La microestructura de la bainita superior consiste en listones finos de ferrita, cada uno de los
cuales tiene aproximadamente 0,2 um de espesor y 10 um de longitud [28].

Los listones crecen en conjunto formando paquetes. Dentro de cada paquete los listones son
paralelos y de orientacion cristalografica idéntica, cada uno con un plano de habito cristalografico
bien definido. Los listones individuales en un paquete se llaman a menudo las "subunidades" de
bainita [28]. Generalmente los listones estan separados por limites de baja desorientacion, en
donde pueden localizarse ademas particulas de cementita o austenita (Figura 2.12).

Figura 2.12. Microestructura de la bainita superior. (a) Micrografia optica de bainita superior
(awp) generada en un acero Fe-0,8C %, por transformacion isotérmica a 400 °C durante 20 s,
seguido de templado para que la austenita remanente transforme en martensita (o). (b)
Micrografia TEM que muestra la estructura en subunidades de un paquete de bainita. (c)
Micrografia de fuerza atomica que muestra la deformacion causada por la formacion de oy
cuando transforma una muestra de austenita pre-pulida. (d) Alta densidad de dislocaciones en la
interfase auw/y y en sus proximidades [28].
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La bainita superior evoluciona en etapas distintas, comenzando con la nucleacion de listones de
ferrita en los bordes de grano de la austenita [28]. Como para la martensita, el cambio de forma
que se produce durante la transformacion implica que el mecanismo de crecimiento de la ferrita
bainitica es displacivo; por otra parte, el crecimiento de la bainita en forma de listones delgados
asegura el requerimiento de minimizacién de la energia de deformacion asociada con los
desplazamientos atomicos. Como la estructura cristalina de la bainita es el resultado de un
movimiento coordinado de atomos, se deduce que debe existir una relacion de orientacion entre
la austenita y la bainita. Se encontré experimentalmente que esta relacion de orientacion es del
tipo en la que un par de los planos mas densamente compactos de las dos redes son
aproximadamente paralelos, al igual que un par de direcciones compactas pertenecientes a dichos
planos (relacion de orientacion tipo Kurdjumov-Sachs) [28].

Como se menciond anteriormente, la bainita superior se forma en dos etapas distintas; la primera
implica la formacion de ferrita bainitica, que tiene una muy baja solubilidad de carbono (<0,02%
en peso). Por lo tanto, la austenita restante se enriquece en carbono. Luego, la cementita precipita
en las capas de austenita enriquecida entre las subunidades de ferrita. La cantidad de cementita
presente depende de la concentracion de carbono en la aleacion. Altas concentraciones conducen
a microestructuras en las que los listones de ferrita estan separados por capas continuas de
cementita. Cuando la concentracion de carbono en la aleacion es baja se forman particulas
pequeias y discretas de cementita [28].

Si se afiaden cantidades suficientes de aleantes (tales como Si o Al) que retardan la formacion de
cementita en el acero, entonces es posible suprimir completamente la formacion de este carburo.
En su lugar se obtiene una microestructura de bainita superior constituida solo por ferrita bainitica
y austenita retenida enriquecida en carbono. La microestructura también puede contener
martensita si la austenita residual se descompone al enfriarse a temperatura ambiente [28].

2.3.2.2. Bainita inferior (rango de temperatura ~ 400 — 250 °C)

La bainita inferior tiene una microestructura y caracteristicas cristalograficas muy similares a las
de la bainita superior. La principal diferencia es que las particulas de cementita también precipitan
dentro de los listones de ferrita. Hay, entonces, dos tipos de precipitados de cementita: los que
crecen a partir de la austenita enriquecida en carbono que separa los listones de ferrita bainitica y
otros que parecen precipitar a partir de la ferrita sobresaturada. Estas ultimas particulas exhiben
la relacion de orientacion de revenido que se encuentra cuando los carburos precipitan durante el
tratamiento térmico de la martensita (relacion de orientacion de Bagaryatski) [28].

En contraste con la martensita revenida, las particulas de cementita en la bainita inferior
frecuentemente precipitan en solo una variante de la relacion de orientacion (Figura 2.13(a)) de
manera que forman arreglos paralelos, con angulos de aproximadamente 60° con respecto al eje
de la placa de bainita. En la martensita revenida, los carburos tienden a precipitar en arreglos con
multiples variantes [28].
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Figura 2.13. (a) Variante tnica de cementita en la bainita inferior, de un acero Fe-0,3C-4Cr%,
transformado isotérmicamente a 435 °C. (b) Variantes multiples de cementita en la bainita
inferior, de un acero Fe-0,4C-2Si-3Mn%, transformado isotérmicamente a 300 °C [28].

Sin embargo, estas observaciones generales no son siempre verdaderas. Los arreglos de cementita
con multiples variantes también se encuentran en la bainita inferior cuando esta ultima se forma
en aceros de alto contenido de carbono o cuando la transformacion se produce a bajas
temperaturas (Figura 2.13(b)). Esto se debe a que la precipitacion del carburo esta influenciada
por las tensiones asociadas con el crecimiento displacivo de la bainita inferior o de la martensita;
son dominantes aquellas variantes de cementita que mejor se adaptan a dichas tensiones. Si la
fuerza impulsora para la precipitacion es grande (es decir, la concentracion de carbono heredada
por la bainita es grande) entonces pueden precipitar multiples variantes incluyendo aquellas que
no se adaptan a la tension [28]. De manera similar, la martensita en aceros de bajo contenido de
carbono puede eventualmente exhibir una inica variante de orientacion de carburos al revenir.

Los carburos en la bainita inferior son extremadamente finos, solo unos pocos nanémetros de
espesor y unos 500 nm de largo. Debido a que precipitan dentro de la ferrita, en la austenita
residual queda una menor cantidad de carbono y por ende los carburos que eventualmente pueden
precipitar entre los listones son mas pequefios; su cantidad es mucho menor que la observada en
la bainita superior.

2.3.2.3. Revenido de la bainita

La extension y la velocidad de cambio de la microestructura y de las propiedades durante el
revenido dependen de hasta qué punto el estado metalurgico inicial del material se aparta del
equilibrio. Por lo tanto, se espera que el comportamiento de la bainita durante el revenido sea
diferente al de la martensita [28].

A diferencia de la martensita, la ferrita bainitica normalmente solo contiene un ligero exceso de
carbono en solucion. Asi, pequefias variaciones en la concentracion de carbono (0,06 - 0,14% en
peso) tienen poco efecto sobre el revenido de la bainita. El carbono tiene un muy potente efecto
de endurecimiento por solucion solida; en el caso de la martensita, la resistencia cae fuertemente
a medida que el carbono precipita durante el revenido. En la bainita superior, el carbono esta
ligado en precipitados gruesos -de mayor tamafio que los observados en la martensita revenida-
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que contribuyen poco a la resistencia. En la bainita inferior los carburos son mas finos, pero su
velocidad de crecimiento es menor que la correspondiente a los carburos finos formados en la
martensita. De este modo, no sorprende que la respuesta al revenido de la bainita sea bastante
insensible a la concentracion de carbono en la matriz [28], o, dicho de otro modo, los efectos de
los tratamientos térmicos de revenido sobre una bainita son siempre mas moderados que los que
ocurren sobre una martensita del mismo acero [28].

Por otra parte, la bainita se forma a temperaturas relativamente altas, donde se produce cierta
recuperacion durante la transformacion. Por consiguiente, cuando los aceros bainiticos de bajo
carbono se tratan a temperaturas tan altas como 700 °C (1 h), solo hay cambios menores en la
recuperacion, la morfologia o en las particulas de carburo. El ablandamiento rapido del material
ocurre Unicamente cuando la estructura tipo liston de la ferrita cambia a ferrita equiaxial. A este
cambio se asocia también la esferoidizacion y el engrosamiento de la cementita; un revenido
adicional solo tiene efectos minimos [28].

Finalmente, muchas microestructuras bainiticas contienen cantidades apreciables de austenita
retenida. El revenido, generalmente a temperaturas superiores a 400 °C, promueve la
descomposicion de esta austenita en una mezcla de ferrita y carburos [28].

En resumen, existen diferencias significativas en el comportamiento durante el revenido de la
bainita y la martensita, siendo la mas destacada el bajo tenor de carbono que existe inicialmente
en solucion solida en la bainita. Esto tiene como consecuencia que las microestructuras bainiticas
son mucho menos sensibles al revenido, ya que casi no hay pérdida de resistencia debido a la
eliminacion de la pequefia cantidad de carbono disuelto. Los cambios principales de resistencia
se producen solo cuando la microestructura en listones de la bainita se engrosa o recristaliza en
granos de ferrita equiaxial. Los cambios menores de resistencia se deben al engrosamiento de las
particulas de cementita y a una recuperacion general de la subestructura de dislocaciones [28].

2.3.2.4. Morfologias de las estructuras bainiticas en enfriamiento
continuo

Se han publicado cientos de articulos sobre la morfologia, cristalografia y cinética de la
transformacion de la austenita a la bainita superior e inferior en condiciones isotérmicas. Sin
embargo, desde una perspectiva industrial, los aceros rara vez son procesados bajo dichas
condiciones.

Bramfitt y Speer [34] publicaron una revision de la morfologia de la bainita obtenida en
enfriamientos continuos y la compararon con la obtenida en transformaciones isotérmicas. En la
Figura 2.14 se muestra un diagrama CCT tipico de un acero bainitico convencional para ilustrar
algunas de las caracteristicas importantes de la transformacion bainitica en aceros enfriados de
manera continua. Se observa que la transformacion bainitica se extiende en un rango de
velocidades de enfriamiento desde alrededor de 0,07 °C/s (4 °C/min) hasta 10 °C/s (600 °C/min),
medidas entre 800 °C y 500 °C. Este rango de velocidades es tipico de los procesos
termomecanicos o tratamientos térmicos empleados en la produccion comercial de componentes
de acero que varian su espesor entre 100 y 1000 mm.
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Figura 2.14. Diagrama CCT para un acero Ni-Cr-Mo [34].

Si bien el diagrama CCT de la Figura 2.14 muestra que las bainitas son generadas en un amplio
rango de velocidades de enfriamiento, la caracterizacion de las mismas es complicada debido a la
gran variedad de microestructuras que se observan realmente; en lo que sigue se transcribe la
terminologia adoptada por los autores citados. Por ejemplo, la microestructura en la micrografia
optica de la Figura 2.15(a) tiene el aspecto de una bainita “acicular” (con algo de martensita)
luego de un enfriamiento a 7,7 °C/s (461 °C/min). A una velocidad de enfriamiento mucho menor,
de 0,05 °C/s (3 °C/min), se produce una microestructura de bainita “granular” como se muestra
en la Figura 2.15(b). Las microestructuras producidas en esta region del diagrama CCT son
complejas y resultan del crecimiento de una fase de ferrita acicular asociada con un segundo
constituyente, que puede consistir en carburos, martensita y/o austenita (quiza también perlita),
dependiendo de factores tales como la sobresaturacion de C en la austenita, la cinética de la
difusion del C, la composicion del acero, etc. En vista de ello, Bramfitt y Speer [34] afirman que
este “espectro continuo” de microestructuras no se puede clasificar facilmente.
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Figura 2.15. Micrografias opticas del acero Ni-Cr-Mo de la Figura 2.14 después de un
enfriamiento a (a) 7,7 °C/s y (b) 0,05 °C/s. (Ataque con Picral + HCI) [34].
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Habraken y Economopoulos [35] representaron esquematicamente el diagrama CCT que se
muestra en la Figura 2.16. A velocidades relativamente bajas de enfriamiento (1), se forma bainita
granular. A velocidades intermedias (II) aparece bainita superior. Para formar bainita inferior,
estos autores sugirieron que se requiere un mantenimiento isotérmico justo por encima de la
temperatura M como se indica en III.

Ferrita

Temperatura

Bainita

Martensita
Ml

Tiempo (log)

Figura 2.16. Representacion esquematica de un diagrama CCT en el que se muestra la
formacion de bainita granular (I), bainita superior (II) y bainita inferior (III) [35].

Otro de los estudios mas completos de la naturaleza de la bainita obtenida por enfriamiento
continuo fue realizado por Ohmori y colaboradores usando la técnica de microscopia electronica
de transmision [36]. Mediante el examen de réplicas y laminas delgadas, estos autores develaron
detalles del comportamiento de una aleacion de Ni-Cr-Mo y clasificaron las microestructuras
observadas en 3 tipos diferentes de bainita:

* Bainita I: consiste en ferrita acicular libre de carburos con peliculas bien definidas de austenita
retenida (y/o martensita) en los bordes de liston.

* Bainita II: similar a la bainita superior, con particulas de cementita entre los listones de ferrita
libre de carbono.

* Bainita III: similar a la bainita inferior, con placas de cementita dentro de los listones aunque en
lugar de la morfologia acicular tipica de la bainita inferior, la ferrita presenté una morfologia en
liston.

Los rangos de velocidades de enfriamiento donde se formaron los 3 tipos de bainita se muestran
en el diagrama CCT de la Figura 2.17.
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Figura 2.17. Representacion esquematica del diagrama CCT del acero Ni-Cr-Mo que muestra
las 3 formas de la bainita: Bainita I, la forma libre de carburo; Bainita II, la forma similar a la
bainita superior; Bainita III, la forma similar a la bainita inferior [36].

Segun la interpretacion de estos autores, durante el enfriamiento continuo se forma inicialmente
una ferrita acicular libre de cementita, seguida de una bainita superior o inferior a menor o mayor
velocidad de enfriamiento, respectivamente. Para sugerir que la ferrita libre de carburos se forma
“primero”, estos autores se basaron en que esta morfologia apareci6é durante la descomposicion
isotérmica a altas temperaturas dentro del régimen bainitico; por el contrario, Bramfitt y Speer
[34] sugieren que se necesitarian mas estudios para definir de manera precisa el progreso de la
transformacion durante el enfriamiento continuo y que, hasta que no se tenga esa informacion, es
dificil construir un diagrama CCT que muestre la transiciéon de una morfologia a otra. Es
interesante notar que Ohmori y colaboradores no informaron la presencia de la bainita granular
encontrada por Habraken y Economopoulos [35] o Buchi y colaboradores [37], autores que
observaron, en cambio, austenita retenida y/o martensita en forma de regiones discretas tipo
bloque.

En una revision posterior [38], Ohmori y colaboradores proponen que si las bainitas en los aceros
al carbono se clasifican por la morfologia de su matriz ferritica -es decir, tipo liston o tipo placa-
la temperatura que separa la bainita superior de la inferior sera del orden de los 350 °C, de acuerdo
con la tipificacion clésica de la bainita. Sin embargo, hay una clasificacion diferente que tiene en
cuenta la morfologia de precipitacion de la cementita. En este Gltimo caso, las bainitas superior e
inferior estan definidas como listones de ferrita que contienen capas de cementita entre ellos y
ferrita conteniendo finas particulas de cementita con una orientacion especifica, respectivamente;
la mencionada temperatura de separacion entre ambos tipos de bainita se incrementa con el
contenido de carbono. Empleando este criterio -es decir, considerando la morfologia de
precipitacion de la cementita- la bainita superior en los aceros de bajo carbono puede ser
clasificada en 3 tipos, como se muestra en la Figura 2.18.
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Figura 2.18. Los 3 tipos de bainita superior en los aceros de bajo carbono y baja aleacion. (a)
listones de ferrita bainitica tipo BI, (b) listones de ferrita bainitica tipo BII con capas de
cementita entre ellos y (c) bainita tipo BIII que involucra plaquetas de cementita (con una
variante de orientacion especifica) en el interior de los listones [38].

El tipo de bainita B-I se forma a temperaturas por encima de los 500 °C como una ferrita bainitica
libre de carburos (Figura 2.18(a)). La bainita tipo B-II se forma en un rango de temperaturas
intermedio o durante el enfriamiento a velocidades intermedias y estd compuesta principalmente
por listones de ferrita con capas de cementita entre ellos (Figura 2.18(b)). La bainita tipo B-III se
forma a temperaturas cercanas a M; o durante el enfriamiento a velocidades tan rapidas como la
velocidad de enfriamiento critica superior (definida como la minima velocidad de enfriamiento
necesaria para formar una estructura completamente martensitica); la morfologia de las particulas
de cementita tiene una apariencia similar a la encontrada en las bainitas inferiores de alto carbono
(Figura 2.18(c)). Los procesos de formacion de estas tres bainitas se esquematizan en la Figura
2.19.

(314); || (414)

{111}, plane needlelike ferrite
(b)

B-II bainite

()

B-III bainite

cementite platelet

Figura 2.19. Ilustraciones esquematicas de los procesos de formacion de bainita superior. (a)
Formacion de subunidades de ferrita en forma de aguja en un plano {1 1 1} de austenita; los
listones de ferrita bainitica del tipo B-I se forman por coalescencia de las agujas, (b) formacion
de bainita B-II por la precipitacion de capas de cementita entre listones de ferrita, y (c) la
precipitacion de plaquetas de cementita en las superficies de las agujas y la fusion de ellas
conduce a bainita de tipo B-III [38].
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La bainita inferior crece en forma de placas y contiene, en la mayoria de los casos, plaquetas de
cementita de la misma orientacion, inclinadas 60 — 70° con respecto al plano de habito (Figura
2.20) [38].

Martensita maclada

Figura 2.20. Micrografia TEM de bainita inferior [38].

En conclusion, la practica comun de tratar de categorizar las microestructuras producidas en
enfriamiento continuo en términos de bainita superior o inferior puede conducir a
interpretaciones erroneas, por ejemplo, la similitud morfologica entre la bainita superior tipo 111
v la bainita inferior da cuenta, precisamente, de la dificultad en establecer dicha categorizacion.

2.4.Microestructuras presentes en el espesor de pared de los RPR
fabricados a partir de forjados

Tal como se indicd en el pardgrafo 2.2.2.2.1, durante la solidificacion de aleaciones puede
producirse tanto microsegregacion (variacion de la composicion en una escala de algunos
micrones) como macrosegregacion (variacion de la composicion en escalas mucho mayores, que
incluso pueden aproximarse a las dimensiones de la pieza fundida). De aqui en adelante, las
regiones con macrosegregacion seran denominadas con el apelativo genérico de zona segregada
(ZS), 1a cual tendra una microestructura distinta a la de la matriz circundante.

2.4.1. Microestructura de la matriz en la pared de los RPR

Dado que el espesor de la pared de un RPR puede variar entre 200 mm y 700 mm, la velocidad
de enfriamiento desde la temperatura de austenizacion durante el tratamiento térmico de calidad
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variara significativamente -aun a pesar del templado en agua- como funcién de la profundidad
relativa a la superficie. Tales variaciones conducen a una microestructura dependiente de la
ubicacion y, consecuentemente, a variaciones de las propiedades mecanicas a través del espesor
[15]. Asi, para RPR forjados con espesores de pared de 340 mm, las velocidades de enfriamiento
en las posiciones ¥4 T y %2 T son aproximadamente 0,3 y 0,2 °C/s respectivamente durante el
templado en agua; esas variaciones en la velocidad producen, a su vez, gradientes en la
microestructura. Por otra parte, para dichos espesores de pared velocidades de enfriamiento de
hasta 0,2 °C/s produjeron estructuras completamente bainiticas.

La mayor parte de los estudios de caracterizacion microestructural realizados en el material para
recipientes construidos a partir de forjados -esto es, en el acero SA 508 Gr.3 Cl.1- concluyeron
que el tratamiento térmico de calidad conduce a una estructura de bainita superior revenida [15]
[39] [40] [41] [42] [43] [44] [45] [46] [47] [48] [49] [50] [51] [52] [53]. A modo de ejemplo, en
la Figura 2.21 se observa una micrografia SEM de una muestra de un acero SA 508 Grado 3
extraida de un lingote fundido que recibid el siguiente tratamiento termomecanico: forjado en
caliente, homogeneizado a 1200 °C por 12 horas, austenizado a 880 °C por 1 hora seguido de un
templado en agua, nuevamente austenizado a 880 °C por 1 hora, enfriado a una velocidad de 20
°C/min, y finalmente revenido a 660 °C por 10 horas [45] [51]. De acuerdo con los autores, la
probeta presenta una microestructura general de bainita superior y un nimero de carburos gruesos
que se formaron en la matriz de ferrita bainitica principalmente a lo largo de los antiguos bordes
de grano austenitico [45] [51].
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Figura 2.21. Micrografia SEM de una muestra de acero SA 508 [45] [51].

Por su parte, la Figura 2.22 exhibe una micrografia TEM de una réplica extractiva de carbono
correspondiente a la probeta presentada en la Figura 2.21; se observa la presencia de carburos
gruesos junto con pocos carburos finos. Los espectros EDS y los diagramas de difraccion de los
carburos gruesos de la probeta se muestran en la Figura 2.22 y los de los carburos finos tipo aguja
en la Figura 2.23 [45] [51].
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Figura 2.22. (a) Micrografia TEM de campo claro, (b) espectro EDS y (c) diagrama de
difraccion (eje de zona, z=[1 0 1]) de los carburos gruesos M3;C de la muestra exhibida en la
Figura 2.21 [45] [51].

)

©

Figura 2.23. (a) Micrografia TEM de campo claro, (b) espectro EDS y (c) diagrama de
difraccién (z=[1 0 1 1]) de los carburos finos M>C tipo aguja de la probeta mostrada en la
Figura 2.21 [45] [51]. El pico observado de Ni corresponde a la grilla de la muestra.

Ahora bien, dado que los nuevos disefios de RPR pueden contemplar espesores de pared de hasta
700 mm, en un estudio posterior Pous-Romero y Bhadeshia [54] investigaron si la microestructura
bainitica se mantiene cuando se disminuyen las velocidades de enfriamiento. La conclusion
obtenida fue que a velocidades de enfriamiento por debajo de los 0,4 °C/s se formaba ferrita
aliotromorfica (fase que conduce al deterioro de la tenacidad) mientras que a velocidades de
enfriamiento de 1 °C/s las microestructuras eran principalmente bainiticas. Adicionalmente, la
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formacion de ferrita aliotromorfica en el acero SA 508 Gr 3 dependia también del tamafio de
grano austenitico; de este modo, recomendaron un tamafio de grano austenitico minimo de 25 um
a fin de evitar la formacion de cantidades significativas de ferrita aliotromoérfica a velocidades de
enfriamiento tan bajas como 0,1 °C/s.

Hong y colaboradores [55] estudiaron la variacion de la microestructura en el espesor de un
recipiente a presion comercial de acero SA 508 Gr.3 Cl.1 cuyo tratamiento térmico habia sido el
siguiente: normalizado a 900 °C por 10 horas, revenido a 650 °C por 8 horas, austenizado a 880
°C por 7 horas, templado en agua y revenido a 650 °C por 9 horas. La microestructura del acero
del recipiente a presion consistié principalmente en bainita revenida con una pequefia cantidad de
martensita revenida en la superficie interior.

Por su parte, Suzuki y colaboradores [50] analizaron la microestructura a lo largo del espesor (270
mm) de una capa conica de acero SA 508 Gr.3 CL.2 para un generador de vapor, que recibio el
siguiente tratamiento térmico: calentado a 890 °C por 8h 30 min y luego templado, revenido a
635 °C por 6 h 40 min y finalmente un tratamiento térmico simulando un tratamiento de post-
soldadura a 600 °C por 45 h 50 min. El material presentd una estructura bainitica en todo su
espesor.

2.4.2. Microestructura de la zona segregada en la pared de los RPR

Pickering y Bhadeshia [56] estudiaron las consecuencias de la macrosegregacion sobre la
evolucion microestructural durante el enfriamiento continuo utilizando muestras de un acero SA
508 Gr 3 obtenidas a partir de un lingote forjado, templado y revenido. En la Figura 2.24 se
observa la seccion radial-tangencial de una probeta de 20 x 10 x 2 ¢cm, con la normal a la superficie
a lo largo de la direccion longitudinal. Las zonas de segregacion en A son las areas mas oscuras.

