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Capitulo 1

Introduccion

1.1 Introduccion

La busqueda del mejoramiento en la eficiencia y la reduccion de emisiones en
plantas de potencia generadoras de energia ha conducido al disefio de sistemas que
utilizan temperaturas de trabajo y presiones de vapor cada vez mads altas. Este
corrimiento hacia las altas temperaturas requiere el uso de materiales con resistencia,
propiedades al creep y estabilidad metalirgica apropiadas a la temperatura de
servicio de la unidad, para prevenir fallas catastroéficas por mecanismos potenciales

de largo plazo.

Los aceros martensitico-ferriticos 9% Cr 1% Mo y modificaciones de éstos han sido
largamente empleados en la fabricacion de componentes de centrales térmicas,
calderas, intercambiadores de calor, cafierias, tuberias, entre otras, debido a que
poseen una excelente combinacion de propiedades como resistencia al creep,
tenacidad y resistencia a la oxidacion a alta temperatura. El mejoramiento continuo
de las propiedades de materiales 9% Cr en las ultimas décadas ha permitido un
incremento sustancial de sus prestaciones: aumento de las temperaturas de servicio
-con el consiguiente aumento de la eficiencia- y obtencion de valores cada vez mas
importantes de resistencia a la ruptura. Desde el punto de vista ambiental, el aumento

de la eficiencia implica también una reduccion de las emisiones de CO,.

En nuestro pais, los materiales grado P9 -que contienen aproximadamente 9 % Cr, 1
% Mo, y tenores menores al 1% de Mn, Si y Ni- se emplean en los hornos de
cracking térmico de la mayor parte de las refinerias de petréleo en actividad. Los
materiales grado T91, que poseen ademas Nb y V como aleantes, se utilizan en
componentes de equipos de Centrales Térmicas Convencionales, tales como
intercambiadores de calor, sobrecalentadores de alta presion, etc. Por otra parte, en el
ambito de la generacion de energia por medios nucleares, los aceros grado T/P91 son

candidatos firmes para la fabricacion de componentes en reactores avanzados de

Iriberri, Nicolas Péagina 3 de 83



ESIC IV

fision; ademas, en los ultimos 15 afios se han desarrollado los asi llamados aceros de
baja activacion (materiales de tipo T/P91 en los que el Mo ha sido reemplazado por

el Wy el Nb por el Ta) para aplicaciones en reactores de fusion nuclear.

1.2 Planteo del problema
Control del tamafio de grano austenitico

La influencia de la velocidad de calentamiento a la austenita en el tamafio y la
distribucion de tamafio de grano austenitico en particular, en la formacion de una
estructura austenitica heterogénea en cuanto a tamafio de grano ha sido sefialada en
la literatura referida a aceros al carbono [1], aceros microaleados al Ti y V [2] o Nb
[3], y aceros martensiticos 9% Cr [4]. Habitualmente, el histograma de tamaiio de
grano austenitico sigue una distribucion log normal, y los eventuales granos
“anormales”, resultado del crecimiento exagerado, quedan integrados en la cola
derecha de la distribucion. Para separar las dos poblaciones (granos de crecimiento
normal y granos de crecimiento exagerado) se ha utilizado por ejemplo el criterio de
considerar “anormales” a los granos de tamafo logaritmico mayor que el promedio

mas dos veces el desvio estandar de la distribucion [5].

En los aceros estabilizados por el agregado de aleantes que afinan el grano
austenitico por precipitacion de segundas fases y subsiguiente anclaje de los bordes
de grano- existe una relacion empirica entre el tamafio promedio de grano
austenitico, la fraccion en volumen de la fase que ancla y el didmetro critico de las

particulas necesario para producir el anclaje, dada por

= ¢ (1.1)

crit f

en donde D,,;, es el tamafio promedio critico (tridimensional) del grano austenitico en
presencia de una fraccion en volumen de precipitados, f, que tienen un radio medio 7.
El valor de f depende de factores tales como la geometria de los precipitados y los
granos austeniticos, o la coherencia entre los precipitados y la matriz, y es

habitualmente considerado constante para un dado acero. El valor de n, en cambio,
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depende de la distribucion de los precipitados en la matriz. Asi, la velocidad de
calentamiento V. y la temperatura de austenizacion T, podrian jugar un rol en el
crecimiento de grano heterogéneo a través de la influencia sobre dicha relacion,

particularmente sobre f o r, lo que llevaria a variaciones locales de D, .