2 cm

Figura 2.24. Seccion del acero SA 508 Grado 3 forjado y preparado metalograficamente por

ataque con una solucion acuosa de acido nitrico al 5%. Las regiones oscuras son las zonas de

segregacion en A. En esta vista, la direccion hacia arriba apunta hacia el centro del lingote. El
forjado alarg6 las segregaciones en la seccion radial-tangencial [56].

Examinando el material por encima y por debajo de esta placa, los autores encontraron que las
zonas de segregacion en A se extienden a través de una distancia vertical significativa; por otra
parte, tomaron muestras de regiones con y sin zonas de segregacion en A para evaluar su
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comportamiento en transformaciéon por dilatometria. Las muestras fueron sometidas a un
tratamiento térmico de simulacion de enfriamiento continuo, con una velocidad de enfriamiento
tipica de la parte media de una pieza forjada de espesor grueso durante el templado (0,1 °C/s).
Luego, las muestras fueron calentadas a 940 °C a 10 °C/s y mantenidas por 30 minutos antes de
ser enfriadas a 0,1 °C/s hasta temperatura ambiente.

En la Figura 2.25 se comparan curvas dilatométricas tipicas para las muestras con y sin zonas de
segregacion en A. En ambos casos, se observan 3 arrestos en la curva durante el enfriamiento,
identificados por los autores del siguiente modo: transformacion a ferrita aliotromorfica entre 650
y 750 °C; transformacion a ferrita Widmansttéten (FW) alrededor de los 550 °C y una desviacion
en la deformacion a baja temperatura probablemente asociada a la formacion de martensita.

Con segregacion en A

Deformacién

Sin segregacion
enA

100 200 300 400 500 600 70O

Temperatura ( °C)

Figura 2.25. Comparacion de curvas dilatométricas tipicas para muestras con y sin zonas de
segregacion en A. Los puntos A, B, C y D se refieren a las temperaturas a las cuales el material
fue templado durante experimentos de transformacion parcial. También se indican las
temperaturas de inicio de la transformacion martensitica (Ms) [56].

En la Figura 2.26 se muestran las micrografias opticas del material templado. Como se anticipo,
los autores consideraron que la transformacion observada a 550 °C corresponde a FW y asociaron
la microestructura observada (Figura 2.26(a)) a dicha fase, aclarando sin embargo que en la
literatura previa esa microestructura fue reconocida como bainita superior. En relacion a la
discusion en torno a las microestructuras que se describiran en el transcurso de esta Tesis, llama
la atencion que las temperaturas de inicio y finalizacion de la transformacion atribuida a la FW
por estos autores coincidan con las temperaturas tipicas de la transformacion bainitica; por otro
lado, en trabajos posteriores en los que participd uno de ellos (H. K. D. H. Bhadeshia) no se asocia
la transformacion que se produce alrededor de los 550 °C a la FW.
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Figura 2.26. Micrografias opticas del material templado. (a) matriz (microestructura FW seglin
Pickering y Bhadeshia), (b) matriz: granos de ferrita aliotromorfica, (c) banda de ferrita
aliotromorfica dentro del material enriquecido con segregacion en A, (d) material con
segregacion en A en el que se sefiala con una flecha una isla de martensita-austenita [56].

Las regiones ricas en soluto por la segregacion en A resultaron ser mas oscuras y mas finamente
estructuradas que la matriz, tal como se observa en la micrografia optica de la Figura 2.26(d). Las
regiones del material con forma de bloque (un ejemplo de las cuales se sefiala con una flecha en
la misma Figura), fueron identificadas mediante microscopia SEM con electrones secundarios y
se distinguieron mejor mediante electrones retrodifundidos. Las observaciones mediante TEM
revelaron que estas regiones o “islas” estaban formadas por austenita retenida; en algunos casos
las islas estaban transformadas a martensita. Las islas de martensita-austenita fueron también
encontradas ocasionalmente en la matriz indicada como FW y en la ferrita aliotromorfica.

Después del tratamiento térmico de simulacion del templado, las muestras fueron revenidas a 645
°C por 6 horas con velocidades de calentamiento y enfriamiento controladas de 30 °C/h para
simular las condiciones en la mitad del espesor de la seccién gruesa. Esto condujo a un
engrosamiento de la cementita, particularmente en la zona segregada, donde también precipitaron
agujas finas de carburos tipo Mo,C. Por su parte, las islas de martensita-austenita dieron lugar a
una mezcla de ferrita-cementita.

En resumen, el estudio de Pickering y Bhadeshia propone que las zonas segregadas tienen mayor
templabilidad; por ello, en lugar de formar las fases presentes en la matriz, dichas zonas
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transforman predominantemente a bainita inferior con un residuo de islas de martensita-austenita.
La estructura fina de la bainita inferior y de las islas de martensita-austenita del material segregado
produce, en conjunto, valores mucho mas altos de dureza que la matriz. El revenido conduce
posteriormente a una reduccion general de la dureza, particularmente en las regiones segregadas
donde la descomposicion de las islas de martensita-austenita contrapesa la contribucion al
endurecimiento dada por la precipitacion de las particulas de Mo,C.

2.5.Tenacidad a la fractura en la zona afectada por el calor de
componentes soldados [S7]

La Zona Afectada por el Calor (ZAC) en una soldadura es la region no fundida del metal que
sufre cambios en las propiedades del material como resultado de la exposicion a altas
temperaturas. Esta region se localiza entre el metal fundido y el metal base, no afectado por el
calor.

El conocimiento del comportamiento en transformacion de la ZAC de componentes soldados es
necesario para comprender la mayoria de los problemas metalirgicos relacionados con la
soldadura. La ZAC experimenta un espectro de temperaturas que va desde la temperatura de
precalentamiento del material hasta la temperatura de fusion, y las transformaciones metalurgicas
que alli se producen dependen de la velocidad de enfriamiento y de la temperatura pico alcanzada
durante la soldadura. La confeccion de diagramas CCT especificos para la ZAC ha sido
generalmente descuidada; sin embargo, cuando se dispone de ellos, pueden ser utilizados para
elegir las condiciones de soldadura que daran como resultado microestructuras deseadas para la
ZAC y, dado que las estructuras resultantes tienen propiedades que dependen de los productos de
transformacion, un comportamiento en servicio adecuado.

La ZAC de componentes soldados ha sido considerada como el lugar potencial para la iniciacion
de una fisura -con posterior falla- del componente, debido a que las fallas tempranas del mismo
fueron asociadas con fisuras en la ZAC. Las ZAC’s de aceros de baja aleacion exhiben una dureza
alta y, a medida que su valor se incrementa, generalmente disminuye la tenacidad. El valor
maximo de la dureza se produce en la microestructura martensitica-bainitica de la region de grano
grueso, en las proximidades de la linea de fusion. Sin embargo, desde el punto de vista estructural
no es la dureza per se la propiedad importante, sino la tenacidad de la ZAC con respecto a la
tenacidad del material base adyacente.

La microestructura que presenta la mejor tenacidad es la martensita revenida a alta temperatura;
las microestructuras combinadas de martensita y bainita son menos tenaces, pero los valores
obtenidos son aun aceptables. La mayor velocidad de enfriamiento durante la soldadura se
produce en la ZAC de grano grueso; asi, esta region presenta el producto de transformacion que
se forma a mas baja temperatura posible para los aceros SA 508 Grado 2 Clase 1 y SA 533 Grado
B Clase 1. Por lo tanto, si es revenida correctamente, la region de grano grueso de la ZAC puede
tener una tenacidad comparable al resto de la estructura; pero en caso contrario, esta zona puede
exhibir los valores mas desfavorables para esta propiedad. La temperatura correcta de revenido
para estos aceros esta entre 621 y 677 °C.
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Por otra parte, la ZAC de las soldaduras puede presentar propiedades de resistencia a la traccion
y tenacidad superiores a las de un metal base quimicamente equivalente. Esto es particularmente
cierto para aceros de alta resistencia y baja aleacién que recibieron un correcto tratamiento
térmico de post-soldadura. La Figura 2.27 muestra un ejemplo de la influencia de la
microestructura sobre la tenacidad -obtenida mediante un ensayo de Charpy- de un acero de alta
resistencia y baja aleacion.
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Figura 2.27. Propiedades al impacto Charpy de un acero aleado con diferentes
microestructuras. (Resistencia a la traccion: 862 MPa) [57].
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Capitulo 3 : Procedimiento experimental y calculos termodinamicos

3.1. Materiales y preparacion de muestras
Los materiales estudiados fueron los aceros SA 533 Grado B Clase 1 y SA 508 Grado 3 Clase 1.

3.1.1. SA 533 Grado B Clase 1 (SA 533)

El estudio se llevo a cabo en un acero SA 533 Grado B Clase 1 en forma de placa, cuya
composicion quimica se muestra en la Tabla 3.1.

C Si Mn P S Cu Ni Cr Mo \4 Alsol
0,19 0,25 1,41 0,019 | 0,004 0,14 0,84 0,12 0,5 0,003 | 0,012

Tabla 3.1. Composicion quimica certificada del andlisis del producto en el acero SA 533 (% en
peso).

El material, correspondiente a la parte interna de una placa de 225 mm de espesor, fue
suministrado con un tratamiento térmico de austenizado a 880 °C y templado, seguido de un
revenido a 665 °C durante 12 horas; por ltimo, recibi6 un tratamiento de relevamiento de
tensiones a 620 °C por 40 horas.

Se mecanizaron probetas cilindricas de 75 mm de longitud total, con una zona calibrada de 30
mm de largo y 7 mm de diametro para ser ensayadas en un simulador termomecéanico Gleeble.
Luego de los ensayos, las muestras fueron cortadas, incluidas en una resina conductora -de modo
tal de presentar la superficie cilindrica en forma longitudinal- y desbastadas con papeles abrasivos
de granulometria gruesa hasta exponer el plano medio de la probeta, Figura 3.1.

Figura 3.1. Muestras del acero SA 533 utilizadas para microscopia optica y SEM.

Para revelar la microestructura obtenida, las muestras fueron desbastadas con papeles de carburo
de silicio de granulometrias menores y pulidas con pasta de diamante de hasta 1 pm, para ser
luego atacadas con Nital 2% (2 ml de HNO3 en 98 ml de alcohol etilico) durante 10 segundos.
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3.1.2. SA 508 Grado 3 Clase 1 (SA 508)

El estudio se llevo a cabo en un acero SA 508 Grado 3 Clase 1 (SA 508) forjado cuya composicion
quimica se muestra en la Tabla 3.2.

C Mn Si P S Cr Ni Mo
0,17 1,46 0,06 0,007 0,002 0,15 0,81 0,51

Al Sn As Ti Sb B Ta Co
0,017 | 0,006 | 0,005 0,001 0,0023 0,0002 0,0004 0,011

\% Nb (0} N H Ca Cu Alsol
0,008 | 0,003 | 0,002 | 0,0068 | 0,00014 0,001 0,08 0,014

Tabla 3.2. Composicion quimica certificada del andlisis de la colada del acero SA 508 Gr.3
CL.1 (% en peso).

El material fue suministrado con un tratamiento térmico de austenizado a 920 °C por 8 horas y
templado en agua, seguido de un revenido a 655 °C durante 12 horas y enfriado al aire. Se recibi6
una muestra consistente en un sector circular del anillo forjado con un espesor de pared de 135
mm. Cabe destacar que, en la fabricacion del forjado del cual se extrajo el corte que se muestra
en la Figura 3.2, el paso de trepanado descripto en 2.2.2.2 -necesario para obtener el hueco central
en la pieza- fue reemplazado por la operacion denominada piercing. Mediante este paso se logra
el hueco central de la pieza por deformacion, comprimiendo el material contra la pared interior
que se va formando. Una vez terminado el forjado de la pieza de la cual se extrajo el cupon con
el que se trabajd, hubo dos instancias de mecanizado, a saber, una primera donde se removieron
aproximadamente 50 mm de cada una de las caras (interior y exterior) y una segunda luego del
tratamiento térmico final donde se mecanizo6 hasta las dimensiones de plano de la pieza.

Con el objetivo de estudiar la microestructura representativa en todo el mencionado espesor de
pared se hizo un corte de la muestra recibida de modo que la dimension mayor del mismo resultara
paralela a la direccion radial y la dimension menor siguiera la direccion circunferencial (direccion
esta Gltima que coincide, a su vez, con la direccion principal de trabajado, PWD). De este modo
se obtuvo una probeta primaria cuyas dimensiones fueron 135 mm (direccion radial) x 15 mm
(direccion circunferencial) x 12 mm (direccion longitudinal) tal como se muestra en la Figura 3.2.
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Figura 3.2. Acero SA 508 donde se indican las direcciones de referencia para el corte
efectuado.

Por ultimo, se realizd el seccionamiento de la probeta primaria correspondiente a un forjado en
tres partes iguales (~ 45 mm) con el fin de caracterizar preliminarmente la microestructura de
cada una de estas zonas (zona interna, zona central y zona externa de la pared) en funcioén de
posibles variaciones en la velocidad de enfriamiento durante la obtencion del lingote y/o el
procesado termomecanico del forjado. La zona mas cercana a la cara interior de la pared se
identific6 como corte A, la zona central como corte B y la zona mas cercana a la cara externa de
la pared como corte C, tal como se muestra en la Figura 3.3:

Figura 3.3. Seccionamiento de la probeta del acero SA 508. Corte A: zona mas cercana a la
cara interna del forjado, corte B: zona central, corte C: zona mas cercana a la cara externa del
forjado.
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Para observar la macrosegregacion, las 3 muestras provenientes del seccionamiento fueron
desbastadas con papeles abrasivos de carburo de silicio utilizando métodos convencionales y
luego pulidas con pasta de diamante de hasta 1 pm, para ser finalmente atacadas con 2 reactivos
diferentes:

e Acido sulfurico (2 ml de H2SO4, concentracion 95-97%, en 98 ml de agua destilada) durante
10 minutos.

e Persulfato de amonio (30 g de (NH4)2S,0s, concentracion 10-12%, en 300 ml de agua
destilada) durante 3 minutos.

En cambio, para observar la microestructura mediante microscopia optica y electronica de
barrido, las muestras fueron atacadas con Nital 2% (2 ml 4cido nitrico HNO3 en 98 ml de alcohol
etilico) durante 10 segundos luego del pulido con pasta de diamante de 1 um.

3.2. Microscopia optica (MO) y electronica de barrido (SEM)

La microestructura de ambos materiales fue observada utilizando los siguientes microscopios y
condiciones de trabajo:

e MO: Olympus X51 perteneciente a la Division Metalografia y Tratamientos
Termomecanicos de la Gerencia Materiales, CAC-CNEA. Los aumentos utilizados fueron
50, 100, 200, 500 y 1000 X.

e FEG-SEM: Carl Zeiss NTS modelo SUPRA 40 perteneciente al Centro de Microscopias
Avanzadas de la Facultad de Ciencias Exactas y Naturales de la Universidad de Buenos Aires,
operado a 5 kV. Las observaciones se realizaron con aumentos de 250 X hasta 400.000 X y
una distancia de trabajo comprendida entre 2,9 y 7,2 mm.

e SEM: FEI Quanta 200, del Laboratorio de Microscopia Electronica de la Gerencia
Materiales, CAC-CNEA operado entre 12,5 y 25 kV. Las observaciones se realizaron con
aumentos de 15 X hasta 120.000 X y una distancia de trabajo comprendida entre 4,9 y 56,1
mm.

3.3. Microsonda electronica

Las mediciones de composicion quimica en el acero SA 508 se realizaron en la microsonda
electronica CAMECA SXFive perteneciente a la Gerencia Materiales, y tuvieron por objeto
investigar la correspondencia entre la heterogeneidad microestructural observada por técnicas de
microscopia y la existencia de segregacion quimica. Las mediciones se hicieron con un paso de 1
pum y un tamafio de haz de 1 pm, a partir de imagenes de electrones secundarios, trabajando en
modo puntual con una tension de aceleracion de 15 kV y una intensidad de corriente de sonda de
20 nA.
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3.4.Ensayo de dureza

Antes de realizar los cortes que dieron origen a las muestras A, B y C mostradas en la Figura 3.3,
se midi6 la dureza Rockwell A con una carga de 60 kg durante 10 segundos a lo largo del espesor
del forjado. Se tomaron 26 mediciones, distanciadas entre si aproximadamente 5 mm, como se
muestra en la Figura 3.4.

Figura 3.4. Puntos tomados para el ensayo de medicion de dureza en la muestra de acero SA
508.

3.5.Ensayo de microdureza

Para realizar los ensayos de microdureza en el acero SA 508 se utilizé un microdurémetro Vickers
Leitz Wetzlar perteneciente a la Division Metalografia y Tratamientos Termomecanicos de la
Gerencia Materiales, utilizando una carga de 100 gramos. Debido a que -como se vera mas
adelante- se identificaron dos tipos de zona claramente diferenciados en la microestructura de este
acero, a saber, matriz (M) y zona segregada (ZS), se realizaron mediciones distinguiendo las
mismas por zona (M y ZS) (Tabla 3.3) en cada una de las regiones seleccionadas que se muestran
en la Figura 3.5, realizdndose un total de 113 ensayos:

NUMERO DE
PROBETA UBICACION MEDICIONES POR ZONA

7S M

A Borde .corre.spondlent_e ala 20 2
zona interior del forjado

B Zona central 15 22

C Borde congspondlentg ala 17 17
zona exterior del forjado

Tabla 3.3. Mediciones de microdureza para cada tipo de microestructura en el acero SA 508.

39



Figura 3.5. Zonas seleccionadas para realizar las improntas de microdureza en cada probeta del
acero SA 508.

3.6. Ensayos en la maquina de Gleeble

Los ciclos térmicos realizados en el acero SA 533 se llevaron a cabo en un simulador
termomecanico Gleeble-1500 perteneciente a la Universidad de Oulu, Finlandia. Esta maquina
puede simular una amplia variedad de procesos metalurgicos térmicos/mecdnicos y cuenta
ademas con un cabezal para mediciones dilatométricas, mediante el cual puede monitorearse la
variacion del volumen especifico de un material en funcion de la temperatura o el tiempo durante
un ciclo especificado.

3.6.1. Simulacion fisica de la Zona Afectada por el Calor en ensayos
Gleeble

En un proceso de soldadura real, el tamafio de la ZAC estd influido por el nivel de difusividad
térmica del material -que depende a su vez de la conductividad térmica, la densidad y el calor
especifico del mismo- y por la cantidad de calor depositada en el proceso, que esta gobernada por
la cantidad de calor aplicada y el tiempo de exposicion a la fuente calorica. Asi, materiales con
alta difusividad térmica produciran ZAC’s menos anchas; por otra parte, cuando el material se
expone a cantidades mayores de energia por periodos mas largos, la ZAC es mas ancha. En
consecuencia, procesos con bajo aporte de calor produciran enfriamientos mas rapidos, llevando
a ZAC’s mas estrechas, mientras que un aporte de calor alto poseerd una velocidad de
enfriamiento mas lenta, llevando a una ZAC mas ancha [58].

Para una simulacion fisica de un proceso de soldadura, tal como la que se realiza en un ensayo
Gleeble, puede demostrarse que los parametros de control del ciclo térmico impuesto poseen una
equivalencia con respecto a los parametros usuales de control del proceso “real” [59,60]; sin
embargo, la obtencion de dicha equivalencia no es trivial y qued6 excluida del alcance de esta
Tesis. A pesar de ello, es posible asumir que el tiempo de enfriamiento ts;s (uno de los parametros
programables en el ensayo Gleeble) cumplira un rol indicador en cuanto a la estimacion del ancho
de la ZAC simulada. En efecto, en una soldadura real mayores aportes de calor implicaran -
manteniendo fijas las propiedades del material- enfriamientos mas lentos, mayores tgs y ZAC’s
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mas anchas. En las experiencias de ensayo Gleeble la variacion del aporte de calor puede
simularse o bien manteniendo fija la temperatura maxima de ensayo (monitoreada con la
termocupla de control) y variando el parametro tgs, 0 bien con el procedimiento inverso (fijando
ts;s y variando Tmax) [01]; a su vez, la geometria de la soldadura “real” puede tenerse en cuenta a
través de las condiciones experimentales de calentamiento y extraccion de calor, que generaran
gradientes en la probeta de ensayo en las direcciones radial [62] y axial [63]. Para condiciones
con temperatura maxima de ensayo fija se espera, entonces, el mantenimiento de la misma
relacion entre el tys y el ancho de la ZAC, esto es, a mayores tgs, mayores anchos para la ZAC;
ello independientemente del tipo de gradiente de temperatura impuesto en una probeta particular
por una geometria de ensayo particular.

3.6.2. Dilatometria

La dilatometria es una de las técnicas empleadas en el estudio de las transformaciones de fase en
aceros. La magnitud fisica que se observa es el cambio en el volumen especifico asociado al
calentamiento, enfriamiento y/o transformacion del material, para casi todas las transformaciones
de fase en estado solido. El cambio en el volumen especifico queda representado, bajo hipotesis
adecuadas, por el cambio en la longitud o el didmetro de una muestra; en el caso isotérmico, dicho
cambio se registra como una funcion del tiempo a temperatura constante, mientras que en el caso
anisotérmico se monitorea a medida que la muestra se calienta o se enfria a una velocidad
controlada. Se miden entonces, simultaneamente, las curvas de longitud o diametro de probeta vs.
tiempo y temperatura vs. tiempo, para trazar, a partir de ellas, la curva longitud o diametro en
funcion de la temperatura. De esta manera, es posible extraer de la curva dilatométrica, entre otras
informaciones, temperaturas criticas de transformacion de fase.

El aumento de la temperatura en un material genera una mayor amplitud en la vibracion térmica
de los atomos, lo que a su vez provoca un aumento de la distancia promedio entre ellos y por
consiguiente un incremento del pardmetro de red. Estos fendmenos microscopicos tienen, a su
vez, un correlato macroscopico que se manifiesta en el mencionado cambio de longitud o diametro
de una probeta representativa. La relacion entre el incremento de temperatura y la expansion del
material puede ser muy diferente para distintos tipos de materiales; en el caso de los metales la
relacion corresponde casi siempre a un incremento lineal con el incremento de la temperatura y
estd dada por el coeficiente de dilatacion a. El coeficiente de dilatacion es propio del material
estudiado y varia tanto con la composicién como con la naturaleza de las fases presentes en el
mismo. Si se produce un cambio de fase en el transcurso de un determinado ciclo térmico, se
modificara el coeficiente de dilatacion y por lo tanto cambiara la pendiente de la curva dilatacion
(o contraccion) vs. temperatura.

En la Figura 3.6 se presenta de manera esquematica el grafico que se obtiene al someter una
muestra del acero SA 533 a un ciclo térmico de calentamiento y enfriamiento, a una velocidad de
enfriamiento para la cual la austenita formada en el material a alta temperatura transforma
Unicamente a martensita. En la etapa de calentamiento (linea punteada) se puede observar un
aumento uniforme en el volumen de la muestra — registrado como aumento relativo en la longitud
o el didametro - debido a la dilatacion térmica del material. Cuando se alcanza la temperatura en
la que la estructura inicial -martensita revenida, bainita revenida o una mezcla de ambas-
transforma a austenita se produce una contraccion, ya que esta ultima fase tiene un volumen
especifico significativamente menor que cualquiera de las fases presentes en la microestructura
inicial. En el intervalo intercritico, la contribucion en contraccion debida a la transformacion esta
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siempre por encima de la contribucion en expansion debida al aumento de la temperatura.
Finalizada la transformacion, la dilatacion relativa sigue aumentando linealmente debido a la
expansion de la austenita con la temperatura. Durante el enfriamiento (linea llena) se observa el
proceso inverso; la contraccion térmica hace que la longitud o el didmetro disminuyan linealmente
durante la primera etapa (tramo AB) hasta llegar a la temperatura de inicio de transformacion —
en este caso a la martensita-, en donde se observa un aumento brusco de la misma (tramo BC).
Finalizada la transformacion, se reanuda la contraccion del material con la temperatura (tramo
CD), aunque en este caso en particular no se observa exactamente un cambio lineal de la longitud
con la temperatura, sino un comportamiento mas cercano a una relacion cuadratica.

1.2
1

0.8 Calentamiento
0.6

A/l 04
0.2

Templado

0.2 0- 800 1000
0.4

0.6

Temperatura (°C)

Figura 3.6. Esquema de curva dilatométrica para una muestra que presenta inicamente una
transformacion martensitica durante el enfriamiento. En rojo esta marcada la region que
contiene a la temperatura M;[64].

3.6.3. Ensayos realizados en el acero SA 533

En la Figura 3.7 se muestran los ciclos térmicos realizados en el simulador termomecénico
Gleeble-1500. En este caso particular, la magnitud medida para registrar el cambio de volumen
especifico es el diametro. Las muestras fueron calentadas a 250 °C/s hasta una temperatura de
aproximadamente 1320 °C, mantenidas a dicha temperatura durante 1 minuto y luego enfriadas
con un régimen no lineal que proporciond tiempos de enfriamiento entre 800 y 500 °C (ts;s)
variables. El mencionado conjunto de parametros se seleccion6 sobre la base de la informacion
aportada por la Referencia [57] con el objetivo de obtener, variando la velocidad de enfriamiento
desde austenita, tres estados microestructurales (martensita, bainita, martensita-bainita) presentes
habitualmente en la ZAC de los cordones de soldadura del acero SA 533. En la Tabla 3.4 se
resumen los ciclos térmicos —con sus correspondientes tg;s- estudiados; como se indica en ella,
mayores tgs resultan en menores velocidades promedio de enfriamiento.
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Figura 3.7. Ciclos térmicos y tg;s aplicados para el acero SA 533 en la maquina de Gleeble.

Velocidad de
Muestra ts;s () enfriamiento
promedio (°C/s)
M6 6 50
M60 60 5
MI108 108 2,8
M400 400 0,75

Tabla 3.4. Muestras del acero SA 533 ensayadas en la maquina de Gleeble.

Midiendo la variacion relativa del diametro de las probetas registrada por el cabezal dilatométrico
durante estos ciclos térmicos se obtuvieron las curvas dilatométricas que permitieron estimar las
temperaturas criticas de inicio y finalizacion de las transformaciones involucradas.

3.6.4. Determinacion de las temperaturas de inicio y fin de
transformacion martensitica y bainitica

Las determinaciones de las temperaturas criticas para todas las muestras se realizaron utilizando
dos métodos empiricos diferentes: el método de la recta y el método de la tangente. Las
mediciones presentan una incertidumbre de aproximadamente £ 10 °C.
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3.6.4.1. Método de la recta

Este método se implementod ajustando por una recta aquellas regiones de la curva dilatométrica
(AL/L vs. T) cercanas al inicio y final de un cambio de fase donde la curva se mantiene
aproximadamente lineal durante el enfriamiento. Los valores de las temperaturas criticas
corresponden a los puntos donde las rectas aproximadas se apartan de la curva dilatométrica
experimental, tal como se muestra en la Figura 3.8 para la determinacion de las temperaturas
criticas de transformaciéon a la bainita. En dicha figura puede observarse que la anomalia
dilatométrica posee una primera instancia en la que se registra un cambio de pendiente de la
porcion lineal de la curva, para luego iniciarse un evento de dilatacion mucho mas pronunciado,
con una reversion del signo de la pendiente y que da cuenta de la parte sustantiva de la
transformacion. En todos los casos, se asumio como temperatura de inicio de la transformacion
la correspondiente al primer cambio de pendiente mencionado.

AL/L

300 400 500 600 700

Temperatura (°C)

Figura 3.8. Esquema del método de la recta para la determinacion de las temperaturas criticas
B; y Br.

3.6.4.2. Método de la tangente

La determinacion de las temperaturas de transformacion también puede realizarse mediante la
aplicacion del método de la tangente, que puede considerarse una variante del anterior [65]. El
procedimiento consiste en trazar rectas tangentes a la curva de enfriamiento antes y después de
cada punto singular que se asume asociado a una transformacion. Dichas tangentes se seleccionan
también siguiendo porciones lineales de la curva experimental; en caso de no encontrarse una
porcion lineal significativa para un sector de la curva la recta tangente puede definirse
considerando un angulo de deflexion prefijado a partir del sector adyacente que si la presente. En
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el punto en que ambas rectas se intersecan queda determinada la temperatura de transformacion
de fase correspondiente, tal como se muestra en la Figura 3.9. Ambos métodos tienen asociada
una cierta dependencia del criterio del operador, y por ello se opt6 por asignar un margen de error
que dé cuenta de este hecho.

AL/L
=
)]

T

200

Temperatura (°C)

Figura 3.9. Representacion esquematica del método de la tangente para la estimacion de las
temperaturas de inicio y fin de la transformacion bainitica [65].

3.7. Estudios de difraccion de rayos X

La difraccion de rayos X es una técnica de caracterizacion que proporciona informacion relevante
sobre la estructura de un sélido cristalino. El fenomeno de difraccion se produce cuando un haz
de longitud de onda A es dispersado al incidir sobre la estructura cristalina de un material. Si los
haces dispersados por atomos vecinos interfieren constructivamente, la intensidad dispersada
tendra un maximo, que se transformard en un minimo para el caso de interferencia destructiva.
Asi, un detector convenientemente elegido y orientado puede registrar picos de intensidad en
funcion del angulo de incidencia. Este fenomeno puede representarse con la ley de Bragg, que
relaciona el espaciado interplanar de una familia de planos difractantes (d), el angulo de incidencia
del haz (6) y la longitud de onda de la radiacion (4):

nl = 2dsen 0
donde n es un nimero entero (1,2,3...).

De esta manera, cada una de las fases presentes en la muestra tendra un patrén de difraccion
caracteristico. Por otra parte, se puede relacionar la intensidad de los picos con la fraccion en
volumen de cada una de las fases presentes. La identificacion de estas fases se realiza a través de
la comparacion del difractograma experimental con los patrones de difraccion de la base de datos
del ICDD (Internacional Center for Diffraction Data); esta base de datos contiene informacién
caracteristica del material y de las condiciones en que fue realizada la experiencia.
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A partir de un difractograma se puede obtener una cantidad de informacion considerable, teniendo
en cuenta la forma, la posicion, el ancho y la intensidad de los picos. Asi, la posicion esta asociada
a la identificacion de compuestos cristalinos, la medicion de macrotensiones residuales y la
medicion de parametros de red; el ancho se utiliza en la caracterizacion de la microestructura de
la muestra y la intensidad permite la determinacion cuantitativa de la fraccion de fases cristalinas
y la medicion de la textura cristalografica.

3.7.1. Preparacion de muestras

Para la obtencion de informacién microestructural por medio de la técnica de difraccion de rayos
X se requieren muestras que presenten una superficie plana, especular y libre de deformaciones.
Por este motivo, luego del pulido hasta pafio de 1 um se realizé un pulido electrolitico utilizando
el método del tampon. El electrolito empleado fue una solucion de butil cellosolve-perclorico
90:10 (Butil cellosolve 90% y acido perclorico 10%). La tension aplicada fue de 35 V, procurando
que el valor de la corriente no sobrepasara los 0,5 A. El tiempo estimado de pulido fue de
alrededor de 3 minutos. Durante el pulido se mantuvo la solucion refrigerada sumergiendo el
recipiente que la contenia en agua con hielo. Teniendo en cuenta el area aproximada iluminada
por el haz de rayos X (1 cm x 1,5 cm), las zonas pulidas fueron:

e Acero SA 508:
o Probeta A: zona cercana a la cara interna del forjado (posiciones 1-2 en la Figura 3.4).
o Probeta B: parte central (alrededor de la posicion 14 en la Figura 3.4).
o Probeta C: zona cercana a la cara externa del forjado (posiciones 26-27 en la Figura
3.4).
e Acero SA 533:
o Parte central de las muestras.

3.7.2. Equipos utilizados

La caracterizacion de las diferentes estructuras cristalinas presentes en ambos materiales se
efectud usando los siguientes equipos:

e Difractometro Philips modelo PW-3710 perteneciente a la Gerencia Materiales, CAC, CNEA.
El equipo utiliza radiacion Co K, (Kui=1,788965 A y K»=1,792850 A) y cuenta con un
detector de tipo proporcional. Esta radiacién permite obtener mas separacion entre los picos
del difractograma, motivo por el cual los datos obtenidos con ella son mas favorables para el
analisis de picos que presenten superposicion. Los barridos se realizaron para las muestras A,
B y C del acero SA 508 en el intervalo angular de 20 desde 35° a 130° a una velocidad de
barrido de alrededor de 0,264 °/min. Los ensayos se realizaron a temperatura ambiente.

e Difractometro Panalytical modelo Empyrean perteneciente a la Gerencia de Investigacion y
Aplicaciones, CAC-CNEA. Este equipo utiliza radiacion Cu K, (Kui=1,5406 A y K»=1,5443
A), cuenta con un monocromador plano de grafito para eliminar la fluorescencia (inevitable
por tratarse del analisis de una matriz base Fe) y un detector ultrarrapido Pixcel que permite
una estadistica de conteo significativamente mayor y, por lo tanto, mejores posibilidades para
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la identificacion de picos de fases que presentan baja fraccion en volumen. Los barridos en
20 se realizaron entre 30° y 130° con paso de 0,026° y un tiempo equivalente por paso de 75
segundos, para las tres muestras del acero SA 508 y las muestras del acero SA 533 ensayadas
por enfriamiento continuo. En todos los casos, se tomaron 20 difractogramas -en un tiempo
total de 20 minutos- para cada probeta, que fueron Iuego superpuestos con el fin de obtener
una mejor estadistica de conteo. Se realizd también un barrido con un patron de Si
conservando las mismas condiciones experimentales, con el fin de obtener los parametros de
la funcién instrumental de este equipo.

3.7.3. Analisis de los difractogramas

En primer lugar, los difractogramas obtenidos fueron analizados para determinar, sobre la base
de la posicion de los picos de difraccion obtenidos y la informacion preexistente en la literatura
sobre el tipo de material estudiado, las posibles fases presentes. La identificacion de fases se
realizd, tal como se menciond mas arriba, comparando las posiciones angulares de los picos
experimentales con patrones de la base de datos del ICDD (International Center for Diffraction
Data) [66]. El programa utilizado para realizar la comparacion fue PowderCell 2.4 [67].

En segundo lugar, se realiz6é un analisis detallado de los anchos de linea y se calcularon, a partir
de ellos, los parametros microestructurales derivados. Como se explica en el Apéndice, las
componentes que contribuyen a un perfil de difraccion pueden dividirse en 3 categorias:

1. Perfil intrinseco £, cuyo ensanchamiento esta ligado al tamafio dominio de difraccion y a
las microdeformaciones en la muestra.

2. Contribucion espectral w, relacionada con el ancho inherente de las lineas espectrales.

3. Contribucion instrumental g, que depende de la imagen de la fuente de rayos X, las
condiciones de planitud y transparencia de la muestra, la divergencia axial del haz
incidente y la rendija de recepcion.

Para llevar a cabo en la practica el tratamiento de estas tres componentes en el ajuste de los picos
de difraccion se utilizaron los paquetes de software Origin y Winplotr [68]; debido a la extension
de este topico y con el objeto de no perjudicar la fluidez en la lectura la fundamentacion teodrica
y la implementacion de estos procedimientos se describen detalladamente en el Apéndice.

En tercer lugar, para estimar el porcentaje de austenita retenida presente en cada una de las
muestras del acero SA 533 se utilizaron los difractogramas obtenidos con el equipo Panalytical
Empyrean y radiacion de Cu. En la literatura previa han sido informados una variedad de casos
de identificacion y cuantificacion de austenita retenida para diferentes aceros [69] [70]; en el
presente trabajo la estimacion se realiz6 utilizando el programa XRDCALC [71], que implementa
las expresiones establecidas en la norma ASTM E975-13 [72]:

y=<— DG an Z%J

4= "

Ecuacion 5
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donde

R: factor de escala

1;: intensidades integradas

V. fraccion en volumen

y: austenita

o: ferrita

q: nimero de picos de la austenita
p: numero de picos de la ferrita

Los valores de entrada que toma este programa son las intensidades integradas, las alturas, las
posiciones angulares y los indices de Miller de un conjunto de picos de austenita y ferrita. En el
presente trabajo, se ajustaron los picos (1 1 0) de la ferritay (1 1 1) de la austenita con el programa
Origin [73], que permite modelar con mayor precision un fondo no horizontal (ver secciéon A.1
del Apéndice). En este punto, es necesario sefialar que la presencia de dobletes en cada uno de los
picos dificulta el analisis de datos de los mismos. Para separar el doblete y obtener el ancho
aparente (a altura mitad e integral) de la contribucion Kq1, se modelaron las contribuciones Ko y
Koz, introduciendo los vinculos sobre las posiciones angulares y las intensidades de cada una que
se describen el Apéndice. En este caso, los picos se ajustaron con una funcion de tipo Voigt.

La Tabla 3.5 indica las radiaciones utilizadas para los experimentos realizados sobre los dos
materiales estudiados, y la metodologia de analisis de datos utilizada en cada caso.

Material | Radiacion Software Finalidad
Co WINPLOTR Ancho integral aparente
SA 508 Ancho integral aparente, ancho fisico,
Cu WINPLOTR tamafio de dominio de difraccion y
microdeformacion

Ancho integral aparente, ancho fisico,
WINPLOTR tamafio de dominio de difraccion y
microdeformacion

SA 533 Cu ORIGIN con correccion

de fondo no horizontal Fraccion de fase austenita

XRDCALC

Tabla 3.5. Esquema descriptivo de las experiencias de DRX realizadas para los aceros SA 533
y SA 508.
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3.8. Calculos termodinamicos en el acero SA 508

Las propiedades mecéanicas de los aceros dependen fuertemente de la evolucion de las fases
estables y metaestables presentes. Los datos experimentales sobre equilibrios de fases en los
sistemas de aceros a temperatura de servicio, es decir, a temperaturas menores a los 750 °C
aproximadamente, son dificiles de obtener en condiciones de laboratorio. Ademas, las
condiciones de equilibrio termodindmico generalmente no se pueden alcanzar en tiempos de
tratamiento térmico razonables. De esta manera, los modelos predictivos o empiricos acerca del
comportamiento de carburos y fases intermetalicas pueden ser una herramienta util para estimar,
por ejemplo, la vida remanente de componentes en condiciones de servicio.

En el método CALPHAD (CALculation of PHase Diagrams, por su abreviacion en inglés), las
propiedades de un sistema en equilibrio termodinamico se evalian modelando la dependencia con
la temperatura y la composicion de la energia libre de Gibbs de las fases individuales. Los estados
de equilibrio del sistema se calculan a través de la minimizacion de su energia libre total con un
algoritmo apropiado, implementado en un software. La existencia de informacioén experimental
sobre propiedades termoquimicas y/o diagramas de fase de un sistema en un rango amplio de
temperaturas y composiciones es la condicion necesaria para obtener un conjunto de parametros
termodindmicos optimizados que permitirdn calcular el equilibrio de fases. En el caso de los
aceros, los datos experimentales sobre los equilibrios de fases a temperaturas de servicio
provienen habitualmente de la practica industrial [74].

Thermo-calc® [75] es un software que permite obtener informaciéon termodinamica sobre
sistemas multicomponentes complejos a partir de informacion experimental relacionada con
sistemas de menor orden, es decir binarios, ternarios, cuaternarios y quinarios. Sin embargo, cabe
destacar que la técnica CALPHAD no permite predecir la aparicién de una nueva fase; por ello,
se desarrollan bases de datos con modelos termodinamicos de las fases que han sido
caracterizadas experimentalmente y calculos termodinamicos preestablecidos de complejidad
creciente, utiles para diferentes aplicaciones, tales como el caso de los aceros.

Para la realizacion de los calculos termodinamicos debe aportarse informacion de entrada al
software, habitualmente incluida en las siguientes condiciones:

e Composicion quimica del sistema multicomponente.

e Temperatura de equilibrio inicial, aquella a la cual se espera la presencia de ciertas fases, tales
como soluciones sélidas, precipitados y/o compuestos intermetalicos.

e Presion del sistema, considerando como valor fijo 1 atm.

e Numero de moles del sistema (1 por convencion).

Luego, mediante una operacion de mapeo (calculo punto a punto del equilibrio de fases en un
diagrama bidimensional composicion-temperatura o composicidon-composicion), o bien de
barrido (idem en un diagrama unidimensional, composicion o temperatura), se llega a un diagrama
de fases estimado, que dara una idea de las fases estables o metaestables posibles de encontrar en
condiciones experimentales seleccionadas [74].

Se emple6 Thermocalc version R con la base de datos TCFES para estimar el diagrama de
equilibrio de fases a partir de la composicion quimica del acero SA 508 [75].
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Capitulo 4 : Resultados y discusiones
4.1.SA 533
4.1.1. Caracterizacion del material en la condicion de suministro.

La inspeccion metalografica del material SA 533 (esto es, un material proveniente de un proceso
de elaboracion en placas) en la condicion de suministro permitio advertir -del mismo modo que
lo anticipado para el caso de materiales forjados- la presencia de dos tipos de zona diferenciados,
a saber, matriz y zonas segregadas. En la micrografia optica a bajo aumento de la Figura 4.1(a)
es posible observar el fibrado mecanico producto de la orientacion de las zonas segregadas (ZS)
en la direccion de deformacion principal. En la Figura 4.1(b) se muestra una micrografia optica a
mayor aumento, a partir de la cual podria sugerirse que la microestructura de la ZS es mas fina
que la correspondiente a la matriz.

Figura 4.1. Micrografias opticas del acero SA 533 en la condicion de suministro. Seccion
longitudinal y perpendicular al plano de laminacion.

En las micrografias SEM de la Figura 4.2 se corrobora y evidencia con mas detalle la diferencia
entre la microestructura de la ZS (mas fina) y la de la matriz. En esta tltima aparecen regiones
aproximadamente equiaxiales, sin relieve y con tamafios entre 10 y 20 pm cuyo aspecto podria
sugerir la presencia de ferrita alotriomorfica o ferrita bainitica, dependiendo de la velocidad de
enfriamiento de la chapa. Estas regiones no se encuentran presentes en la ZS, probablemente por
la formacion directa de bainita.
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Figura 4.2. Micrografias SEM del acero SA 533 en la condicion de suministro donde se indican
la matriz (M) y la zona segregada (ZS).

4.1.2. Analisis de las curvas dilatométricas

Como se mencion6 en el Capitulo 3, seccion 3.6.3, se disefiaron ciclos térmicos en los que,
variando la velocidad de enfriamiento desde la austenita, se produjeron diferentes estados
microestructurales (martensita, bainita y posible mezcla martensita-bainita) presentes
habitualmente en la ZAC asociada a los cordones de soldadura de un acero SA 533 Grado B Clase
1. En la Figura 4.3 se presentan las curvas dilatométricas correspondientes a los ciclos térmicos
mostrados en la Figura 3.7.
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Figura 4.3. Curvas dilatométricas correspondientes a los ciclos térmicos llevados a cabo en una
maquina de Gleeble a distintas velocidades de enfriamiento.

En la Figura 4.4 se superponen las curvas dilatométricas correspondientes al enfriamiento para
los cuatro ciclos térmicos analizados; a partir de la observacion del conjunto de curvas se advierte
el cambio en la forma de las mismas, producto de las diferentes transformaciones de fase. En las
curvas se seflalan ademas las temperaturas criticas de inicio y finalizacion de las distintas
transformaciones ocurridas durante el enfriamiento en cada caso; dichas temperaturas se
obtuvieron haciendo uso de los métodos descriptos en el Capitulo 3, seccion 3.6.4.
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Figura 4.4. Curvas dilatométricas y temperaturas criticas correspondientes al enfriamiento de
todas las muestras.

En la Tabla 4.1 se resumen los resultados obtenidos para las temperaturas criticas estimadas, con
un error experimental aproximado de +/- 10 °C. Se aprecia una tendencia al aumento de la
temperatura critica Bs a medida que aumenta el tg;s. Por otra parte, se asumid que, con excepcion
de la muestra enfriada con tg;s = 6 s, las temperaturas de finalizacion de la anomalia dilatométrica
corresponden a la temperatura de fin de la transformacion bainitica, es decir, no se consider6 la
posibilidad de que la curva dilatométrica contenga una contribucion que dé cuenta de la formacion
de una pequena fraccion de martensita dado que las observaciones microestructurales (ver 4.1.3)
mostraron que la bainita es el microconstituyente mayoritario. Por altimo, no se observan cambios
en las curvas dilatométricas para temperaturas menores a By.

Velocidad de
.. Temperaturas
815 (S) enfriamiento criticas (°C)
promedio (°C/seg)
6 50 M; ~ 427 °C
Bs=516°C
60 > Br~347°C
By~ 540 °C
108 2,8 By~ 340 °C
Bs =596 °C
400 0,75 B~ 410 °C

Tabla 4.1. Temperaturas criticas a partir del analisis de las curvas dilatométricas para todas las
muestras.
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4.1.3. Caracterizacion microestructural del SA 533 luego de los ciclos
térmicos

En la Figura 4.5 se muestra una micrografia optica (a) y una micrografia SEM (b) de la muestra
con tgs = 6 s. Sobre la base de lo observado mediante microscopia electronica de barrido y de
acuerdo con la informacion proporcionada por las curvas dilatométricas, se asume una
microestructura martensitica, en donde se indican zonas cuya apariencia sugiere martensita
coalescida (MC) y zonas de martensita tipo liston (M).

Figura 4.5. Muestra tg;s = 6 s. (a) Micrografia optica, (b) Micrografia SEM. MC: martensita
coalescida.

En la Figura 4.6 se exhibe una micrografia optica (a) y una micrografia SEM (b) de la muestra
con tgs = 60 s. En este caso las observaciones sugieren principalmente la presencia de bainita. Sin
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embargo, se observan zonas con apariencia de paquetes de listones (sefialadas con una flecha)
cuyo aspecto podria sugerir la presencia de martensita -aunque esta fase no haya sido detectada
mediante dilatometria- o de una de las varias morfologias que presentan los productos de la
transformacion bainitica.

Figura 4.6. Muestra tg;s = 60 s. (a) Micrografia optica, (b) Micrografia SEM. Se sefialan con
flechas las zonas que podrian asociarse a martensita u otra morfologia bainitica

En la Figura 4.7 se presenta una micrografia optica (a) y una micrografia SEM (b) de la muestra
con tg;s = 108 s. Al igual que en la muestra anterior, se observa principalmente la presencia de
bainita junto con una fraccién minoritaria de zonas de morfologia irregular, con estructura
aparentemente fina y libres de precipitacion de segundas fases. Tal como se sefial6 en el Capitulo
2, el “espectro continuo” de microestructuras que aparecen como producto de la transformacion
bainitica durante un enfriamiento continuo no es clasificable de manera inmediata por simple
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inspeccion visual; una informacién mayor acerca de estas zonas podria ser obtenida mediante
microscopia electronica de transmision.

Figura 4.7. Muestra tg;s = 108 s. (a) Micrografia optica, (b) Micrografia SEM.