1.3 Trabajo previo realizado referente a este proyecto

Los estudios preliminares en aceros martensiticos 9% Cr incluyeron la determinacion
de la curva de tamafio de grano austenitico en funcion de la temperatura de
austenizacion para el acero Eurofer97 en condiciones fijas de velocidad de
calentamiento y tiempo de permanencia en austenita [10]. También se examind la
influencia de las condiciones de austenizacion en la obtencion de una distribucion
bimodal de tamafo de grano austenitico. Asi, variando la velocidad de
calentamiento, pueden obtenerse para una misma temperatura de austenizacion y
tiempo de permanencia en austenita microestructuras homogéneas o marcadamente
heterogéneas en cuanto al tamafio de grano. Mas aln, para una temperatura de
austenizacion fija y tiempo de permanencia en austenita fijo, existe un valor critico
de la velocidad de calentamiento que dispara el crecimiento exagerado de una
fraccion de los granos durante la permanencia en austenita, dando por resultado una
distribucién bimodal de tamafios de grano [4]. Dicha fraccidon se incrementa con el
incremento de la velocidad de calentamiento, hasta alcanzar un valor de saturacion.
A su vez, la velocidad critica disminuye con el aumento de la temperatura de
austenizacion, en el intervalo de temperaturas comprendido entre 1000 y 1100 °C.
Hasta el momento, se han obtenido cotas para los valores de las velocidades criticas
de calentamiento en los casos de los aceros ASTM A213 T91 y Eurofer97 [4]. A su
vez, la heterogeneidad en el tamafio de grano austenitico afecta la cinética de
transformacion a partir de la austenita, por ejemplo, en el caso de la transformacién a

la ferrita [11].

Por otra parte, se han determinado diagramas CCT del acero Eurofer97 para
diferentes temperaturas de austenizacion utilizando la dilatometria; del mismo modo,

se ha caracterizado el estado microestructural final de las muestras enfriadas en
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forma continua a distintas velocidades a través de la microscopia dptica y electronica
de barrido y de medidas de poder termoeléctrico [12],[13]. La comparacion de los
resultados arrojados por la dilatometria y la metalografia en cuanto a las fracciones
de fase presentes luego del enfriamiento ha permitido evaluar la sensibilidad de estas

técnicas.

A partir de esta primera serie de estudios antecedentes, se desarrolld una intensa
actividad en torno al estudio de aspectos de la metalurgia fisica de los aceros 9 % Cr,
abarcando un periodo que se extiende desde el primer lustro del siglo XXI hasta la
actualidad. En las Referencias bibliograficas se cita un conjunto abreviado de las

contribuciones producidas como resultado de dicha actividad

1.4 Hipétesis de trabajo

Para explicar el proceso de crecimiento heterogéneo de grano austenitico en aceros

9% Cr se trabajara sobre dos hipotesis:

I.  Laprimera propone la influencia combinada de V. (velocidad de
calentamiento) y T, (temperatura de austenizacion) en el desarrollo de
distribuciones iniciales de tamafio de grano austenitico inestables con
respecto al crecimiento exagerado de una cierta fraccion de los granos

durante el mantenimiento ulterior en el campo de fase austenitico,

II.  Lasegunda pone énfasis en el anclaje de los bordes de grano austeniticos por
parte de las fases precipitadas (carburos, nitruros o carbonitruros), que

inhiben la migracion de dichos bordes y con ello el crecimiento de grano.

Cabe destacar que las hipdtesis 1) y II) no son excluyentes y que existen modelos de

crecimiento de grano que integran ambas explicaciones.
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1.5 Objetivos

Como objetivos del trabajo se propone, comprender:

- El fenémeno del crecimiento heterogéneo de grano austenitico en aceros
ASTM A335 grado P92 como funcion de las condiciones de austenizacion,
esto es, de la velocidad de calentamiento a la austenita, el estado metalurgico

de partida y la temperatura y tiempo de austenizacion.