En la Figura 4.8 se muestra una micrografia optica (a) y dos micrografias SEM (b) y (c) de la
probeta con tg;s = 400 s. Esta probeta presenta una microestructura que sugiere la presencia
mayoritaria de bainita, lo que resulta, nuevamente, consistente con la informacion aportada por la
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dilatometria. Sin embargo, aparecen zonas con aspecto tipo bloque que podrian corresponder al
microconstituyente metalografico denominado martensita-austenita (M-A) [76].
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Figura 4.8. Muestra tg;s = 400 s. (a) Micrografia optica, (b) y (c) micrografias SEM. M-A:
probable microconstituyente martensita-austenita.
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4.1.4. Caracterizacion de las muestras mediante difraccion de rayos X.

Desde el punto de vista de la difraccion de rayos X, todas las muestras analizadas presentaron una
estructura mayoritariamente martensitica o de ferrita bainitica, con una muy baja proporcion de
austenita retenida. Usando radiacion Cu K. se observaron cinco picos experimentales
pertenecientes a la ferrita bainitica y/o martensita en las posiciones aproximadas 44,7° 65,06°
82,38% 99,01°y 116,47° en 26 con indices de Miller (1 10),(200),(211),(220)y(310)
respectivamente. En la Figura 4.9 se presentan, superpuestas en un unico panel en cada caso, las
regiones angulares que contienen los picos de difraccion de la fase matriz (ferrita o martensita)
obtenidos para las muestras enfriadas a diferentes tg;s. Se observa un ligero corrimiento de los
picos de la muestra tg;s 6 s hacia valores de 20 mayores con respecto a las muestras con tg/s
mayores.
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Figura 4.9. (a), (b), (c), (d) y (e). Picos de difraccion con indices de Miller (1 1 0), (20 0), (2 1
1), (22 0)y (3 10) respectivamente, de la estructura de ferrita o martensita para las muestras
con tg;s 65, 60 s, 108 s y 400 s del acero SA 533. Radiacion Cu K.

En la Figura 4.10 se presenta una region ampliada del difractograma correspondiente a una
muestra con posible mezcla martensita (minoritaria) - bainita (mayoritaria) (se selecciond
arbitrariamente la muestra tgs = 108 s) con la finalidad de ilustrar con detalle un ejemplo de los
picos analizados y de la asignacion de fases correspondiente. En este caso se sefialan también los
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posibles picos de austenita retenida en las posiciones 43,51°% 50,67° 74,49° y 90,41° en 20 con
indices de Miller (1 1 1),(200),(220)y (3 1 1), respectivamente.

Muestra 108 s
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Figura 4.10. Identificacion de los picos de difraccion observados para la muestra (tgs =108 s)
en el acero SA 533. Radiacion Cu K.

La Figura 4.11 y la Figura 4.12 corresponden a la muestra con tg;s = 400 s; para presentarlas se
divide en dos el rango angular con el fin de mostrar con mayor nivel de detalle la presencia de
picos de austenita retenida y cementita. Los posibles picos de cementita se observaron en las
posiciones aproximadas 37,77°; 40,99°; 43,92°; 45,1°; 45,98° y 49,24° en 20 con indices de Miller
(121),(201),(102),(031),(112)y(221),respectivamente.

El cotejo preliminar por simple inspeccion visual sugiere la existencia de picos adicionales de
cementita a ambos lados del pico (1 1 0) de ferrita, pero debido al solapamiento con el mismo

este resultado debera corroborarse con el auxilio de métodos mas precisos de analisis (método de
Rietveld).

61



1336

- Austenita retenida o
- Cementita (Fe3C)
- SA 533 - Muestra (tas= 400 s)

948

] i1 ] [
T
45

| . J J LEDJL j e

Figura 4.11. Difractograma de la muestra tg;s = 400 s con indicacion de los posibles picos de austenita retenida y cementita en el acero SA 533 (intervalo
angular considerado 30-55° en 20).
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Figura 4.13, que reune a las 4 muestras estudiadas, se acota atin mas el intervalo angular con el
fin de mostrar la variacion, en intensidad maxima y ancho, de los picos de austenita retenida en
funcion de las diferentes velocidades de enfriamiento. Se observa que a medida que disminuye la
velocidad de enfriamiento los picos de austenita retenida resultan mejor definidos con respecto al
pico vecino de ferrita y son mas intensos. De este modo, el pico (1 1 1) de austenita se “separa”
del pico (1 1 0) de la ferrita segun aumenta el valor de ts;s.

y=(111) (110) (F) 7205
I S
N ——108s
2000 - Fe3C=(002) 400's
i
Fe,C=(121) ) ‘!

1000

Intensidad (N° de cuentas)

P O O O SO T SR SR L Lo
36 38 40 42 44 46 48 50 52

26 (°)

Figura 4.13. Comparacion de los difractogramas obtenidos a partir de las distintas muestras
estudiadas, en el intervalo angular 36-52,5° en 26.

4.1.5. Fraccion en volumen de austenita retenida

Los resultados de los célculos delineados en la seccion 3.7.3 del Capitulo 3, Parte Experimental
se presentan en la Tabla 4.2; estos resultados se obtuvieron mediante la rutina XRDCALC a partir
de los datos ingresados teniendo en cuenta inicamente la contribucion de la radiacion Ky.

Fraccion en volumen

ts;s (S) | de austenita retenida
(%)
6 0,7
60 0,8
108 0,5
400 1,0

Tabla 4.2. Fracciones de austenita retenida obtenidas por analisis de los espectros de difraccion
de rayos X para las muestras enfriadas a distintos ts/s.
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Como se aprecia, las fracciones calculadas con esta metodologia no difieren significativamente
y no permiten, por lo tanto, justificar las tendencias cualitativas sefialadas en la
Figura 4.13. Posiblemente, el procedimiento de calculo empleado requiera un ajuste mas preciso
de los picos experimentales mediante un refinamiento con el método de Rietveld, a fin de poder
considerar posibles efectos de textura (orientacion preferencial).

4.1.6. Analisis de la variacion en los anchos integrales

Como se presento en el Capitulo 3, Parte Experimental de esta Tesis, la metodologia de analisis
microestructural basada en la medicion de los anchos de las lineas de difraccion consta de una
secuencia de pasos, que se describen con detalle en el Apéndice.

En la Figura 4.14 se presenta el ajuste obtenido para la funcion instrumental de la muestra standard
de Si utilizando la expresion de Caglioti, determinacién que permitio luego sustraer
adecuadamente el ancho instrumental en el calculo del ancho fisico. El ajuste de cada uno de los
picos experimentales, a partir del cual se obtuvo el valor del ancho integral en cada caso, se llevo
a cabo mediante el software WinPLOTR.

) y = Intercept + B1*x"1 +
0.0055 |-|Eauation B2*x"2 .
| |Plot B
Weight No Weighting

0.0050 Intercept 0.00372
—~~ | |B1 -4.04925E-5
2 B2 419219E-7
£ 0.0045 |Residual Sum of Squar 5.83152E-8 (=
© | | R-Square(COD) 0.99122
5 Adj. R-Square 0.9883
© 0.0040
g
o) I /./
"G 0.0035
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Figura 4.14. Anchos integrales obtenidos a partir del analisis de los picos de difraccion de la
muestra patron de Si.

En la Figura 4.15 se muestran los anchos integrales aparentes de los picos de difraccion, obtenidos
a partir de los ajustes realizados para cada una de las muestras de acero ensayadas. La
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comparacion de los valores determinados con sus correspondientes en la curva mostrada en la
Figura precedente para los angulos de interés permite concluir de inmediato que el ancho aparente
ajustado para las muestras de acero se encuentra siempre por encima del ancho obtenido para la
muestra patroén de Si (ancho instrumental), en una proporcion de, al menos, el doble. Los valores
calculados del ancho instrumental para los angulos aproximados de interés se muestran en la
Tabla 4.3:

Reflexion Angulo 26 (°) Ancho Instrumental (rad)
110 44,55 0,0027
200 64,86 0,00286
211 82 0,00323
220 98,6 0,0038
310 116 0,004655

Tabla 4.3. Anchos instrumentales para los angulos aproximados de interés.

El comportamiento de la magnitud ancho aparente permite sugerir tendencias cualitativas para la
microdeformacion y el tamafio de dominio de difraccion en funciéon de la velocidad de
enfriamiento, a saber, se observa una disminucion del ancho integral aparente con el descenso de
la velocidad de enfriamiento (aumento del tgs). Si bien las diferencias entre los valores
correspondientes a las muestras con tg;s = 6, 60 y 108 s son pequefias y podrian caer dentro del
error experimental, la tendencia se observa consistentemente para todos los picos. Esta
disminucioén indicaria el incremento de la fraccion en volumen de una fase con mayores tamafios
de dominio de difraccién y/o menores microdeformaciones. Dado que, en términos generales, el
descenso de la velocidad de enfriamiento conduce a la formacién mayoritaria de bainita y a
disminuir significativamente o eliminar la fraccion de martensita, podria inferirse que en nuestro
caso la bainita presenta una estructura o bien menos deformada o bien menos fina que la
martensita, o reune ambas caracteristicas. En la Figura 4.16 se muestran los anchos a altura mitad
aparentes obtenidos para todos los picos de difraccidon; se advierte la misma tendencia con
excepcion de la muestra enfriada a tys = 6 s. En otras palabras, dicha muestra no presenta un
ancho a altura mitad aparente sistematicamente mayor que el de la muestra con tg;s = 60 s.
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Figura 4.16. Anchos a altura mitad aparentes vs. picos de difraccion para las muestras del acero
SA 533 enfriadas a distintos ts/s.

4.1.7. Analisis de los anchos integrales fisicos, la microdeformacion y
el tamafio de dominio de difraccion.

Una vez hallado el ancho integral aparente se estim6 el ancho integral fisico mediante la
sustraccion del ancho instrumental, que se obtuvo a partir de un experimento de difraccion
realizado con un patrén de silicio puro en las mismas condiciones que las fijadas para ensayar las
muestras. Tal como se anticip6 en la seccion 3.7.3 Capitulo 3, Parte Experimental, -y se detalla
exhaustivamente en el Apéndice- a partir del ancho integral fisico pueden estimarse los valores
de la microdeformacion y del tamafio de dominio de difraccion [77].

En la Figura 4.17 se muestra el ancho integral fisico en radianes para los picos de difraccion de
las cuatro muestras ensayadas. Se observa que la muestra con tgs = 6 s no sigue la tendencia
general, esto es, aumento del ancho integral fisico con la disminucion de tgs. Esta anomalia se
manifiesta de manera aun mas significativa cuando se compara la Figura 4.17 con los graficos de
la Figura 4.15 y la Figura 4.16, es decir, los anchos fisicos exhiben una sensibilidad mucho mayor
en cuanto al posible fendémeno subyacente. Una propuesta para explicar este resultado se presenta
mas abajo.
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Figura 4.17. Anchos integrales fisicos vs. picos de difraccion para las muestras del acero SA
533 enfriadas a distintos tgs.

En la Figura 4.18 se muestran los resultados obtenidos en cuanto a la determinacion de la
microdeformacion para cada pico de difraccion. El comportamiento “anémalo” de la muestra con
tss = 6 s (es decir, el apartamiento de la tendencia esperada a la disminuciéon de la
microdeformacion con el aumento de tg;s) se expresa nuevamente con claridad.
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Figura 4.18. Microdeformacion obtenida a partir del andlisis de los picos de difraccion de rayos
X en las muestras del acero SA 533 tratadas con distintas velocidades de enfriamiento.

El comportamiento andémalo de los valores de ancho integral fisico y microdeformacion
calculados para la muestra con tg;s = 6 s (Tabla 4.4) podria estar asociado a la relacion entre las
dimensiones de la ZAC simulada, el gradiente microestructural que comprende y el tamaio de la
sonda superficial con la que se realizaron los ensayos de difraccion por rayos X.

Debido a que el ancho de la ZAC simulada se incrementa con el tgss, se seleccionaron las muestras
con tys = 6 s y 60 s para realizar un analisis dimensional utilizando SEM. En la Figura 4.19 y
Figura 4.20 se muestran mediciones estimativas del ancho de la ZAC simulada para las muestras
con tgys= 6 sy 60 s, que arrojaron valores del orden de 8,8 y 11,9 mm respectivamente. Ademas,
en ambas micrografias se indican graficamente las dimensiones que corresponderian al ancho de
la sonda superficial de rayos X (~10 mm). La muestra con tg;s = 6 s presenta una ZAC simulada
de menor ancho que el tamafio de la sonda, lo que indica que en el ensayo por difraccion de rayos

X se ha irradiado un gradiente microestructural mas amplio, que podria llegar a incluir el metal
base.
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Figura 4.19. Micrografia SEM con medicion representativa del ancho de la ZAC simulada en la
muestra con tg;s = 6 s. Se sefialan las regiones a, b, ¢ y d, que se muestran en la Figura 4.21
magnificadas a 600 X y 5000 X.

Figura 4.20. Micrografia SEM con medicion representativa del ancho de la ZAC simulada en la
muestra con tg;s = 60 s. Se sefialan las regiones a, b, ¢ y d, que se muestran en la Figura 4.22
magnificadas a 600 X y 5000 X.
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En la Figura 4.21 se muestra el cambio en la microestructura desde el centro de la probeta hacia
el metal base para la muestra con tg;s= 6 s. Los puntos a, b, ¢ y d indicados en la Figura 4.19 se
muestran en la fila superior con magnificacion 600 X y se presentan en la fila inferior como e, f,
gy h, respectivamente, con magnificacion 5000 X. La region irradiada por el haz de rayos X, con
un tamafio aproximado de 10 mm, incluye no solo a la ZAC sino que alcanza al material base.
Asi, la informacion obtenida corresponde no solo a la microestructura martensitica de la ZAC,
sino también a la ferrita presente en aquél; este es el motivo por el cual esta muestra presenta un
comportamiento diferente con respecto a las restantes.

En la Figura 4.22 se muestra el cambio de la microestructura desde el centro hacia el metal base
en la ZAC simulada para tgs = 60 s. Se observa que dentro de los mencionados 10 mm
practicamente no se encuentra diferencia entre a y b (o bien e y fa mayor aumento). Los cambios
microestructurales que aparecen en las posiciones ¢y d (e y f) quedan fuera de la zona iluminada
por el haz de rayos X.
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Figura 4.21. Micrografias SEM de la muestra con ts;s= 6 s: (a) y (€); (b) y (f); (¢) y (g); y (d) y (h) exhiben las microestructuras encontradas en las posiciones
a; b; ¢; y d de la micrografia de la Figura 4.19, respectivamente.
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Figura 4.22. Micrografias SEM de la muestra con ts;s = 60 s: (a) y (e); (b) y (); (¢) y (g); ¥ (d) y (h) exhiben las microestructuras encontradas en las
posiciones a; b; c; y d de la micrografia de la Figura 4.20, respectivamente.
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En la Figura 4.23 se presentan los resultados obtenidos para los tamafios de dominio de difraccion
asociados a cada uno de los distintos picos. En este caso no hay un comportamiento anomalo, esto
es, puede verse que a menores tgss, los tamafios de dominio de difraccion resultan menores.
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Figura 4.23. Tamafios de dominio de difraccion determinados a partir del analisis de los picos
de difraccion de rayos X en las muestras del acero SA 533 tratadas con distintas velocidades de
enfriamiento.

En la Tabla 4.4 se resumen los valores de los parametros fisicos obtenidos sobre la base del
analisis del perfil de linea de los picos de difraccion. La definicion y calculo de estos parametros
se presenta con detalle en el Apéndice.
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Muestra S4 333 Pico B, (rad) <Dy> =1/ (&) g

(110) 4,0x 1073 596,4 2,4x 107

(200) 6,0x 107 175,1 2,4x 107

6s @211 7,8x 107 257,0 2,2x 107
(220) 4,7x107 154,6 1,0x 107

(310) 1,0 x 107 108,3 1,6 x 107

(110) 43x107 976,7 2,7x 107

200) 9,0x 107 322,2 3,5x 107

60 s Q211 9,2x 107 414,1 2,6x 107
(220) 1,1 x 107 307,2 2,3x 107

(310) 2,0x 107 199,9 3,1x 107

(110) 3,6x10° 1090,3 2,2x 107

(200) 8,2x10° 340,5 32x10°

108 s Q11 7,8 x 107 4222 2,2x 107
(220) 9,1 x 107 357,7 2,0x 107

310 1,6 x 107 186,0 2,5x 107

(110) 2,6x10° 3275,5 1,6 x 107

(200) 58x10° 668,8 2,3x10°

400 s Q11 54x10° 1064,1 1,5x 107
(220) 53x10° 4828 1,1x10°3

(310) 1,3x 107 374,1 2,0x 107

Tabla 4.4. Resumen de los valores de tamafio de dominio de difraccion y microdeformacion
determinados a partir del analisis del perfil de linea de los picos de difraccion de rayos X para el
acero SA 533. &: microdeformacion, <D>,: tamafio de dominio de difraccion [78].
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4.2.SA 508
4.2.1. Calculos termodinamicos

Con el objeto de obtener informacion preliminar sobre las fases de equilibrio y temperaturas
criticas del sistema aleado en el que se desarrolla la composicion quimica de este acero, se
llevaron a cabo calculos termodinamicos mediante el método CALPHAD implementado con el
programa Thermo-Calc ® (seccion 3.8 del Capitulo 3). La composicion utilizada como dato de
entrada para el software fue la correspondiente a la condicion de suministro del acero, en todos

los casos.

En la Figura 4.24 se muestra el diagrama de fraccion de fases de equilibrio vs. temperatura para
el acero SA 508, que resultd similar al informado en la referencia [15]. Las fases estables
obtenidas fueron austenita, ferrita, cementita (Fe;C) y carburo de molibdeno (Mo,C); del grafico
se observa que la cementita y el Mo,C son estables a temperaturas inferiores a 686 °C y 720 °C
respectivamente. Por otra parte, se obtuvieron las temperaturas de transformacion en equilibrio
A (temperatura limite entre los campos ooy a + ) y Az (temperatura limite entre los campos o +
Yy 7)- Las mismas fueron de 628 °C y 792 °C, respectivamente.
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Figura 4.24. Diagrama de fraccion de fases de equilibrio en funcién de la temperatura para el
acero SA 508.

Para investigar con mayor detalle la estabilidad de particulas de segunda fase con posible efecto
de anclaje de los bordes de grano austenitico (esto es, con posible efecto sobre la fijacion del
tamafio de grano austenitico) a las temperaturas de austenizacion con interés tecnoldgico, se
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calcul6 el diagrama de fraccion de fases de equilibrio vs. temperatura que se presenta en la Figura
4.25. Se encontraron tres tipos de particulas de segunda fase estables en el rango completo entre
A1y As, a saber, AIN, MnS y (NbTi)(CN); cabe mencionar que las mismas no se pudieron
identificar experimentalmente con las técnicas de caracterizacion empleadas en este trabajo. De
estos tres tipos, solo dos (AIN y (NbT1)(CN)) son eficaces en cuanto a la accién de anclaje.

El grafico obtenido en nuestros calculos con Thermo-Calc ® resultd cualitativamente similar -en
cuanto a la estabilidad de las fases en los intervalos de composicion y temperatura considerados-
al informado en la Referencia [79].

——AIN
—— (Ti Nb)(C N)
— MnS

0,00020
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0,00000 PR S O S VA U IS S W
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Figura 4.25. Diagrama de fraccion de segundas fases precipitadas en equilibrio a temperaturas
de austenizacion.

Otros carburos termodinamicamente estables en el rango de temperaturas menores que A, o bien
entre A; y Asson la cementita (MsC), el carburo f-Mo,C (HCP) y el carburo & (KSI-carbide),
cuya composicion aproximada es Fe;MoC. En la Figura 4.26 se presentan los resultados obtenidos
con respecto a estas tres ultimas fases; dichos resultados son cualitativamente muy similares,
dentro de los rangos de composicion y temperatura considerados, a los que se presentan en la
Referencia [80].
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Figura 4.26. Diagrama de fraccion de fases de equilibrio en funcion de la temperatura para el
acero SA 508.

4.2.2. Caracterizacion de la macroestructura del acero SA 508 en la
condicion de suministro

En lo que sigue se exponen las observaciones experimentales, y discusiones subsiguientes,
encaminadas a dilucidar el estado microestructural del material de recepcion en todo el espesor
de la pared del RPR. Dada la condicion de revenido en la que fue recibido dicho material y la
ausencia de informacion detallada sobre las condiciones de procesamiento del mismo, el analisis
presenta una complejidad significativamente mayor que la encontrada en el capitulo precedente
en cuanto a la identificacion cierta de los estados microestructurales observados.

4.2.2.1. Zonas de macrosegregacion: ubicacion y morfologia

En la Figura 4.27(a) y Figura 4.27(b) se pueden observar macrografias de la muestra de material
analizada -esto es, correspondientes a la totalidad del espesor de la pared del RPR- atacada con
las soluciones de acido sulftirico y persulfato de amonio respectivamente. Los dos reactivos
revelan el fibrado (zonas oscuras en ambas macrografias) que corresponde al efecto del forjado
sobre la segregacion en A del lingote. El fibrado se encuentra en la direccion principal de
trabajado (PWD) que corresponde a la direccion circunferencial del lingote.
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Figura 4.27. Segregacion en A después del forjado del lingote. (a) Ataque con solucion de
acido sulfurico; (b) ataque con solucion de persulfato de amonio.

En ambos casos, se encontr6 por simple inspeccion visual una mayor densidad de
macrosegregacion en la mitad mas cercana a la cara interna de la pared del RPR, lo cual es
consistente con el proceso termomecanico que recibio el lingote.

4.2.3. Caracterizacion microestructural del acero SA 508 en la
condicion de suministro

Las muestras A, B y C, que corresponden, respectivamente, a la zona mas cercana a la cara interna
del forjado, zona central y zona mds cercana a la cara externa del forjado, (ver Figura 3.3) fueron
analizadas por separado con la finalidad ultima de identificar los distintos constituyentes
microestructurales presentes y estudiar su distribucion espacial en el espesor de la pared del RPR.

En una primera aproximacion metalografica, y de manera similar a lo expuesto en el capitulo
precedente para el acero SA 533 B1, se reconocieron dos tipos de regiones en el material: una que
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se denominara “matriz” (M) y otra que se denominard “zona segregada” (ZS). Tal como se
anticipd en el Capitulo 2, Revision Bibliografica, las diferencias composicionales originadas en
la etapa de solidificacion del lingote dan lugar a la aparicion de distintos “caminos de
transformacion microestructural” durante las etapas de enfriamiento continuo en la fabricacion
del material. En la Figura 4.28 se presentan micrografias que dan cuenta del aspecto de las zonas
M y ZS presentes en la muestra A, observadas por microscopia Optica.

M

Figura 4.28. Micrografias Opticas del acero SA 508 en la condicion de suministro: (a) M, (b) M
y ZS, (c) ampliacion de la zona M de la micrografia (a), (d) ampliacion de la ZS indicada en (b).

A continuacion se describird con mayor detalle cada una de estas zonas.
4.2.3.1. Matriz

La microestructura predominante en cada una de las probetas A, B y C se muestra en la Figura
4.29, Figura 4.30 y Figura 4.31 respectivamente. En todos los casos, la morfologia encontrada
sugiere fuertemente la presencia de una mezcla no uniforme de ferrita y carburos, derivada del
revenido de estructuras bainiticas. Sin embargo, aun existiendo una correlacion entre las
microestructuras pre y pos revenido, no resulta trivial la determinacion del tipo de estructura
bainitica original con las herramientas experimentales utilizadas en esta Tesis.

De este modo, en la matriz se encuentran arreglos similares a lo informado por diferentes autores
-pese a las diferentes condiciones de suministro- como bainita superior (BS) revenida [42] [48]
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[49] [51][81]; por otro lado, en la zonas segregadas, se observa una estructura mas fina que podria
asociarse a la presencia de bainita inferior revenida, tal como mencionan otras investigaciones
[56].

Se realizaron observaciones en aumentos crecientes de esta matriz, tal como se muestra en las
Figuras mencionadas, para los casos que aparecen a la izquierda (a), (c) y (e). En la matriz se
distinguen dos subclases de zonas que se diferencian claramente en cuanto a la distribucion y
tamafio de la precipitacion. Asi, se observan zonas con alta y baja densidad de precipitados
respectivamente; al mismo tiempo los tamafios de los precipitados presentes en las zonas de alta
densidad son significativamente mayores que los encontrados en las zonas de baja densidad. En
la Figura 4.29, Figura 4.30 y Figura 4.31 (a) se muestran ambos tipos de zonas, que podrian
corresponder a constituyentes microestructurales formados en distintos intervalos de temperatura
durante el enfriamiento. En la Figura 4.29, Figura 4.30 y Figura 4.31 (c) se presentan las zonas
con mayor densidad aparente de precipitados de gran tamafo. Entre las morfologias encontradas
para éstos cabe mencionar la forma de barra en longitudes que van de los 200 nm hasta el micrén
y con un espesor de alrededor de 100 nm, dimensiones éstas que sugieren que se trataria de
particulas engrosadas de cementita tal como fueron caracterizadas por Kim y colaboradores [45]
[51]. Estas particulas se muestran en la Figura 2.22 del Capitulo 2, Revision Bibliografica.

En la Figura 4.29, Figura 4.30 y Figura 4.31 (e) se muestran zonas con baja densidad de
precipitacion que contienen en su interior una distribucion mas espaciada y uniforme de particulas
de segunda fase, con tamafios mucho menores (alrededor de 30 nm).

Por otra parte, y siempre en una instancia preliminar, no se aprecid variacién en el aspecto
morfoldgico de la precipitacion en cada tipo de zona entre las muestras A, By C.

4.2.3.2. Zona segregada

Las zonas segregadas resultaron ser mas oscuras al microscopio optico, tal como se observa en la
Figura 4.28(b) y Figura 4.28(d). En la Figura 4.29, Figura 4.30 y Figura 4.31 (casos (b), (d) y (f))
se muestra la estructura asociada a la ZS, que aparenta tener una mayor densidad de precipitados
-con diferentes morfologias- distribuidos mas uniformemente. Este incremento en la densidad de
precipitados seria esperable para estas zonas, ya que las mismas tienen una mayor composicion
en C, y concuerda a su vez con la mayor microdureza encontrada para las ZS con respecto a la
matriz. En algunas subregiones de la ZS la disposicion de los precipitados sugiere una orientacion
preferencial.

Por otra parte, los antiguos bordes de grano austenitico resultaron, aparentemente, mejor
revelados en la ZS que en la matriz; seglin la referencia [82] los antiguos bordes de granos
austeniticos no se revelarian en las zonas donde nucleo y crecio la bainita superior, y si en donde
hizo lo propio la bainita inferior.

A pesar de la mayor uniformidad espacial aparente en el estado de precipitacion de la ZS con
respecto a la matriz, la observacion detallada con SEM a altos aumentos permitio advertir,
nuevamente, zonas con diferente densidad de precipitados (Figura 4.29(b)), que se muestran con
mayor detalle en la Figura 4.29(d) y Figura 4.29(f)). También se hallaron precipitados mas
pequefios, de tipo globular y tamafio promedio aproximado 20 nm, similares a los observados en
la matriz (Figura 4.29, Figura 4.30 y Figura 4.31, casos (d) y (f)), y precipitados de tipo aguja
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(Figura 4.29, Figura 4.30 y Figura 4.31 (f)) cuya morfologia es plenamente consistente con la de
particulas de la fase M,X caracterizadas por Kim y colaboradores [45] [51] (Figura 2.23 de la
Revision Bibliografica).
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Figura 4.29. Micrografias SEM mostrando M y ZS de la probeta A.
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Figura 4.30. Micrografias SEM mostrando M y ZS de la probeta B.
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Figura 4.31. Micrografias SEM mostrando M y ZS de la probeta C.

4.2.3.2.1. Zona segregada: composicion quimica

En la Figura 4.32 se muestra la traza de un conjunto de mediciones puntuales efectuadas con
microsonda electronica siguiendo una linea que abarca la distancia entre dos puntos de la matriz
(A-B) atravesando una zona segregada.
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Figura 4.32. (a) Micrografia optica y (b) micrografia electronica (imagen de electrones
secundarios) de la linea analizada en la microsonda electronica desde el punto A al punto B, que
abarca la distancia entre dos puntos de la matriz (A-B) atravesando una zona segregada.

Por su parte, la Figura 4.33 permite advertir un ligero incremento en la concentracion de Mn, Ni
y Mo al atravesar la zona segregada.
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Figura 4.33. Variacion de la concentracion medida de las especies quimicas en la zona
segregada usando microsonda electronica.
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Este resultado sugiere que el acero SA 508 puede exhibir niveles considerables de segregacion
quimica, los cuales pueden, a su vez, influir significativamente en el comportamiento de las
transformaciones de fase durante el tratamiento térmico. En el ejemplo mostrado, los elementos
aleantes analizados (Mn, Mo y Ni) se concentraron preferencialmente en las zonas segregadas.
Asimismo, cabe suponer que, con alta probabilidad, el C co-segrega hacia dichas zonas. La
diferencia en la composicion quimica entre las ZS y la M conduce a distintas microestructuras
finales en cada una de las zonas y, previsiblemente, a diferentes propiedades mecanicas: las ZS
tienen mayor dureza y, muy probablemente, menor tenacidad (ver seccion 2.2.2.2.1). Estas
variaciones podrian contribuir a la dispersion en las mediciones de tenacidad que a menudo se
encuentran en esta y otras aleaciones ferriticas similares [83].

4.2.4. Inclusiones

Por medio de la microscopia Optica y electronica de barrido con andlisis EDS se analizaron las
inclusiones presentes en el material.

En la Figura 4.34 se muestran micrografias de las inclusiones tipicas encontradas en las distintas
probetas del acero SA 508; éstas se presentan con forma y tamafio variables. Cabe mencionar que
solo en la probeta A se hallaron inclusiones alineadas (“cadenas de inclusiones™) en la direccion
circunferencial coincidente con la direccion principal de trabajado, Figura 4.35 (c).

A B C

Figura 4.34. Micrografias dpticas de las inclusiones presentes en el acero SA 508: (a) Probeta
A, (b) Probeta B y, (c) Probeta C.

En la Figura 4.35 se muestran micrografias SEM, y sus respectivos espectros EDS, de inclusiones
observadas en la Muestra A. En la Figura 4.35(b) se observan picos de Al, O y Ca y en la Figura
4.35 (d), (e), () y (g) aparece ademas un pico de Mg. Esto sefiala que dentro del contenido
inclusionario podrian identificarse 6xidos complejos. Segin lo informado en la bibliografia
previa, podrian sugerirse 6xidos de Al [47], Ca[84], y Mg o bien un 6xido compuesto conteniendo
Al, Cay/o Mg [85] [86].

En este punto cabe sefalar que el Mg, observado en el espectro EDS de algunas inclusiones, no
esta informado en la composicion quimica de la Tabla 3.2. El hecho de que algunas de estas
particulas contengan Mg puede atribuirse a reacciones entre el material fundido y la atmosfera, la
escoria o el material refractario [85]. Por otra parte, elementos como el Ca, Mg, tierras raras o
lantanidos suelen usarse para el control de forma de las inclusiones [6].
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Figura 4.35. (a) Micrografia SEM de una inclusion encontrada en la Muestra A, con su
correspondiente espectro EDS (b). (¢) “Cadena de inclusiones” hallada en la Muestra A con los
espectros EDS en diferentes posiciones (d), (e), (f) y (g).
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4.2.5. Ensayo de dureza

En la Figura 4.36 se muestran los resultados obtenidos para el ensayo de dureza, en funcién de la
distancia medida desde la pared interna del forjado. Se obtuvieron valores entre 58 y 60 HRA y
se estim6 un valor promedio de 59,3 HRA. A partir de dichos resultados, se puede afirmar que no
se encontro variacion apreciable de la dureza en el espesor del RPR.
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Figura 4.36. Ensayo de dureza Rockwell A en el acero SA 508.

4.2.6. Ensayo de microdureza
En la Figura 4.37 se graficaron los valores de microdureza Vickers obtenidos para la M y la ZS

en cada muestra. La estructura mas fina encontrada en las ZS conduce a valores de dureza mas
altos que los correspondientes a la M.
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Figura 4.37. Promedio de los valores de microdureza Vickers medidos parala M y la ZS en la
region mas interna de la muestra A, el centro de la muestra B y la region mas externa de la
muestra C.

En la Tabla 4.5 se muestran los resultados de microdureza Vickers promedio obtenidos para la
ZS y la matriz con sus respectivos errores:

Zona Segregada Matriz
Microdureza 303 264
Desviacion Estandar (o) 9,5 9
ol/n 2,3 2

Tabla 4.5. Microdureza promedio en el acero SA 508 (ZS y M).

4.2.7. Caracterizacion microestructural por difraccion de rayos X
4.2.7.1. Analisis general de la fase matriz

A partir del estudio por difraccion de rayos X de las probetas A, B y C usando radiacion Co K
se obtuvieron cuatro picos intensos correspondientes a la estructura ferrita, en el intervalo angular
de 35° a 130° en 20. Los difractogramas correspondientes se exhiben en las Figura 4.38 (a), (b),
(¢) y (d), observandose que no hay variaciones significativas entre las tres muestras analizadas,

90



exceptuando el pico (1 1 0), para el que podria existir un ligero corrimiento en el caso de la
muestra B.

Para la radiacion Cu K, también se puede observar que no hay variacion significativa entre los
difractogramas obtenidos para las tres muestras mencionadas (Figura 4.39 (a), (b), (¢), (d) y (e)).
Empleando esta radiacion, se pudieron observar cinco picos intensos correspondientes a la
estructura ferrita en el intervalo de 30° a 130° en 20. Cabe mencionar que el tamafo del haz queda
fijado por el arreglo experimental en el instrumento usado (rendijas, radio del gonidometro y
angulo de incidencia) mientras que el tamafio de la zona iluminada sobre la superficie de la
muestra depende del angulo de incidencia del haz, estimandose un valor de ~1 - 1,5 cm? para
dicha zona. En ninglin caso se detectd la presencia de austenita retenida, hecho que es consistente
con la descomposicion de esta fase durante el tratamiento térmico de revenido del material.
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Figura 4.38. (a), (b), (¢) y (d). Picos de difraccion (1 10),(200),(211)y (220),
respectivamente, de la estructura ferrita para las muestras A, B y C del acero SA 508 con
radiacion Co K.
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Figura 4.39. (a), (b), (¢), (d) y (e). Picos de difraccion (11 0),(200),(211),(220)y(310)

respectivamente, de la estructura ferrita para las muestras A, B y C del acero SA 508 con

4.2.7.2.

radiacion Cu K.

Identificacion preliminar de segundas fases precipitadas

Se detect6 claramente la presencia de la estructura cementita en las muestras A, B y C. En la
Figura 4.40 y Figura 4.41 se exhibe la region angular que contiene a los picos asignados a la
cementita, obtenida para la muestra (A) del acero SA 508 con radiacion Co K, y Cu K
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respectivamente; los picos detectados son los mismos para las tres muestras. En el caso de la
radiacion Co K, la separacion de picos (en particular, de los picos (1 02) y (1 1 2) de cementita
y el pico (1 1 0) de ferrita) es mayor. Sin embargo, la presencia de un fondo significativo para
esta radiacion (Figura 4.40) y la mayor eficiencia del detector en el caso de la radiacion Cu Ko,
sumadas a la estrategia de coleccion de cuentas empleada en este ultimo caso (que se describid
en la seccion 3.7.2 de la Parte Experimental), derivaron en una mejor definicion de los picos
eventualmente asignables a las segundas fases precipitadas al usar radiacion Cu K, (Figura 4.41).
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Figura 4.40. Picos de cementita con radiacion Co K,, muestra A. En rojo se sefiala el pico (110)
correspondiente a la ferrita.
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Figura 4.41. Picos de cementita con radiacion Cu K,, muestra A. En rojo se sefiala el pico (110)
correspondiente a la ferrita.
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En la Figura 4.42, Figura 4.43 y Figura 4.44 se muestra una ampliacion de los difractogramas
obtenidos para las muestras A, B y C utilizando radiacién Cu K, en donde se observan picos de
baja intensidad en buena correspondencia con picos de la estructura cementita. Por otra parte, solo
un pico de difraccion (26 = 42,65°) podria eventualmente ser asignable a la fase Mo,C; esta
asignacion no es suficiente para considerar identificada a dicha fase. Los picos de referencia de
las fases propuestas se han tomado de la ya mencionada base de datos del ICCD.
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Figura 4.42. Ampliacion del difractograma correspondiente a la muestra A - acero SA 508 (radiacion: Cu Ka).
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Figura 4.43. Ampliacion del difractograma correspondiente a la muestra B - acero SA 508 (radiacion: Cu Ka).
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4.2.7.3. Analisis de anchos integrales aparentes de la fase matriz

Como se indico en la seccion 3.7.3 de la Parte Experimental, se empleo el programa Winplotr
para estimar los anchos aparentes (integrales y a altura mitad) de los picos de la matriz ferritica a
partir del ajuste de los picos de difraccion experimentales obtenidos con radiacion Cu K.

En la Figura 4.45 y Figura 4.46 se han graficado los resultados obtenidos mediante el
procedimiento que se describe con detalle en el Apéndice. Cabe mencionar que, ademas de su
naturaleza ferritica, este material presenta un revenido a muy alta temperatura, lo que disminuye
significativamente la cantidad de dislocaciones y la microdeformacion en el estado de recepcion.
Esto podria explicar el grado de homogeneidad en los anchos aparentes integrales (Figura 4.45)
y a altura mitad (Figura 4.46) que se observan en las muestras A, B y C. Asimismo, se puede
observar un ligero aumento de los anchos aparentes integrales y a altura mitad desde las regiones
C o B de la muestra primaria hacia la region A. Si bien el incremento es extremadamente pequefio
y cae dentro del margen de error experimental, se detecta de manera consistente para todos los
picos de difraccion, lo cual podria sugerir que la region A posee, alin después del tratamiento de
revenido prolongado, la “huella” de una estructura “promedio” mas fina (consistente con una
fraccion mayor de zona segregada) o bien mas deformada. Esta observacion estaria en linea con
la presencia de una mayor fraccion de zona segregada en la zona de la muestra A iluminada por
el haz.
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Figura 4.45. Anchos integrales aparentes correspondientes a los diferentes picos de la estructura
ferrita para las muestras A, B y C del acero SA 508.

Por otra parte, debe serialarse que, a diferencia de lo observado para el acero SA 533 Bl y
precisamente en virtud del cardcter revenido de este material, la comparacion entre los anchos
integrales aparentes aqui presentados y aquéllos determinados para la muestra patron de Si (ver
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Figura 4.14) indica que ya no se observa rigurosamente la condicion Bgcero = 2Bsi para cada
angulo considerado, por lo que las determinaciones cuantitativas que siguen deben ser
consideradas con precaucion.
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Figura 4.46. Anchos a altura mitad aparentes correspondientes a los diferentes picos de la
estructura ferrita para las muestras A, B y C del acero SA 508.

4.2.7.4. Analisis de los anchos fisicos, la microdeformacion y el
tamafio de dominio de difraccion

Con el mismo procedimiento empleado para el material SA 533 (véase seccion 4.1.7) se
calcularon los anchos integrales fisicos y se estimaron los valores de la microdeformacion y el
tamafio de dominio de difraccion asociados a cada pico de difraccion.

En la Figura 4.47 se muestra el ancho integral fisico -medido en radianes- para cada uno de los
picos de difraccion de las tres probetas analizadas (esto es, los tres cortes de la muestra primaria)
del acero SA 508. Se observa que los valores obtenidos para cada probeta son similares,
consistentemente con la condicion de revenido del material; sin embargo, existe una ligera
tendencia que indicaria que el ancho aumenta en la region proxima a la cara interna de la muestra
primaria. Esto podria estar asociado con el aumento de la presencia de zonas segregadas en dicha
region.
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Figura 4.47. Anchos integrales fisicos obtenidos a partir del analisis de los picos de difraccion
de rayos X en las muestras A, B y C del acero SA 508.

La Figura 4.48 y 1a Tabla 4.6 muestran los valores de microdeformacion obtenidos para cada pico.
Se observa que la microdeformacion presenta un ligero incremento hacia la cara interna de la
muestra primaria, es decir hacia la region con mayor presencia de zonas segregadas.

En lo que respecta a tamafios de dominio de difraccion (Figura 4.49 y Tabla 4.6) se detectd una
tendencia distinta, a saber, un incremento de los tamafios de dominio hacia la region central de la
muestra primaria, asociado solamente a los picos (2 0 0), (21 1) y (2 2 0). Esto seria consistente
con una velocidad de enfriamiento mas lenta en dicha region, aunque debe reiterarse que en ese
caso se estaria en presencia de una “huella” remanente luego del proceso de revenido de alta
temperatura del material. Ademas, resulta clara la presencia de anisotropia, es decir, la existencia
de una variacion en el tamafio de dominio de difraccion segin la direccion cristalografica
considerada.
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Figura 4.48. Microdeformacion obtenida a partir del andlisis del ancho de los picos de
difraccion de rayos X en las muestras A, B y C del acero SA 508.
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Figura 4.49. Tamafios de dominio de difraccion obtenidos a partir del andlisis del ancho de los
picos de difraccion de rayos X en las muestras A, B y C del acero SA 508.
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En la Tabla 4.6 se muestra un resumen de los valores hallados a partir del analisis del perfil de
linea de los picos de difraccion de rayos X:

Muestras SA 508 Pico B*s (rad) <Dy> =1/B’ (1&) €
1° pico: (1 10) 1,4x10° 4895 8,4x10%
2° pico: (200) 3,7x 107 5294 1,4x10°
A 3° pico: (2 1 1) 3,0x 107 6970 8,7x10™
4° pico: (22 0) 39x10° 3630 8,3x10™
5° pico: (3 1 0) 7,1x 107 1259 1,1x10°
1° pico: (1 10) 9,9x 10* 4877 6,6 x 10
2° pico: (200) 3,6x 107 6896 1,4x10°
B 3°pico: (2 1 1) 2,8x 107 9461 8,1x10*
4° pico: (22 0) 3,7x10° 7441 8,0x10™
5° pico: (3 1 0) 6,7x 107 1322 1,0x 107
1° pico: (1 10) 1,0x 107 4967 6,3x10*
2° pico: (200) 3,5x10° 6145 1,4x10°
C 3°pico: (211) 2,9x 107 7199 82x10*
4° pico: (22 0) 3,7x10° 5168 79x10*
5° pico: (310) 6,8 x 107 1241 1,1x107°

Tabla 4.6. Resumen de los valores de microdeformacion y tamafio de dominio de difraccion
determinados a partir del analisis del perfil de linea de los picos de difraccion de rayos X. &:
microdeformaciones, <D>,: tamafio de dominio de difraccion [78].

4.3. Comparacion de los resultados obtenidos para los aceros SA 533 y SA
508

En la Figura 4.50 se realiza una comparacion entre los anchos integrales de las muestras de los
aceros SA 533 (luego de los ciclos térmicos de simulacion de condiciones de soldadura) y SA
508 (en estado de recepcion). Los anchos integrales aparentes son mayores, para todas las
velocidades de enfriamiento, en el acero SA 533, lo que indicaria mayor microdeformacion y/o
menor tamafio de dominio de difraccion con respecto a las muestras analizadas del acero SA 508.
Este resultado es consistente con el estado revenido de este Glltimo material.
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Figura 4.50. Comparacion de los anchos integrales aparentes vs. picos de difraccion para las
muestras de los aceros SA 533 y SA 508.

En la Figura 4.51 se comparan los anchos integrales fisicos obtenidos para todas las muestras de
los aceros SA 533 y SA 508. En acuerdo con las tendencias esperadas, se observan anchos
integrales similares para las muestras del SA 508 y, a su vez, inferiores a los determinados para
las muestras del SA 533. Al mismo tiempo, estas Gltimas presentan anchos menores a tg/s mayores.

Por otra parte, la Figura 4.52 y Figura 4.53 muestran una comparacion de los valores de
microdeformacion y tamafo de dominio de difraccion, respectivamente, entre los dos aceros
estudiados. En ambos casos se corrobora en general la tendencia cualitativa esperada, esto es,
tamafios de dominio mayores y microdeformaciones menores para el material revenido (SA 508).
La excepcion, como ya se menciond, viene dada por el comportamiento anémalo de los valores
de microdeformacion para la muestra de acero SA 533 enfriada con un tgs igual a 6 segundos
(Figura 4.18); una propuesta de explicacion para estos resultados ya fue dada en la seccion 4.1.7.
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Figura 4.51. Anchos integrales fisicos vs. picos de difraccion para las muestras de los aceros
SA 533 y SA 508.
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SA 508.
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Figura 4.53. Tamafios de dominio de difraccion vs. picos de difraccion para las muestras de los
aceros SA 533 y SA 508.

4.4. Difraccion de Rayos X: discusion de los resultados

En esta Tesis se utilizd la técnica de difraccion de rayos X con el objetivo ultimo de evaluar su
utilidad en el analisis microestructural de aceros de aplicacion en reactores nucleares de tipo
PWR. En este sentido, se estudiaron dos aceros de composicion quimica similar que presentaban,
sin embargo, marcadas diferencias en cuanto al tratamiento térmico recibido, y, por ende, en la
microestructura desarrollada. En efecto, el acero SA 533 fue sometido a ciclos de enfriamiento
continuo a partir de una temperatura de austenizado suficientemente alta como para simular la
ZAC de un cordon de soldadura, mientras que el acero SA 508 se estudid en el estado
microestructural de recepcion, es decir, templado y revenido a alta temperatura luego de sufrir
ciclos termomecanicos que involucraron etapas de austenizado a temperaturas sensiblemente
inferiores a las utilizadas para el SA 533. Asi, el tamafio de grano austenitico desarrollado en uno
y otro caso, y la condicion de revenido, son factores clave de influencia a la hora de controlar los
tamafios caracteristicos en la microestructura final. En lo que sigue, se discutiran aspectos de la
aplicacion de esta técnica usando como marco de contexto lineamientos tedricos desarrollados en
la literatura previa.
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4.4.1. Tamaiio de paquete, tamaiio de bloque y tamaiio de liston en los
constituyentes martensita y bainita

Las transformaciones bainitica y martensitica pueden conceptualizarse como divisiones de un
grano austenitico en unidades y subunidades, que poseen una organizacion jerarquica en distintas
clases de complejidad creciente de acuerdo con los grados de desorientacion entre unidades y
subunidades adyacentes. Para el tipo de acero estudiado en esta Tesis, la minima subunidad de la
estructura martensitica en cuanto a tamafio (definido éste en términos morfologicos, es decir,
sobre la base de observaciones microscopicas que proveen limites identificables) suele
denominarse /iston; a su vez, dentro de un antiguo grano austenitico los listones de martensita se
agrupan en bloques (separados por limites con desorientaciones de bajo angulo) y éstos en
paquetes (separados por limites con desorientaciones de angulo mayor) (Figura 4.54) [87]. Esta
clasificacion refina la ya introducida en la Revision Bibliografica de esta Tesis. Para la bainita
puede definirse una organizacion jerarquica similar.