- La cinética de transformacion en el material de estudio, con con y sin

crecimiento de grano heterogéneo.

- Determinar cualitativamente una velocidad critica, V.en la cual el
crecimiento de grano heterogéneo se dispara o sucede para diferentes valores

de V.y T..
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Capitulo 2

Revision bibliografica

2.1 Introduccion Teorica

A continuacién se presenta brevemente una seleccion de temas fundamentales
orientados a poder comprender los procesos y mecanismos que se presentan en el

trabajo.

2.2 Estructura de los Metales

La microestructura de un metal tiene que ver con el tamafio, forma y disposicion de
los cristales que conforman un objeto metalico; la estructura cristalina de los metales
se relaciona con la disposicion de los dtomos dentro de los cristales. Una estructura
cristalina puede estudiarse, por ejemplo, con ayuda de mediciones utilizando la

técnica de difraccion de rayos X.

Un cristal se compone de una formacion ordenada de atomos en el espacio; para
facilitar su estudio, este ordenamiento a su vez se reduce a la minima expresion con la
simetria representativa del mismo, denominada celda unitaria. La celda unitaria
especifica para cada metal esta definida por sus parametros (Figura 2.1), que son

parametros reticulares a, b y ¢, y sus angulos de orientacion a, By v.

Solo hay 14 tipos de redes espaciales, y pueden clasificarse en 7 sistemas cristalinos,
comunmente conocidos como Redes de Bravais [24]. Las caracteristicas de estos 7

sistemas cristalinos se detallan en la Tabla 2.1
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it ’
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Figura 2.1 Red espacial que muestra los parametros reticulares.

Tabla 2.1 Los sistemas cristalinos [25]

Tres ejes desiguales, sin ser
perpendiculares cualesquiera dos

1. Triclinico de ellos.
azb+#c a#B#y#90°
2. Monoclinico Tres ejes desiguales, uno de los cuales es
perpendicular a otro de los dos
restantes.
a‘tb#c a=y=90°#8
3. Ortorrombico Tres ejes desiguales, mutuamente
perpendiculares.
atb#c a=y=0B=90°
4. Romboedral Tres ejes iguales, no a angulos rectos.
a=b=c a=B=7y#90°
5. Hexagonal Tres ejes iguales coplanares a 120° y un
cuarto eje desigual perpendicular
a su plano.
a=b#c a=B=90° y=120°
6. Tetragonal Tres ejes perpendiculares, solamente dos

iguales.

Iriberri, Nicolas
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a=b+#c a=B=y=90°
7. Cubico Tres ejes iguales, mutuamente
perpendiculares.
a=b=c a=B=y=90°

Polimorfismo y Alotropia: El polimorfismo es la propiedad de un material
compuesto (aleacion, oxido, etc) de existir en mas de un tipo de red espacial en
estado so6lido, como sucede con ZrO,, mientras que la alotropia es la propiedad de
un material puro de existir en mas de un tipo de red espacial en estado so6lido; el
ejemplo mas ampliamente conocido es el del hierro, que cristaliza en estructuras

BCC a 1537°C (Fe §), FCC a 1400°C (Fe y) y BCC a 910°C.

2.3 Imperfecciones

En todos los materiales, el arreglo de los dtomos contiene imperfecciones que tienen
un efecto profundo sobre su comportamiento. Mediante el control de las
imperfecciones se obtienen metales y aleaciones mas resistentes, ademds de gran

diversidad de mejoras.

Las imperfecciones de red se presentan como defectos puntuales, defectos lineales
también llamados ampliamente dislocaciones en la bibliografia y los defectos de
superficie. Debemos recordar, sin embargo, que estas imperfecciones sélo representan

defectos en relacion con el arreglo atomico perfecto, que es ideal.

Es importante resaltar que, en numerosas ocasiones, las imperfecciones cristalinas son
agregadas de manera intencional, a fin de producir un conjunto deseado de

propiedades mecanicas y fisicas.
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2.3.1 Defectos puntuales
La vacancia, o vacante de red, es el mas simple de los defectos puntuales (Figura
2.2). Las vacantes se producen durante la solidificaciéon y también como
consecuencia de las vibraciones, que desplazan a los 4tomos de sus posiciones
reticulares normales. En equilibrio, el nimero de vacantes de una cantidad

determinada de material depende de la temperatura.