Liston de martensita

% ¥
Limite de bloque \
o,

Ex-borde de gran Lim;te de paquete

Figura 4.54. Diagrama esquematico que muestra la morfologia caracteristica de la martensita en
listones en un antiguo grano austenitico [87]

Por otra parte, el desarrollo y aplicacion de nuevas técnicas de caracterizacion y la consideracion
de las relaciones microestructura-propiedades ha conducido paulatinamente a distintas
interpretaciones del concepto “tamafio”. Asi, al “tamafio morfologico” de unidades y subunidades
obtenido a partir de las técnicas de microscopia electronica de barrido (con imagenes de electrones
secundarios o retrodifundidos) y/o transmision (con el registro afiadido de las relaciones de
orientacion entre unidades o subunidades vecinas, aunque limitado a observaciones de caracter
local), se ha agregado la consideracion de un “tamafio de grano efectivo” en las distintas
estructuras, entendido como aquel que presenta una correlacion fuerte con la mejora o deterioro
de una propiedad mecanica determinada (distintas propiedades mecanicas supondran distintos
tamafios efectivos). Por otra parte, el surgimiento de la técnica EBSD (Difraccion de Electrones
Retrodifundidos) ha permitido el “mapeo” de las orientaciones cristalinas y la clasificacion
detallada de los limites de dominios cristalinos en cuanto a su desorientacion (bordes de alto y
bajo angulo, con angulos de tolerancia seleccionables) en zonas de mayor tamafio de una probeta
(es decir, de un modo no local) y, por consiguiente, caracterizar con una mayor precision los
tamafios involucrados para cada una de las clases arriba mencionadas. Finalmente, la difraccion
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de rayos X proporciona, como ya se sefiald, una nocion de “tamano” relacionada con la minima
unidad cristalina que produce una dispersion coherente de la radiacion, esto es, el cristalito. Este
tamarfio no posee, en general, una relacion directa con las propiedades mecanicas, pero si puede
ser un indicador cualitativo del grado de refinamiento de una estructura en términos, por ejemplo,
del tamafio morfolégico.

La comparacién entre las estructuras martensitica y bainitica en lo relativo a las morfologias y
tamafios de las unidades y subunidades no permite determinar un patrén universal de
comportamiento. En otras palabras, las morfologias y tamafios son, para cada una de ellas,
fuertemente dependientes de la composicion quimica del acero considerado, de las condiciones
de procesamiento termomecanico e incluso de la ocurrencia de ambas transformaciones, ya sea
en forma sucesiva o conjunta. De esta manera, aunque en términos generales la martensita poseera
una subestructura mas fina que la bainita, no es inmediato predecir, en una matriz mixta o
“duplex” martensita-bainita, una mayor o menor dimension caracteristica de las unidades y
subunidades respectivas cuando se compara una estructura con la otra.

Asi por ejemplo, el refinamiento del “tamafio efectivo” de la estructura general del acero
(entendido ahora en términos de obstaculizar la propagacion de una fisura) por la via de
subdivisiones sucesivas de la austenita durante el enfriamiento continuo -transformando la
austenita primero a bainita y luego a martensita- ha sido utilizado para optimizar propiedades
mecanicas tales como la tenacidad a la fractura. En este orden de ideas, Ohmori, Ohtani y
Kunitake [88] examinaron la microestructura de un acero de bajo carbono, baja aleacion y alta
resistencia luego de ciclos térmicos especificamente disefiados para producir microestructuras
finales que contuvieran una cierta fraccion de bainita en una matriz mayoritariamente
martensitica, a saber, austenizado a 1200 °C por 15 minutos, templado en diferentes medios
refrigerantes y luego revenido. Utilizando mediciones por microscopia optica, encontraron que el
tamafio de los paquetes bainiticos en las estructuras “duplex” bainita-martensita (12.0 um) era
considerablemente menor que el de los paquetes martensiticos (37.8 um) y que la estructura
“duplex” era la que poseia la mejor combinacion de resistencia mecanica y tenacidad a la fractura.
Explicaron este hallazgo sobre la base de la reduccion de la “unidad de camino de fisura” en esta
ultima estructura, asociando dicha unidad de camino al tamafio de paquete martensitico. El
siguiente esquema (Figura 4.55), tomado de la mencionada publicacion, ilustra la reduccion del
tamafio de paquete martensitico en la estructura duplex y sugiere, adicionalmente, un “tamafio
morfologico” de los listones de bainita menor que el de los bloques (agrupaciones de listones)
de martensita en la estructura “duplex”:
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Fisura por clivaje Borde de unidad de Listones de bainita

\

75}
e
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Borde de paguete
de listones

Borde de grano
austem't]uiu:r

Figura 4.55. Propagacion de una fisura en una estructura (a) martensitica (b) duplex
martensitico-bainitica e ilustracion de las relaciones de tamafio entre los listones de ferrita
bainitica y los bloques de martensita en la estructura diplex formada luego de un enfriamiento
continuo. L¢: unidad de camino de fisura [88].

Por su parte, Furuhara y col. [89] estudiaron detalladamente la cristalografia de 1a bainita superior
en aleaciones Fe-9Ni-0.15, 0.3 y 0.5C (% p.) austenizadas a 1150 °C por 15 minutos y luego
transformadas isotérmicamente a 450, 400 y 350 °C en periodos de tiempo variables, con un
templado final. Con fines comparativos, realizaron también templados directos desde la
temperatura de austenizado para obtener microestructuras martensiticas. Luego de cuidadosas
mediciones de tamafios de paquete por técnicas de microscopia Optica y de tamafios de bloque
usando EBSD, concluyeron que los bloques de bainita se refinaban con un descenso en la
temperatura de transformacion o una disminucion en los contenidos de carbono; en contraste, los
bloques y paquetes de la martensita en listones se refinaban con el incremento en el contenido de
carbono. Las siguientes figuras (Figura 4.56 (a) y (b)), tomadas de la publicacion correspondiente,
ilustran con claridad las relaciones de tamafio entre las estructuras martensitica y bainitica en el
caso analizado:
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Figura 4.56. Relaciones de tamafio entre los paquetes y bloques de martensita y bainita en
aleaciones Fe-9Ni-C con diferentes contenidos de C. UB: bainita superior (upper bainite), M:
martensita [89].

Puede advertirse que los tamafios de paquete y bloque martensiticos no son, necesariamente,
menores que sus correspondientes bainiticos.

En una linea de investigacion similar, Luo y col. [90] estudiaron el efecto de la subestructura
sobre la tenacidad de una estructura mixta martensita/bainita en un acero de bajo carbono de tipo
FeSNi-CrMnMoVSi-0.1C austenizado a 1300 °C por una hora y luego revenido a 640 °C por dos
horas, después de ser enfriado a 4 velocidades significativamente diferentes (temple en agua,
temple en aceite, enfriamiento rapido en aire y cubierta con arena). Las técnicas de caracterizacion
empleadas fueron, nuevamente, MO, SEM, TEM y EBSD. De acuerdo con la velocidad de
enfriamiento, estos autores lograron muestras con diferentes fracciones de martensita y bainita;
en particular, la muestra templada en agua exhibié una estructura completamente martensitica.
Observaron, al mismo tiempo, un descenso en los tamafios de paquete y bloque a medida que se
incrementaba dicha velocidad; sin embargo, el tamafio de listén registré una variacion solo
marginal, pasando de 385 a 371 nm entre las velocidades minima y maxima respectivamente.
Finalmente, a partir de ensayos de traccion e impacto postularon que el tamafio de bloque posee
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una influencia mayor que el tamafio de paquete en lo que hace al control de la tenacidad, esto es,
el tamario de bloque es el “tamario de grano efectivo” para esta aleacion.

4.4.2. Tamaiios de grano efectivos y relaciones de tamaiio entre los
microconstituyentes bainita y martensita en aceros de bajo
carbono y baja aleacion

Un resultado diferente al obtenido por Ohmori, Ohtani y Kunitake fue informado por Lee y col.
[91] para aleaciones modelo del tipo SA 508 Gr. 4N (una variante del acero SA 508 Gr. 3 Cl. 1
estudiado en la presente Tesis) tratadas térmicamente por homogeneizacion a 1200 °C por 10
horas enfriando a 3~5 °C/min, austenizado a 880 °C por 2 horas enfriando a 100~200 °C/min
(aire) y revenido a 660 °C por 10 horas enfriando a 3~5 °C/min. Estos autores informaron que la
adicion de Ni a dichas aleaciones resultoé en un refinamiento de la estructura de la matriz, que
identificaron, en un primer momento, como mayoritariamente martensitica revenida, aunque
incluyeron la posibilidad de ocurrencia de bainita. Sefialaron, del mismo modo, que el tamafio de
paquete es un factor microestructural importante, estrechamente relacionado a la unidad de
camino de fisura en una superficie de fractura. Indicaron también que la obtencion de medidas
precisas del tamafio de paquete en las aleaciones modelo en el estado revenido era dificultosa,
debido a la compleja microestructura mezcla de martensita y bainita. Para definir el tamafio de
objeto microestructural “efectivo” en cuanto a actuar como barrera para la deformacion, utilizaron
la herramienta EBSD y el criterio consistente en identificar los paquetes adyacentes que tuvieran
angulos de desorientacion mayores que 20°. Los resultados arrojaron tamafios de grano efectivos
de 10,7 um, 10,2 pm y 9,1 um para aleaciones modelo con contenidos de Ni 2,66, 3,59 y 4,82 %
p. En un trabajo posterior [92] los mismos autores midieron precisamente las fracciones
volumétricas de martensita y bainita (en muestras templadas, no revenidas), e indicaron que las
mismas mostraban un aumento y una disminucion significativos, respectivamente, con las
adiciones de Ni. De este modo, relacionaron el refinamiento de la estructura de la matriz con el
aumento de la fraccion en volumen de martensita.

Por su parte, Das y col. [93] examinaron en un trabajo reciente la microestructura de un acero
20MnMoNiS5 (grado aleman para recipientes de presion nucleares, de composicion quimica
similar al SA 533 B1 estudiado en esta Tesis) luego de ciclos de enfriamiento continuo en un
ambito amplio de velocidades de enfriamiento. Las técnicas de caracterizacion utilizadas por estos
autores fueron la microscopia Optica y EBSD. En breve, a medida que la velocidad de
enfriamiento se increment6 la microestructura cambi6 de bainita granular a una mezcla de bainita
granular mas ferrita bainitica (entre 0,15 y 0,3 °C/s), bainita completa (entre 1 y 2 °C/s), bainita
y martensita (entre 5 y 15 °C/s), y martensita completa (entre 20 y 200 °C/s). Los resultados para
los tamafnios de grano (definidos por estos autores como los espaciamientos entre bordes con
angulos de desorientacion mayores a 2°) arrojaron valores de la mediana de 20 pum para 2 °C/s,
8 um para 15 °C/s, 5 um para 20 °C/s y 6,5 um para 200 °C/s. La anomalia en la tendencia al
afinamiento del tamafio de grano con el incremento de la velocidad de enfriamiento registrada
para la velocidad de 200 °C fue atribuida a la dispersion en los datos debida a un niimero limitado
de registros EBSD. Al mismo tiempo, el ancho de los listones de bainita determinado para la
velocidad de enfriamiento 15 °C/s oscil6 entre 0,2 y 1 pm.
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En otra investigacion contemporanea, Yang y col. [94] estudiaron el efecto de la microestructura
en la tenacidad al impacto y la fragilizacion por revenido de un acero SA 508 Gr. 4N. Los ciclos
térmicos que utilizaron constaron de un austenizado a 860 °C por 5 horas seguido de enfriamientos
continuos a 60 y 4,4 °C/min respectivamente, con un revenido a 620 °C por 8 horas. Las técnicas
de caracterizacion empleadas por estos autores fueron la microscopia dptica, la microscopia
electronica de barrido y transmision y la difraccion de electrones retrodifundidos. En el estado
templado, la velocidad de enfriamiento de 60 °C/min condujo a una microestructura casi
completamente martensitica en listones, con anchos de liston comprendidos entre 60 nm y 340
nm. Por su parte, la velocidad de enfriamiento de 4,4 °C/min produjo una estructura de bainita
granular compuesta de listones de ferrita bainitica e islas del constituyente martensita-austenita.
Después del revenido, los resultados de las mediciones EBSD arrojaron un tamaifio promedio de
bloque de 1,685 um para la martensita en la muestra enfriada a 60 °C/min y de 2,887 pm para la
bainita en la muestra enfriada a 4,4 °C/min. Por su parte, el ancho de los listones de martensita se
increment6 hasta valores comprendidos entre 80 y 450 nm, mientras que el tamafio de los bloques
individuales oscil6 entre 0,2 y 14,4 um para la martensita y entre 0,2 y 31,4 um para la bainita.

Del mismo modo, Lu y col. [95] examinaron la microestructura de un acero SA 508 Gr. 3 en el
estado de recepcion (austenizado a 880-890 °C por 10,5 h, templado en agua y luego revenido a
635-647 °C por 13,5 h, seguido de un enfriamiento al aire). Las técnicas de caracterizacion
microscopica que usaron fueron EBSD y TEM, y la microestructura que encontraron fue
mayoritariamente bainitica (87,2 %), con fracciones de ferrita (3,1 %) y austenita retenida (9,7
%). En este caso, los autores definieron subgranos como aquellos dominios limitados por bordes
con desorientaciones menores a 10 °; el tamafio promedio determinado para estos dominios fue
de 0,7 pm.

Finalmente, el acero 16 MNDS (grado francés equivalente al SA 508 Gr. 3 Cl 1) fue estudiado
por Nohava y col. [96] desde el punto de vista del analisis de las fisuras por clivaje utilizando la
técnica EBSD. El estado de recepcion, luego del proceso termomecanico convencional, fue
caracterizado como una mezcla de bainita superior y ferrita acicular. El criterio adoptado por estos
autores para definir el “tamafio efectivo de grano” de la bainita fue el de considerar los paquetes
limitados por bordes con desorientaciones superiores a los 15 °. De este modo, obtuvieron un
tamafio promedio de “grano cristalografico bainitico” de aproximadamente 10 pm, y un tamafio
promedio de liston bainitico de aproximadamente 2 pm. Nuevamente, el tamafio de las facetas de
clivaje en las superficies de fractura correspondi6 aproximadamente al tamafio de los paquetes
bainiticos. La Tabla 4.7 resume los valores de los tamafios de los distintos tipos de dominio
analizados en esta seccion.
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., , . ore Unidad o Tamaiio
Aleacién Técnica utilizada subunidad determinado/Estructura Ref.

20; 8; 5y 6,5 um (B, B/M,

' EBSD (des. > 2°) Grano My M)
20MnMoNi55 [93]
EBSD Liston 200-1000 nm (B)
SA 508 4N EBSD (des. > 20°) Grano 10,7; 10,2 y 9,1 um (B/M) [91]
Liston 60-340 nm (M)
SA 508 4N TEM, EBSD Liston 80-450 nm (Mr) [94]
1,685 (0,2-14,4) um (Mg)
Bloque | 5687 (0.2-31.4) um (Br)
SA508Gr.3 | 1EM; E?OSO])) (des. < 1 gupgrano 700 nm (B) [95]
Grano 10 um (B)
16MND5 EBSD (des. > 15°) [96]
Liston 2 um (B)

Tabla 4.7. Tamafios medidos de unidades o subunidades de martensita y bainita en aceros de
bajo carbono y baja aleacion. B: bainita, M: martensita, Mr: martensita revenida, Bg: bainita
revenida, des. : desorientacion.

4.4.3. Tamaiio de dominio de difraccion versus “tamaiio morfologico”
de liston en los constituyentes bainita y martensita

Es un hecho ampliamente conocido que cualquier desviacion del comportamiento ideal de una
red cristalina conduce al ensanchamiento de los picos de difraccion de rayos X. El cristal ideal es
infinitamente largo y contiene un arreglo de atomos perfectamente ordenado y periddico; desde
el punto de vista de la difraccion, “infinitamente™ largo corresponde a una dimension de algunos
micrones. Tal como se detalla en el Apéndice, las desviaciones tipicas de la red cristalina ideal
que conducen al ensanchamiento aparecen por ordenamientos no perfectos del arreglo debidos a
defectos o a espaciados interplanares no uniformes (conocidos como microdeformaciones) y/o
por una limitacion en el tamafio de cristalito o dominio, es decir, de la menor region no
distorsionada de un cristal. Asi, la microestructura de un material policristalino afecta los picos
de difraccion de rayos X, que se ensanchan con la disminucién del tamafio de cristalito o con el
aumento de la densidad de defectos en la red.

Para contextualizar adecuadamente los resultados que se presentaron en el capitulo anterior es
necesario recordar las implicancias de la naturaleza displaciva del crecimiento de la bainita. La
transformacion bainitica provoca una deformacion que mantiene un plano invariante, con un
componente de corte y una tension de dilatacion normal al plano de habito [97]. La magnitud de
estas tensiones es tan grande que el producto de transformacion esta limitado a tener la forma de
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una placa delgada, es decir, una forma que minimiza la tension elastica. Si la tension solo se
acomoda elasticamente, entonces la energia de deformacion de la ferrita bainitica asciende a
aproximadamente 400 J / mol. Pero las observaciones directas han demostrado que existe una
considerable relajacion plastica en la austenita adyacente a las placas de bainita [88] [98] [99],
involucrando multiples sistemas de deslizamiento [100]. Ello implica que la gran tension asociada
con la transformacion no puede ser sostenida elasticamente por la austenita, cuya resistencia
disminuye a medida que aumenta la temperatura.

De este modo, las mencionadas deformaciones se relajan por deformacion pléstica de la austenita
adyacente. Solo cuando se produce esta relajacion plastica las dislocaciones asociadas con la
deformacion plastica son heredadas por la fase producto, es decir, la ferrita bainitica [101] [102].
En este sentido, resultados experimentales sobre la distribucion de la densidad de dislocaciones
en las placas de ferrita bainitica en funcion de la distancia a la interfase austenita / ferrita mas
cercana revelaron un aumento progresivo en la densidad de dislocaciones a medida que disminuye
dicha distancia [103] [104].

Las dislocaciones en la region central de la placa de ferrita aparecen como resultado de la
deformacion de red invariante en la etapa inicial de crecimiento de bainita, mientras que la mayor
densidad de dislocaciones en las proximidades de la interfase austenita / ferrita bainitica esta
relacionada con la “herencia” de dislocaciones por la expansion de la placa de ferrita bainitica
que esta creciendo. Una consecuencia directa de los mecanismos que se acaban de describir es el
aumento de la densidad de dislocaciones tanto en la ferrita como en la austenita a medida que
disminuye la temperatura de transformacion [105] [106] [107]. La Figura 4.57 ilustra cobmo una
placa / liston puede ser subdividida por la presencia de dislocaciones que definen dominios
separados por limites de bajo angulo, o cristalitos, que de hecho son mas pequefios que el tamafio
real de la placa / liston.

Tamaiio SEM y TEM

Tamaiio Rayos X

L

Figura 4.57. Tlustracion de la diferencia entre el “tamafio morfologico” y el “tamafio
cristalografico” de una placa o liston.
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Aunque estos dominios no inducen ningln contraste visible en condiciones normales durante las
observaciones de microscopia electronica, existe suficiente desorientacion entre diferentes
dominios dentro de una sola placa de ferrita bainitica, de manera tal que esos dominios dispersan
la radiacion X incoherentemente uno con respecto al otro. Como el perfil de linea es la suma de
las contribuciones de dominios (o cristalitos) que dispersan de manera coherente, el analisis del
perfil de las lineas de difraccion mide el tamafio real de estos objetos. Por lo tanto, ambas
magnitudes, el tamafio de cristalito y el espesor de placa de ferrita bainitica se refieren a conceptos
significativamente diferentes cuando se examinan materiales que no han sido sometidos a
procesos de revenido o relajacion de tensiones.

Una generalizacion de la discusion precedente, en términos del significado del tamafio medido a
través de picos ensanchados de difraccion de rayos X, ha sido dada por Ungar [108]. Entre sus
principales conclusiones, se destaca que una interpretacion del tamafio obtenido por este método
no puede construirse sin un minucioso analisis microestructural que la acompaiie,
preferentemente realizado a través de observaciones por Microscopia Electronica de Transmision
(TEM). En otras palabras, un valor obtenido a través de la reciproca del ancho integral o del ancho
a altura mitad no arroja, en principio, ninguna conclusion sobre las unidades constitutivas de la
microestructura analizada. Sin embargo, de acuerdo con Ungar y col., en un conjunto de casos,
entre los que se destaca el de los metales deformados, el tamafio de cristalito puede identificarse
con el de un promedio de los tamarios de subgrano o de celdas de dislocaciones [109]. En esos
casos, el método de medicion por difraccion de rayos X puede considerarse mas objetivo que el
de la evaluacion a partir de micrografias TEM, especialmente en lo que se refiere a detalles finos.

Finalmente, también se ha sefialado que, aunque no es posible establecer una correspondencia
uno a uno entre el tamafo de la unidad constitutiva de una estructura y el tamafio de cristalito
medido por difraccion de rayos X, puede afirmarse cualitativamente que un tamafo de cristalito
de mayor valor s6lo sera posible para granos de mayor tamafio [110]. En otras palabras, el tamafio
de cristalito podria operar como cota inferior para el tamafio de las subunidades en las estructuras
martensita y bainita.

4.4.4. Tamaiio maximo de dominio determinado a partir de ensayos de
DRX

En el Apéndice se discute en detalle el fenomeno de ensanchamiento de los picos de difraccion
originado en la reduccion del tamafio de dominio de difraccion, y se plantea la ecuacion basica
que lo describe, a saber, la ecuacion de Scherrer:

A
,B_

TCcosO

Ecuacion 8

donde 7 es el “tamafio de cristalito con respecto a la difraccion de rayos X”.
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Abhora bien, el hecho de que el ancho de pico exhiba una relacion inversa con respecto al tamafio
de cristalito -y que ademas el instrumento de medicion utilizado introduzca, en cada caso, una
contribucion propia al ancho experimental observado- determina la existencia de una cota
superior para el tamafio determinable dentro de un margen de error aceptable.

En este sentido, Cullity [111], en un texto clasico de referencia, ha sefialado que las dificultades
experimentales involucradas en la medicion del tamafio de cristalito se incrementan con el tamafio
medido y que se necesita un arreglo experimental preciso para mediciones en el rango de 50-100
nm, mientras que el limite superior alcanzable con un difractdmetro se aproxima a los 200 nm.
Este autor localiza la dificultad, precisamente, en la resolucion instrumental mencionada.

El problema ha sido revisado en contribuciones mas recientes; asi, Muniz y col. [112], sobre la
base de un analisis fundamentado en la teoria dinamica de la difraccion, concluyeron que la
ecuacion de Scherrer proporciona valores aceptables para tamafios de cristalito de hasta 600 nm
si el coeficiente de absorcion lineal del material considerado no excede el valor 2117,3 cm™. En
el caso de los aceros, puede tomarse como una aproximacion gruesa el coeficiente de absorcion
lineal del Fe puro, cuyo valor es ~ 2400 cm™, por lo que los valores confiables para los tamafios
de cristalito en nuestro caso se encontrarian por debajo de la cota indicada por ellos. En un trabajo
posterior [113], el mismo grupo de autores refino sus resultados y propuso un limite maximo para
la aplicabilidad de la ecuacion de Scherrer, que dependeria tinicamente del coeficiente de
absorcion y del angulo de Bragg segun la ecuacion:

sen 6@

Smax = So ( )f

0

Ecuacion 9

en donde S,,,, €s el limite de Scherrer (en nm), y, es el coeficiente de absorcion lineal del
material, S = 1,067 x 107 y & = 0,98. La aplicacion de esta ecuacion arroja valores limite para
la determinacion del tamafio de cristalito de 2010, 2820, 3440, 3960 y 4420 nm segun las
reflexiones (110), (200), (211), (220) y (310) respectivamente.

4.4.5. Analisis de los resultados obtenidos en la presente Tesis

4.4.5.1. Coalescencia y autorevenido de listones martensiticos
Las observaciones efectuadas por SEM y FEG SEM en el transcurso de la presente Tesis
permitieron advertir, en el caso del acero SA 533 para la muestra enfriada con un tgs de 6 s,
regiones cuyo aspecto es significativamente similar al que presenta la denominada “martensita
coalescida”, o “martensita gruesa”. Este arreglo aparece, en cada caso, como una region
metalograficamente distinguible y con un ancho mayor que los tipicamente encontrados para los
paquetes de listones; de acuerdo con las explicaciones formuladas en la literatura previa, el
mecanismo de formacion de dichas regiones implica la ocurrencia de un proceso de coalescencia
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de listones martensiticos adyacentes que, se asume, poseen orientaciones cristalinas muy
proximas.

A su vez, las mencionadas regiones incluyen una fraccion de precipitados de segunda fase, cuya
morfologia sugiere fuertemente la presencia de cementita formada a través de un proceso de
autorevenido de la martensita. El autorevenido en aceros de bajo carbono ha sido observado para
procesos de enfriamiento continuo con velocidades lineales tan altas como 100 °C/s, por ejemplo
para un acero de composicion 0,2 C — 1,5 Mn — 2 Cr [114]. La identidad del carburo formado en
dicho proceso se confirmé como cementita en el caso de tres aceros experimentales con
contenidos de C entre 0,153 y 0,252, austenizados a temperaturas comprendidas entre 800 y 1000
°C y enfriados de manera continua a velocidades entre 5 y 100 °C/s [115].

No puede determinarse, a partir de las técnicas experimentales abordadas en este trabajo, la
secuencia de pasos que condujeron a este tipo de estructura (es decir, el orden en que se producen
la coalescencia y la precipitacion de cementita). Sin embargo, la informacién existente en la
literatura previa permite formular algunas hipdtesis sobre el proceso de formaciéon de estas
regiones.

Asi, Kuo y col. [116] describieron la zona afectada por el calor para un acero SA 533-B en
simulaciones Gleeble efectuadas con bajos aportes de calor (10, 20 y 30 kJem™), tiempos tgs de
5,10 y 20 s respectivamente, y una temperatura de pico aproximada de 1300 °C. Para la condicion
de enfriamiento mas rapido (tgs = 5 s) estos autores proponen, sobre la base de observaciones por
TEM, la formacién de una estructura compuesta por bainita inferior y martensita autorevenida,
incluyendo esta ultima las regiones ensanchadas correspondientes a la coalescencia. La martensita
coalescida exhibe carburos en diferentes orientaciones con respecto a la matriz, pero la bainita
inferior incluye s6lo una variante de orientacion para los carburos, que se distribuyen en el interior
de las subunidades (mucho mas finas) de bainita. Investigaciones preliminares del mismo grupo,
efectuadas una década antes, habian ya anticipado, utilizando las mismas técnicas de
caracterizacion, la presencia de cementita en el estado templado del acero SA 533-B luego de
ciclos Gleeble con enfriamiento rapido [117]. En dicha contribucion el estado metalurgico luego
de un templado rapido fue caracterizado como completamente martensitico, sugiriéndose la
ocurrencia del proceso de autorevenido en regiones localizadas de la probeta.

Por su parte, Obasi y col [118] realizaron ciclos térmicos de simulacion de soldadura para un
acero SA 508 Gr. 3 CL. 1, utilizando un dilatdmetro para enfriar muestras a velocidades entre 0,1
y 100 °C/s, luego de permanencias breves en austenita a temperaturas comprendidas entre 900 y
1200 °C. Estos autores mostraron, de igual modo, los fenomenos de coalescencia y autorevenido
de la martensita -aunque no sefialaron explicitamente la ocurrencia del primero- y puntualizaron
la dificultad para distinguir la martensita autorevenida de la bainita. Asimismo, indicaron la
presencia de las zonas “anchas” (coalescidas) de martensita en las regiones provenientes de
austenita de grano grueso, pero no en las provenientes de austenita de grano fino.

El mecanismo de formacion de regiones ensanchadas por coalescencia fue propuesto por primera
vez por Chang y Bhadeshia [119], para explicar la observacion de placas anchas de bainita (o,
mas precisamente, la observacion de una distribucion bimodal de anchos de placa) en aceros con
tenores de C entre 0,095 y 0,46 % y aleados con Mn, Si, Niy Cr (~1 a 2 % en cada caso). Dicho
mecanismo supone en primer lugar la existencia de subenfriamientos significativos por debajo de
la temperatura B, que proveen, a su vez, una fuerza impulsora alta para la formacién de bainita.
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En estas condiciones, la alta tasa de nucleacion en el borde de grano austenitico promueve la
formacion de numerosas subunidades de bainita, que conforman un manojo y poseen la misma
orientacion cristalina. Si la fuerza impulsora de origen quimico es suficiente para contrabalancear
la energia de deformacion asociada a la formacion de la placa gruesa, y si no hay nada que impida
el aumento de longitud de las subunidades, entonces la coalescencia puede tener lugar. En la
misma contribucion, estos autores estiman, a través de calculos aproximados, la magnitud de las
contribuciones quimica y de deformacion al cambio en la energia libre, concluyendo que la
coalescencia es un fenomeno posible desde el punto de vista de dicho cambio de energia.

En una contribucion posterior, el mecanismo de coalescencia fue examinado con detalle aun
mayor, estableciéndose la existencia de gradientes de orientacion dentro de una placa de
martensita coalescida [120], y proponiéndose una posible explicacion para el desarrollo de esos
gradientes.

4.4.5.2. Comportamiento de las temperaturas Bs y Br

determinadas en esta Tesis

En un estudio de referencia, Lundin y Mohammed [121] investigaron el efecto de los parametros
de soldadura sobre la transformacion y las propiedades de la zona afectada por el calor en aceros
destinados a la construccion de recipientes a presion. En particular, formularon diagramas de
transformacion en enfriamiento continuo especificos para las condiciones experimentales
exploradas; uno de los diagramas correspondientes al acero SA 533 Grado B Clase 1 se muestra
en la Figura 4.58. Sobre la base del mismo puede establecerse, a partir de la estimacion grafica,
una comparacion entre los resultados obtenidos por estos autores y los determinados en esta Tesis
en cuanto a las temperaturas de inicio y fin de transformacion a la bainita. Los valores estimados
se han volcado en la Tabla 4.8, en la que se indican las velocidades medias (aproximadas) de
enfriamiento en cada caso:

Curva Bs Bt
IV (8 °C/s) 477 °C 404°C
M60 (5°C/s) 516 °C 347 °C
V (3°C/s) 527°C 421 °C
M108 (2,8 °C/s) 540 °C 340 °C
Lineas de trazos 538 °C 477 °C
M400 (0,75 °C/s) 596 °C 410 °C

Tabla 4.8. Temperaturas de inicio y fin de transformacion a la bainita medidas en este trabajo y
en la referencia [121].
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Figura 4.58. Diagrama CCT para condiciones de soldadura con una temperatura de pico de
1315 °C[121].

Puede advertirse que el conjunto de temperaturas de inicio de transformacion a la bainita exhibe
una tendencia clara de aumento con la disminucion de la velocidad de enfriamiento, en linea con
los resultados sobre diagramas CCT ya informados para este tipo de aceros. A su vez, ambos
conjuntos de datos (Referencia [121] y este trabajo) presentan un buen acuerdo entre si, con la
posible excepcion del valor obtenido para la muestra con tg;s 400 s, que parece ser algo superior
al esperable de acuerdo con la tendencia general. Este acuerdo entre ambos conjuntos de valores
sugiere que el criterio adoptado para determinar graficamente la temperatura B produce un
resultado consistente.

La misma tendencia creciente con la disminucién de la velocidad de enfriamiento se aprecia para
los valores de temperatura de fin de transformacion, pero en este caso las temperaturas obtenidas
en esta Tesis se encuentran por debajo de las informadas por Lundin y Mohammed. M4s aun, para
las muestras M60 y M108 los valores determinados para By son inferiores a la temperatura M; de
inicio de transformacion a la martensita (371 °C) medida por dichos autores.

4.4.5.3. Determinaciones microestructurales por difraccion de
Rayos X

Las observaciones microestructurales presentadas en el presente Capitulo para el caso del acero
SA 533 sometido a enfriamiento continuo permiten formular una hipétesis de partida sobre las
relaciones de tamafio entre los constituyentes martensita y bainita en las muestras con tg;s de 6 s
y 400 s, a saber, que la martensita presenta una estructura mas “fina” que la correspondiente a la
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bainita. Asi, las subunidades metalograficamente aparentes en la martensita exhiben un ancho
menor que las correspondientes en la bainita como se observa en la Figura 4.59 (a) y (b).

EHT = 500 kV WD = 36mm Mag= 1600 KX Signal A = InLens n At EHT = 500 kv WD = 5.7 mm Mag= 1600 KX Signal A = InLens m

Figura 4.59. Estructuras de martensita (a) y bainita (b), correspondientes a las muestras con
tiempos de enfriamiento tg;s 6 s y 400 s respectivamente. Acero SA 533.

Sin embargo, el conjunto de antecedentes citados en la seccion 4.4.1 permite sugerir que las
mismas relaciones de tamafio entre unidades y subunidades de las estructuras martensita y bainita
podrian no ser predecibles a priori en el rango de velocidades de enfriamiento que conduce a
microestructuras finales “mixtas”.

Por otra parte, los resultados presentados en la seccion 4.3 sugieren que los tamaiios de dominio
de difraccion determinados en la presente Tesis (Figura 4.53) se encuentran dentro de margenes
de confiabilidad dados por los limites tedricos propuestos en la literatura para el caso del
material sometido a enfriamiento continuo (acero SA 533 Bl), con la posible excepcion del
obtenido para el pico (110) de la muestra enfriada con ts;s = 400 s y deben, por el contrario,
considerarse con precaucion para el caso del material revenido (acero SA 508 Gr. 3 Cl. 1). En
este punto cabe recordar que el resultado obtenido para la muestra con #ys = 6 s del acero SA 533
B1 debe ser corregido debido a las particularidades experimentales de la medicion efectuada en
ese caso.

Del mismo modo, puede sefialarse que los tamarios de dominio de difraccion medidos en el
segundo caso (SA 508) -para aquellos picos de difraccion que observan un mejor acuerdo con
los criterios expuestos en la misma seccion, esto es, picos (2 2 0) y (3 1 0), muestras B y C-
podrian encontrarse mds proximos a dar cuenta de un tamario caracteristico de subunidad en la
microestructura del material revenido que los registrados en el primer caso (material
“templado” bajo enfriamiento de ciclo de soldadura simulado). De todos modos, cabe sefalar
que, aun en el caso de un material revenido, es probable la ocurrencia de un alto grado de
heterogeneidad en cuanto al relevamiento de tensiones y la disminucién de la densidad de
dislocaciones durante ese tratamiento térmico; en otras palabras, luego del revenido podra
observarse tanto la formacion de subgranos libres de dislocaciones como la permanencia de
arreglos de dislocaciones en listones deformados. Asi, el tamafio de cristalito probablemente
refleje un “promedio” de ambas situaciones. En este sentido, la referencia [94] sefiala 1a formacion
de una fraccion minoritaria de subgranos en la martensita revenida y de una fraccion mayor en la
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bainita revenida luego de una secuencia de enfriamiento por pasos y luego revenido. La misma
observacion (coexistencia de subgranos practicamente libres de deformacion y listones
deformados) ha sido informada para un acero de alta temperatura grado P91 normalizado y
revenido [122].

Por otra parte, la observacion de la Figura 4.17 y Figura 4.47 sugiere la existencia de una
anisotropia marcada en el comportamiento de los anchos integrales fisicos, que se manifiesta en
el incremento del ancho de la reflexion (2 0 0) por sobre el valor esperable a partir de la tendencia
general (es decir, crecimiento mondtono con el angulo de difraccion). Dicha anisotropia es aun
mas evidente en el caso del acero SA 508. El mismo fendmeno de anisotropia -para la misma
familia de reflexiones y en muestras tanto templadas como revenidas- ha sido observado en el
caso de aceros ferritico-martensiticos 9%Cr (grado P91) y atribuido al ensanchamiento originado
en los factores de orientacion de la densidad de dislocaciones para los sistemas de deslizamiento
mas comunes en la estructura bee (es decir, descartando la contribucion al ensanchamiento dada
por la reduccion en el tamaiio de cristalito) [122]. Por el contrario, si se desestima la contribucién
originada en la microdeformacion -por ejemplo, en el caso de analisis microestructurales de
polvos muy finamente divididos- puede postularse que la anisotropia en el ensanchamiento es el
resultado de la anisotropia en la forma de los dominios difractantes. Asi, las reflexiones
ensanchadas corresponderian a aquellas direcciones cristalinas segun las cuales el cristalito
exhibe una dimension significativamente mayor [123].

Una de las metodologias tradicionales mas extendidamente utilizadas para la determinacion de
los tamatfios de cristalito y del estado de microtensiones a partir del ensanchamiento de picos de
difraccion de rayos X ha descansado en la construccion de los graficos de Williamson-Hall [124],
que se obtienen a partir de la expresion:

KA
B cos 6 = Ce senf + o

Ecuacion 10

donde S es el ancho integral, D es el tamatfio de cristalito, K es un factor de forma, A es la longitud
de onda, ¢ es el valor que toma la microdeformaciéon y C es una constante cuyo valor oscila entre
4 y 5, dependiendo de la naturaleza de las deformaciones inhomogéneas. Esta expresion,
sumamente conveniente desde el punto de vista practico, permite en principio obtener las dos
magnitudes buscadas a partir de la pendiente y la ordenada al origen de la relacion lineal entre
B cos 8 y senf. Sin embargo, esta metodologia posee dos objeciones, a saber, que asume una
forma funcional lorentziana para las dos contribuciones al ensanchamiento de interés (la originada
en las microdeformaciones y la originada en la reduccion del tamafio de cristalito) y que no tiene
una utilidad relevante, precisamente, cuando se observa anisotropia en dicho ensanchamiento.

Una mejora posterior a esta representacion grafica fue propuesta por Halder y Wagner [125], que
introdujeron la expresion:

B ., KA B
— ) =— —————— + 16¢£%
tan 9) D tan@ sen @ +16e

(

Ecuacion 11
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en cuyo caso se asume que las contribuciones al ensanchamiento por tamafio y deformacion
siguen formas funcionales lorentziana y gaussiana respectivamente (en linea con la hipdtesis
formulada en nuestro andlisis). Un ejemplo de los graficos de Wagner-Halder para el caso del
acero SA 533 BI1 estudiado en esta Tesis se muestra en la Figura 4.60.
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Figura 4.60. Grafico de Halder-Wagner para el acero SA 533 B1, muestra enfriada con tg;s = 60
S.

El hecho de no observarse una linea recta en esta representacion da cuenta, nuevamente, del
fenomeno de la anisotropia.
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Capitulo 5 : Conclusiones
5.1 Acero SA 533

A partir de los resultados obtenidos en los ciclos térmicos Gleeble para simular estados
microestructurales presentes habitualmente en la ZAC de un acero SA 533 Grado B Clase 1 se
formularon las siguientes conclusiones:

e Para la mayor velocidad de enfriamiento (tss = 6 s) se obtuvo una microestructura
completamente martensitica. Para el resto de las velocidades de enfriamiento se obtuvo
una microestructura principalmente bainitica. En la muestra enfriada mas rapidamente se
pudieron apreciar zonas con martensita coalescida con probable autorevenido, mientras
que en la muestra enfriada mas lentamente se encontr6 también una fraccion minoritaria
de zonas tipo bloque que podrian corresponder al constituyente metalografico
denominado martensita-austenita (M-A). Para los enfriamientos con velocidades
intermedias (tg;s = 60 s 'y 108 s) se observaron fracciones minoritarias de zonas cuya
naturaleza no pudo ser fehacientemente determinada con microscopia 6ptica y SEM.

e Se observo un aumento de la temperatura critica Bs con la disminucién de la velocidad
de enfriamiento.

e Se determind la presencia de las fases austenita retenida y cementita mediante difraccion
de rayos X para todas las muestras ensayadas.

e Se corrobor6 la disminucion de los anchos aparentes de los picos de difraccion de rayos
X de la fase matriz con la disminucion de la velocidad de enfriamiento; ello ocurre
consistentemente con la obtencion de un contenido mayoritario de bainita en dicha matriz
la cual tendria mayores tamafios de dominio de difraccion y/o menores
microdeformaciones con el incremento del tgs. El mismo resultado fue obtenido
calculando los anchos integrales fisicos, excepto para la muestra tys = 6 s. El
comportamiento anémalo de esta muestra fue explicado a través de la relacion existente
entre las dimensiones de la ZAC simulada, el gradiente microestructural que comprende
y el tamafio de la sonda superficial con el que se realizaron los ensayos de difraccion de
rayos X.

5.2 Acero SA 508

El estudio de la microestructura en el espesor de un forjado del acero SA 508 Grado 3 Clase 1
permitié formular las siguientes conclusiones:

e Se llevaron a cabo célculos termodindmicos usando el método CALPHAD con el
programa Thermo-Calc ®. Se determinaron de este modo las temperaturas de
transformacion y las fases presentes en equilibrio a temperaturas de interés. Los
resultados obtenidos reprodujeron cualitativamente los informados por diferentes autores
para la composicion en la condicion de suministro.
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El analisis realizado mediante microscopia dptica y electronica de barrido no mostro
diferencias en la microestructura de la matriz a lo largo del espesor del forjado. La
morfologia encontrada sugiere la presencia de una mezcla no uniforme de ferrita y
carburo, lo cual coincidiria con el tipo de microestructura mencionada en la literatura para
este acero, es decir, bainita superior revenida.

Usando técnicas metalograficas para examinar la muestra primaria del material recibido
se encontraron zonas con macrosegregacion, existiendo una mayor densidad de estas
zonas en las proximidades de la cara interna del forjado. Las zonas segregadas, que
presentan una estructura mas fina que la matriz y una mayor densidad de precipitados,
podrian tener una microestructura de bainita inferior revenida. El incremento en la
densidad de precipitados se debe, muy probablemente, a una mayor composicion de C, lo
que concuerda con la mayor microdureza encontrada para las zonas segregadas con
respecto a la matriz. Ademas, estas zonas se revelaron enriquecidas en Mn, Ni y Mo.

Se encontraron y analizaron inclusiones en el material en estado de recepcion; la mayor
fraccion se observo, nuevamente, cerca de la cara interna del forjado. A través del analisis
de EDS se determiné que los elementos presentes en mayor proporcion son Al, Ca, Mgy
0.

A partir del andlisis del ancho de linea de los picos de difraccion de rayos X en regiones
seleccionadas a lo largo de todo el espesor del forjado se pudo observar un ligero aumento
de los anchos integrales aparentes y fisicos desde las regiones central y lateral externa de
la muestra primaria (pared del RPR) hacia la region lateral interna. Este aumento podria
estar asociado con el aumento de la presencia de zonas segregadas en esta ultima region.

Usando el mismo analisis mencionado en el punto precedente, se estimaron los valores
de tamafio de dominio de difraccion y de microdeformacion en regiones seleccionadas a
lo largo de todo el espesor del forjado. Los tamafios de dominio de difraccion presentaron
un incremento hacia la region central de la muestra consistente con una velocidad de
enfriamiento mas lenta en dicha region. La microdeformacion presentd un ligero
incremento hacia la cara interna de la muestra primaria, es decir hacia la regiéon con mayor
presencia de zonas segregadas.
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Capitulo 6 : Trabajos a futuro

Sobre la base de los resultados y discusiones desarrolladas en la presente Tesis, se consideran
como posibles temas de investigacion a futuro:

6.1 Acero SA 533

e Profundizar el estudio de la evolucion microestructural en la ZAC durante el enfriamiento
continuo por medio de ensayos Gleeble a velocidades intermedias con respecto a las ya
utilizadas, sobre todo entre 50 y 5 °C/s, para poder obtener microestructuras mixtas de
bainita y martensita.

e Estudiar la presencia y caracteristicas estructurales de la fase austenita retenida, de las
zonas minoritarias observadas en las muestras enfriadas con velocidades intermedias y
de precipitados de segunda fase, utilizando las técnicas Microscopia Electronica de
Transmision (TEM) y/o Espectroscopia Mdssbauer. Utilizar un microscopio de doble haz
FIB-SEM (haz de iones focalizados — microscopio electronico de barrido) para obtener
laminas delgadas de martensita coalescida.

e Emplear el analisis por refinamiento Rietveld de los espectros de difraccion de rayos X
con la finalidad de lograr un ajuste global de los picos experimentales que tenga en cuenta
posibles efectos de textura (orientacion preferencial); intentar obtener, usando dicho
refinamiento, un método alternativo para la cuantificacion de las fracciones de las
distintas fases presentes.

6.2 Acero SA 508

e Realizar ensayos de simulacion por dilatometria de las distintas etapas de procesamiento
del material con el objeto de reproducir la microestructura resultante en cada una de ellas,
esto es, cada una de las microestructuras previas a la observada en la condicion de
suministro del material. Estudiar las transformaciones de fase asociadas y obtener el
diagrama de enfriamiento continuo (CCT) de este material.

e Estudiar detalladamente la microestructura en la condicion de suministro mediante
Microscopia Electronica de Transmision. Utilizar un microscopio de doble haz FIB-SEM
(haz de iones focalizados — microscopio electronico de barrido) para obtener laminas
delgadas de la zona segregada y la matriz de manera separada.
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Apéndice: Analisis de anchos de linea y parametros microestructurales
derivados

Un perfil de linea de difraccion es el resultado de la convoluciéon de un cierto ntimero de
contribuciones independientes, cada una de las cuales puede dar por resultado un aporte simétrico
0 no simétrico a la forma de la linea. La operacion de convolucion de dos funciones se expresa
habitualmente en la forma de una integral en todo el espacio del producto de dichas funciones.
Asi, en el caso de un perfil de linea de difraccion puede escribirse:

hoe = G20 * f20 = ffooo 920" f20-20" A(20") (D

donde h,g es el perfil final observado y g,4-, f2¢ son las funciones que contribuyen a la forma
del mismo. Cada punto en la convolucion es el resultado de sumar el producto de g y f sobre
todos los valores posibles para 26. Las componentes que contribuyen a un perfil de difraccion
pueden dividirse en tres categorias:

a. Perfil intrinseco f: en el contexto de la teoria dinamica de la difraccion, la dispersion de
un haz de rayos X en un cristal perfecto produce una reflexiéon con un ancho intrinseco,
el ancho de Darwin, que resulta simplemente de considerar el principio de incerteza
ApAx = h. En efecto, la absorcion sufrida por los fotones en el material determina que la
localizacion de éstos dentro del cristal ocurra en una region bastante restringida, lo que
implica que Ap, y, en consecuencia, A1 (puesto que Ap = h/AA por la relacion de De
Broglie) deberan ser finitos, lo cual produce un ancho finito para el pico de difraccion.

Ademas del ancho inherente, hay dos efectos fisicos provenientes de la muestra que
contribuyen al ensanchamiento del perfil intrinseco fy, por lo tanto, del perfil observado.
Scherrer fue el primero en observar que, cuando el tamafio de los cristalitos en la muestra
disminuye por debajo del micrdn, el ancho integral de linea § se incrementara de acuerdo

con la relacién:

A
B = (2)

" Tcosf

donde 7 es el “tamaifio de cristalito con respecto a la difraccion de rayos X”. En este punto
vale recordar que el ancho integral de linea se define como el ancho de una linea de perfil
rectangular que tenga la intensidad maxima (altura maxima del pico) y la intensidad
integral (4rea del pico) correspondiente a la linea observada.

En términos mas rigurosos, el famario aparente de dominio de difraccion (D),
determinado a partir de lineas de difraccion ensanchadas, es un promedio pesado de las
longitudes D de columnas de celdas unitarias en la direccion paralela al vector de
difraccion (longitudes en las cuales la difraccion se mantiene coherente), promediado
dentro de los dominios de difraccion y a través de la muestra. La Figura A.1 ilustra este
concepto.
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En particular, cuando el promedio es efectuado en volumen, (D),,, puede obtenerse
directamente a partir del ancho integral medido en el espacio reciproco:

(D), = (B =%i ey ae: @

donde V' es el volumen del dominio, Ly (x,y) es el espesor medido a través del punto
x y z en la direccion paralela al vector de difraccion, la integracion se realiza en todo el
volumen del dominio Cy 8* = f8 cosf8 /A es el ancho integral medido en unidades de d*,
es decir, medido en el espacio reciproco (S es el ancho integral en el espacio directo,
medido en unidades de 20). La relacion entre el tamafio aparente y las dimensiones fisicas
de los dominios coherentes no es directa, sino que debe asumirse una forma promedio
particular para los cristalitos (por ejemplo, esferas) para poder relacionar los tamafios
obtenidos para las diferentes reflexiones de Bragg con alguna dimension caracteristica
(por ejemplo, el didmetro).

X

Figura A.1. Esquema ilustrativo sobre el significado del tamafio aparente del dominio
de difraccion.

Como se indico arriba, el ensanchamiento debido puramente a efectos de tamafio es, en
principio, simétrico, y tiende a tener una forma lorentziana. Esta afirmacién es
particularmente valida cuando la distribucion de tamafios de dominio es “ancha”, pero
puede no ser cierta en el caso contrario (distribuciones estrechas de tamafios de dominio).

Por su parte, el ensanchamiento debido a las microdeformaciones (mas rigurosamente
llamado ensanchamiento dependiente del orden de difraccion) representa una variacion
en la distancia interplanar d en la direccion considerada, esto es, una distorsion de corto
rango de la separacion de planos de atomos. Este tipo de ensanchamiento suele presentar
un perfil gaussiano, y puede no ser necesariamente simétrico. Las microdeformaciones
ensanchan el perfil del espécimen f de acuerdo con la relacion

Be =ketan 4)
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donde ¢ representa la microdeformacion y k es una constante que depende de la definicion
que se dé de las microdeformaciones. En general el ancho no variara suavemente con 26
o d*, debido a las propiedades elasticas anisotropicas o a la no estequiometria por
ejemplo, pero dependera de (hkl).

En la practica una o ambas categorias del ensanchamiento podrian ser significativas; esto
puede establecerse considerando la dependencia de los anchos con 26 o d* para el
espectro completo.

b. Contribucion espectral w: El perfil espectral inherente de la linea K, de un tubo sellado
de Cu tiene un ancho estimado de 0,518 x 10~ A, y se ha mostrado que posee una forma
aproximadamente lorentziana no simétrica. Las componentes de la radiacion (Kai, Ke2 y
Kas4) de un haz policromatico se separan entre si con el incremento del angulo de
difraccion 26 ; dicha separacion domina el perfil de difraccion para angulos grandes y lo
ensancha, haciéndolo al mismo tiempo simétrico si se exceptian los efectos de
divergencia axial. El uso de un monocromador para los haces incidente y difractado puede
eliminar la contribucion espectral al ensanchamiento, pero introduce en cambio efectos
de ensanchamiento que dependen del angulo de desplazamiento del perfil de difraccion
con respecto al punto de foco 6ptimo del haz.

c. Contribucion instrumental g: Dependiendo del arreglo instrumental, existen 5
contribuciones no espectrales al perfil instrumental, a saber,

i la imagen de la fuente de rayos X

ii. la condicion de planitud del espécimen (o condicion de parafocalizacion,
particularmente notable a bajos angulos y que produce una ligera asimetria en el
perfil)

iii. la divergencia axial del haz incidente, que introduce una asimetria considerable
en el perfil, también particularmente notable a bajos angulos

iv. la transparencia del espécimen, que lleva la superficie efectivamente difractante

a una profundidad lejos del circulo de focalizacion y se manifiesta
particularmente para materiales con un bajo coeficiente de absorcion y
V. la rendija de recepcion, que introduce una contribucion simétrica.

Teniendo en cuenta las tres contribuciones mencionadas, puede obtenerse el

d. Perfil observado h: Las contribuciones espectral ¢ instrumental suelen subsumirse en
una unica expresion, que se calcula por convolucion de los términos w y g, obteniéndose
finalmente:

h(x) =w = g * f(x) + fondo = g(x) * f(x) + fondo (5)

donde h es el perfil observado.
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A.1.Extraccion del tamafio de dominio de difraccion y las
microdeformaciones a partir del analisis del perfil de linea.

Modelado del perfil de linea

Khattack y Cox [126] mostraron que existen problemas fundamentales para poder modelar un
perfil de linea utilizando una sola forma funcional, sea esta gaussiana o lorentziana. Debido a
ello, se han propuesto formas funcionales alternativas, tales como las expresiones de Voigt y
pseudo-Voigt. La funcién de Voigt resulta de la convolucion de una funciéon gaussiana con una
lorentziana; la funcién normalizada a 1 tiene la forma:

x x
Vet =L (2)6 (&) ©
I I
donde L es la funcion lorentziana de ancho a altura mitad (FWHM) I, y G es la funcion gaussiana
de ancho a altura mitad I;. Por su parte, la funciéon de pseudo-Voigt resulta ser una combinacion
lineal de una funcién gaussiana y una lorentziana:

WbxD=nLxD+ A-nNcxD  (7)

con I el ancho total a altura mitad y 0 < 7 < 1. El parametro 7 suele denominarse “parametro
de mezcla”.

Junto con la eleccion de la forma funcional para el perfil, adquiere relevancia critica el modelado
del fondo. Ello es asi porque cualquier funcion elegida para describir el fondo tendra algun tipo
de correlacion con la funcion que describe el pico de difraccion, en otras palabras, pequerias
Sfluctuaciones en el valor del fondo pueden introducir errores considerables en los parametros
asociados al pico de difraccion y, por ende, en los parametros microestructurales derivados. El
método utilizado en esta Tesis para el modelado del fondo fue la eleccion de puntos aislados que
se estimaron representativos en cada caso y la interpolacion (lineal o segmentaria polinomial)
entre ellos.

Para implementar en la practica el ajuste de los picos de difraccion se utilizaron los paquetes de
software Origin y Winplotr [68], cuya utilizacion se describe a continuacion.

i En el primer caso se emple6 una rutina de ajuste no lineal que puede ser monitoreada
paso a paso, fijandose a voluntad el nimero de iteraciones deseadas e incluyendo la
posibilidad de pasos de ajuste de solo una iteracion. Para el ajuste de los picos de
difraccién mediante el software Origin se optd por la expresion de Voigt, cuya forma
funcional explicita es

—t2

2In2 T, % e
f dt 8

Y=Yt A 5o -
TG e (2 iy + (A2 ST 2
G G

donde y, es el offset vertical, A es el area (intensidad integral) del pico en cuestion y x,
es la posicion del maximo del pico.
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El ajuste con Origin permite un seguimiento del efecto de cada uno de los pardmetros
ajustados (yg, 4, I7, [ y x.) en el resultado global, ya que pueden establecerse cotas
superiores e inferiores para los valores iniciales estimados y posteriormente refinados,
elegir el caracter de fijo o refinable para cada uno de ellos y definir condiciones de
vinculo entre los mismos que reproduzcan el comportamiento teérico esperado en
cuanto a las distintas contribuciones espectrales. FEsta ultima posibilidad fue
precisamente la utilizada para separar la contribucion de la componente de radiacion
Koz al perfil observado y lograr aislar los parametros de pico correspondientes a la
componente Ko, sobre la base de los cuales se efectuo el posterior andlisis
microestructural. Asi, los perfiles se ajustaron usando una expresion de Voigt
compuesta por dos sumandos de la forma dada por el lado derecho de la ecuacion (8)
(con un valor comun para el parametro y,), cada uno de los cuales dio cuenta de una de
las componentes de la radiacion (Ko y Kaz), y se formularon las condiciones de vinculo:

Ay
Ay = o 9

En la Figura A.2 se muestra un ejemplo de los ajustes realizados con esta metodologia.

o —— 111 Austenita, K,

0 / - N 111 Austenita, K,
ool /e AN —— 110 Ferrita, K,
-2 N e 110 Ferrita, K,
g ™~ Ajuste acumulado
60000 |2
—~~ ol L L L L L
w i 43,0 43,1 43,2 43,3 43,4 43,5
© 200)
e
C —— 111 Austenita, K
g 111 Austenita, K.,
O 40000 [ —— 110 Ferrita, K.,
o 110 Ferrita, K,
(0] —— Ajuste acumulado
i)
b L
C
(0]
o
C
— 20000
P ‘\\‘x
0 I e, .
43,0 43,5 44,0 44,5 45,0 45,5
20(°)

Figura A.2. Ajuste de los picos (110) de la ferrita y (111) de la austenita usando la funcién de
Voigt para la muestra de acero SA 533 enfriada con tg;s = 400 s.

129



En el detalle se aprecia el modelado del pico de baja intensidad de austenita.

ii. En el caso del software Winplotr el procedimiento de ajuste utiliza la funcién de pseudo-
Voigt, que se encuentra seleccionada por defecto (son también posibles otras formas
funcionales para el perfil de linea, pero la funciéon de Voigt no se encuentra incluida
entre ellas); la expresion no normalizada de dicha funcién se escribe:

1 |
W (x,1) = Tll+4—(%)2+ (1—-mn)exp <—§ fm x2> (10)

En este caso los parametros ajustables son el fondo a izquierda y derecha, la altura
maxima y el ancho a altura mitad, es decir, difieren conceptualmente de los parametros
ajustables que se indicaron en el caso i. El software permite igualmente operar con ellos
y los valores iniciales se fijan con una aproximacion grafica en la consola interactiva del
programa; éste ejecuta la rutina de ajuste hasta obtener un resultado satisfactorio. La
deconvolucién de la contribucion K. se logra por medio de una subrutina automatica,
que posee una versatilidad variable y dependiente del grado de eventual superposicion
entre las componentes K1 y Koz de la radiacion. Asi, los resultados son satisfactorios
para picos de difraccion que exhiben una dispersion espectral (separacion de las
componentes) suficientemente amplia, pero pueden estar sujetos a un grado mayor de
incerteza para los casos de picos ensanchados, cuya separacion es practicamente
indistinguible a bajo angulo. En la Figura A.3 se muestra un ejemplo de los resultados
de los ajustes obtenidos mediante Winplotr con una funcion de pseudo Voigt y en la
Figura A.4, un ejemplo de la interfase de salida de resultados.
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Figura A.3. Ejemplo de los ajustes obtenidos mediante Winplotr, pico (2 0 0) de la ferrita en la
probeta A, empleando una funcién de pseudo-Voigt.
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Material Identification : picoll0 y 111
WAVELENGTH USED : 1.540600

2theta for AUSTENITE : 43.270000 sin(theta) by lambda : 0.239317
2theta for FERRITE : 44.560452 sin(theta) by lambda : 0.246097
—————————————— INTENSITIES——————————————————m——m o

You have opted for error calculation using Integrated Intensities
Integrated Intensity 1 AUSTENITE: 100.830193 Error : 0.099587
Integrated Intensity 1 FERRITE: 16998.646484 Error : 0.007670

—————————————— d-spacing -—----—-—----——-———————————————
d-spacing for AUSTENITE : 2.089275
Entered d-spacing for FERRITE : 2.031720

—————————————— INDICES {hkl} ———======—m—mmmm oo
AUSTENITE 2-Theta : 43.270000 {hkl} : {111}
FERRITE 2-Theta : 44.560452 {hkl} : {011}

AUSTENITE [ 2-Theta=43.270000 ]: 3.618731
FERRITE [ 2-Theta=44.560452 ] : 2.873286

—————————————— LORENTZ POLARIZATION FACTOR —---———-———-
AUSTENITE 2-Theta : 43.270000 LPF [ 1 ] : 12.109869
FERRITE 2-Theta : 44.560452 LPF [ 1 ] : 11.334780

—————————————— MULTIPLICITY FACTOR ———-————=————————————
Selected system : CUBIC

Multipilicity factor [ 2-Theta = 43.270000, {111} 1 : 8
Multipilicity factor [ 2-Theta = 44.560452, {011} ] : 12
—————————————— STRUCTURE FACTOR —==———=—=—==————=—==———-
Selected system Fe only

Fer [ sin(theta) by lambda=0.246097 ] Atomic Scatterting
factor=15.953676 F2=1018.079163

Aus [ sin(theta) by lambda=0.239317 ] Atomic Scatterting

factor=16.186054 F2=4191.813477

—————————————— TEMPERATURE FACTOR ———=-————————————————
Austenite e”-2m [ sin(theta) by lambda=0.239317 ]: 0.959831
Ferrite e”-2m [ sin(theta) by lambda=0.246097 ]: 0.957747

—————————————— R FACTOR ————————————————————
Ferrite R : 235.696503
Austenite R : 173.575638

—————————————— RESULT ————————————————————

Fraction of Austenite : 0.007990 Ferrite : 0.992010
Percentage of austenite : 0.799 % Error : 0.0763%
Percentage of ferrite : 99.201 % Error : 0.0763 %

————————————————————————— END —=—=—=——=—————————————————-

Figura A.4. Interfase de salida. En este caso la salida grafica no incluye la representacion de las
componentes Kq1 y Koo.
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Para llevar a cabo el analisis microestructural se decidid, luego de realizar un conjunto de calculos
preliminares con ambos softwares, seleccionar el paquete Winplotr. A partir del ajuste de cada
pico experimental se extrajeron entonces los parametros correspondientes a la componente Kg;:

A. area A

B. posicion angular en 26,

C.  ancho aparente a altura mitad total (H) (en la notacion utilizada por la interfase de salida
del software Winplotr, H =T,

D.  ancho aparente integral total (f)

E.  anchos aparentes correspondientes a la componente lorentziana (H.y f3,) y gaussiana (Hg

y B;) respectivamente.

F.  parametro de mezcla 1 de la funcion de pseudo-Voigt

Debe notarse que en el caso de este software, las cantidades A-F estan directamente incluidas
dentro de las arrojadas por la interfase de salida como resultados del ajuste, mientras que si se
quisiera reproducir el andlisis utilizando el software Origin la cantidad D deberia calcularse

. ., A . . , . .
manualmente a partir de la relacion § = o= A/I(x.), siendo ésta la inica magnitud relevante
max

para el analisis microestructural que no es directamente accesible desde la interfase de salida del
software.

En el caso de los perfiles observados sobre las muestras de acero el parametro de mezcla 7 se
obtuvo, como ya se indico, a partir del ajuste de cada pico de difraccion con Winplotr. El software
utiliza para ello la formula

Hy, Hp\? Hp\?
n = 1.36603 (ﬁ) —0.47719 (ﬁ) +0.11116 (ﬁ) (11)

En cambio, para los perfiles de la funcion instrumental (cuya obtencién a partir de una muestra
patron de Si puro se explica en el siguiente parrafo), debe computarse el valor de 1 para los
angulos de difraccion observados en las muestras de acero. Esto se logro utilizando el hecho de
que el coeficiente 1 varia de manera lineal con el angulo de difraccion 26 [127]; de este modo,
los coeficientes 1; correspondientes a cada angulo de interés en las muestras de acero se
obtuvieron por interpolacion lineal a partir del conjunto de valores 71;- obtenidos para los picos de

difraccion de la muestra patron de Si.

La funcion instrumental del equipo Panalytical Empyrean (introducida bajo la denominacion
g mas arriba), se calculd a partir del difractograma de una muestra de referencia de silicio (ver
Figura A.5), libre de deformacién y con un tamafio de dominio de difraccion que se asumio
conveniente; el difractograma se tomo en las mismas condiciones experimentales que las muestras
objeto de estudio.
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Figura A.5. Difractograma del patron de referencia del Si.
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Como los anchos de los picos varian de manera no lineal segin el angulo de difraccion, se
modelaron utilizando la ecuacion de Caglioti [128]:

H?,B%? =U tan?(0) + Vtan(@)+ W  (12)

donde U, V y W son coeficientes ajustables y H, § son los anchos aparentes del pico (a altura
mitad e integral respectivamente). De esta manera, determinando los valores de los coeficientes
ajustables fue posible obtener, para cada uno de los angulos de difraccion experimentales medidos
sobre las muestras de acero, el valor correspondiente de la funcién instrumental (y, a partir de
ello, del ancho instrumental) necesario para el calculo del ancho fisico.

Los datos extraidos de los ajustes de picos experimentales de las muestras, conjuntamente con los
correspondientes al ajuste de picos de la muestra patron de Si, fueron volcados en una planilla
Excel que se programo6 con el conjunto conveniente de expresiones que permiten obtener,
siguiendo la metodologia propuesta en [78] y esquematizada en la Figura A.6, una estimacion de
los valores de los anchos integrales fisicos, de la microdeformacion y del tamafio de dominio de
difraccion en las muestras. En este algoritmo se consideran las tres funciones de perfil de pico
presentadas mas arriba: observado (h), fisico (f) e instrumental (g), como se muestra en la Figura
A.6. Los anchos aparentes se asocian a los perfiles observados, mientras que los anchos fisicos
(de los que se derivan los parametros microestructurales) se obtienen después de sustraer la
contribucion instrumental.
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/h muestra estudiada

g muestra referencia
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[ Determinar I''y 8 totales, para cada pico ]
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Salida Winplotr
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Figura A.6. Procedimiento general para el analisis del tamafio de dominio de difraccion y las
microdeformaciones. B y Bg: ancho integral lorentziano y gaussiano, respectivamente. ['L y I'c:
ancho a altura mitad lorentziano y gaussiano, respectivamente. &: microdeformaciones. <D>,:

tamafio de dominio de difraccion [78].

Es necesario advertir que el diagrama de flujo esquematizado en Figura A.6 supone asumir que
las contribuciones al ancho originadas en las microdeformaciones (¢) y el tamario de dominio de

difraccion (<D>,) pueden modelarse a través de un perfil puramente gaussiano y uno puramente
lorentziano respectivamente.

En la Figura A.7 se muestra una de estas planillas a modo de ejemplo.

135




Si: patrén de referencia

Pico 0
1 23.64
2 28.05
3 34.55
4 38.18
5 44.00
6 47.47
7 53.35
8 57.04
9 63.77
Material: SA 533
Muestra 6s
Pico 0
1 22.33
2 32.50
3 41.14
4 49.43
5 58.14
Muestra 60s
Pico 0
1 22.28
2 32.45
3 41.10
4 49.89
5 58.10

Muestra 108s

Pico 0
1 22.29
2 32.43
3 41.09
4 49.39
5 58.06

Muestra 400s

Pico 0
1 22.29
2 32.44
3 41.08
4 49.38
5 58.04

Area
25540.2
14332.3

3706.6
5859.6
7680.9
4360.9
2879.0
5804.4
5917.4

47.28
56.10
69.11
76.36
88.01
94.93
106.69
114.08
127.53

Area 29
23737.0 44.67
3190.2 64.99
5732.3 82.28
1968.1 98.86
3680.3 116.28

Area 29
25306.8 44.56
3545.3 64.89
6055.8 82.20
2421.1 99.78
3591.8 116.19

Area 29
27818.2 44.57
3697.6 64.86
5476.2 82.18
2615.3 98.78
3608.8 116.12

Area 29
19071.8 44.57
2229.9 64.88
7250.9 82.17
1532.8 98.75
3822.0 116.08

0.11
0.1
0.12
0.13
0.14
0.14
0.16
0.17
0.21

FWHM (°20) Sq FWHM

0.33
0.64
0.67
0.78
1.38

FWHM (°20) Sq FWHM

0.32
0.66
0.66
0.84
1.48

FWHM (°20) Sq FWHM

0.28
0.61
0.59
0.72
1.32

FWHM (°20) Sq FWHM

0.21
0.43
0.40
0.49

0.94

20 FWHM (°20) Sq FWHM

0.01
0.01
0.02
0.02
0.02
0.02
0.03
0.03
0.04

0.11
0.41
0.45
0.60
1.89

0.10
0.43
0.44
0.70
2.20

0.08
0.38
0.35
0.52
1.75

0.04
0.18
0.16
0.24

0.89

height
113748.8
64260.2
15231.3
23254.7
27256.1
14899.8
8970.9
16140.9
13515.7

height
49474.2
3709.0
6145.1
1963.4
2114.1

height
57825.5
4461.4
6936.6
2465.8
2247.4

height
69336.3
4882.8
6813.0
2891.4
2381.1

height
61036.8
4081.2
11923.0
2286.8
3157.0

B (°260) sqB B L (°20) B G (°20)

0.15
0.16
0.18
0.18
0.20
0.21
0.23
0.25
0.31

B (°20)
0.44
0.92
0.90
1.17
2.04

B (°26)
0.40
0.84
0.84
1.09
1.92

B (°20)
0.35
0.79
0.76
0.94
1.76

B (°20)
0.26
0.55
0.50
0.67
1.22

0.02
0.02
0.03
0.03
0.04
0.04
0.05
0.06
0.10

sq B
0.19
0.84
0.82
1.37
4.14

sq B
0.16
0.71
0.71
1.19
3.67

sq B
0.13
0.62
0.58
0.89
3.1

sq B
0.07
0.30
0.25
0.45
1.49

0.10 0.08
0.11 0.07
0.14 0.07
0.13 0.08
0.17 0.07
0.18 0.07
0.20 0.07
0.23 0.06
0.30 0.06

B L (°20) B G (°20)

0.28 0.24
0.73 0.35
0.62 0.45
1.08 0.28
1.80 0.59

B L (°20) B G (°20)

0.19 0.27
0.46 0.52
0.44 0.53
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0.58 0.53
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0.29 0.34
0.27 0.31
0.48 0.31
0.70 0.72
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n
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0.71
0.76
0.73
0.83
0.83
0.85
0.91
0.93

0.61
0.72
0.78
0.84
0.90

0.46
0.72
0.78
0.84
0.90
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6.50
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0.07
0.07
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0.22
0.33
0.42
0.26
0.55
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0.68
1.14

HL(°20)
0.12
0.29
0.28
0.41
0.69

HL(°20)
0.12
0.28
0.28
0.37
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0.17
0.30
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2.66E-02 1.57E-01 1.41E-02 1.16E-01
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2.96E-02 1.77E-01 1.50E-02 1.25E-01
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3.32E-02 1.85E-01 1.64E-02 1.30E-01
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7.33E-02 2.68E-01 3.23E-02 1.78E-01

Caglioti Sq g Caglioti B (°20) Caglioti H*2 Caglioti H

2.75E-02 1.58E-01 1.45E-02  1.17E-01
2.55E-02 1.64E-01 1.35E-02  1.18E-01
3.32E-02 1.85E-01 1.64E-02  1.30E-01
4.86E-02 2.19E-01 2.25E-02  1.49E-01
7.33E-02 2.68E-01 3.23E-02  1.78E-01
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Figura A.7: Planilla Excel empleada en el calculo de microdeformaciones y tamafios de dominio de difraccion en el acero SA 533.
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Las expresiones vertidas en el diagrama de flujo dan la clave para sustraer, del ancho observado,
el ancho instrumental, obteniéndose asi el ancho fisico. Dicha sustraccion se efectiia componente
a componente; en el caso de la componente lorentziana del pico, la resta es directa:

ﬁLf = Brn — .BLg (13)

mientras que en el caso de la componente gaussiana, la resta involucra a los cuadrados de las
cantidades de interés:

Bér = Bén— Bég (D

Finalmente, haciendo uso de las ecuaciones para <Dy> y ¢ presentadas en la Figura A.6, se
obtienen las cantidades microestructurales buscadas.
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