Q,
Nv = Nexp (- 4 (2.1)

Figura 2.2 Representacion bidimensional de una vacante y de un atomo en posicion autointersticial.

(Callister, W. D. Ciencia e ingenieria de los materiales. 2007)

En esta expresion, N es el numero total de sitios ocupados por atomo, es la energia

de activacion (energia vibracional requerida para la formacion de una vacante), es
la temperatura absoluta en grados Kelvin y es la constante de Boltzmann o
constante de los gases. El valor de kes 1,38 x 10 J/atomos k, o 8,62 x 107

eV/atomo-k, dependiendo de las unidades de Qv. De este modo, el nimero de

vacantes crece exponencialmente con la temperatura. En la mayoria de los metales,
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al llegar a la temperatura de fusion la fraccion de vacantes es del orden de 10*: hay

una vacante por cada 10000 sitios ocupados.

El defecto autointersticial esta constituido por un atomo de un cristal que se ha
desplazado a un lugar intersticial, un espacio vacio pequeio que ordinariamente no
esta ocupado. Este tipo de defecto también esta representado en la Figura 2.2. En
los metales, los defectos autointersticiales introducen tensiones relativamente
grandes en los alrededores de la red porque los 4&tomos suelen ser mucho mayores

que las posiciones intersticiales donde se sitian.

En las soluciones sdlidas aparecen defectos puntuales -debidos a las impurezas- de
dos tipos: sustitucionales e intersticiales. En los sustitucionales, los dtomos de
impurezas o soluto reemplazan o sustituyen a los a&tomos del solvente (Figura 2.3).
Existen varias condiciones entre 4&tomos de solvente y de soluto que determinan el
grado de solubilidad. Una condicion es el factor tamafio; cantidades apreciables de
soluto pueden acomodarse en un solvente so6lido sélo si la diferencia entre los
radios atomicos de ambos tipos de atomos es menor al £ 15%. En otros términos: si
los 4tomos del soluto crean grandes tensiones en la red, aparece una nueva fase.
Otra condicién es el denominado factor electroquimico. Cuanto més electropositivo
es un elemento y mas electronegativo el otro, mayor es la probabilidad de que
formen un compuesto intermetéalico, o una solucion solida sustitucional. Ademas,
influye la valencia relativa de los dos tipos de 4tomos. En igualdad de condiciones,
un metal de valencia mayor tiene mas tendencia a solubilizar que un metal de
valencia inferior. El requisito final para la completa solubilidad en estado so6lido es

que ambos tipos de elementos tengan la misma estructura cristalina en estado puro.
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Figura 2.3 Representacion esquematica bidimensional de atomos de soluto en posiciones sustitucional e

intersticial. autointersticial. [34]

2.3.2 Defectos lineales

Una dislocacion es un defecto lineal o unidimensional en torno a algunos atomos
desalineados. En la Figura 2.4 se ha representado un tipo de dislocacion: una
porcion extra de un plano de atomos, o semiplano, cuya arista termina dentro del
cristal. Esta dislocacion se denomina dislocacion de borde o de arista; es un
defecto lineal centrado alrededor de la linea definida por el extremo del semiplano
de atomos extra. A veces se denomina dislocacion de linea. En la Figura 2.4, la
dislocacion de borde es perpendicular al plano de la pagina; en la region afectada
por la dislocacion de linea existe una red localmente distorsionada. Por otra parte,
en la Figura 2.4 los 4tomos situados arriba de la dislocacion de linea estan
comprimidos, mientras que los de abajo estdn sometidos a traccion; esto se refleja
en la ligera curvatura de los planos verticales de a&tomos, que se doblan alrededor
del semiplano extra. La magnitud de esta deformacion decrece con la distancia a la
dislocacion de borde; en las posiciones mas alejadas, la red cristalina es
virtualmente perfecta. La dislocacion de borde de la Figura 2.4 estd representada
por el simbolo ., que también indica la posicion de la dislocacion. Una
dislocacion de borde también se puede formar mediante un semiplano de atomos

extra situado en la parte inferior del cristal y se designa como T.
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Figura 2.4 Posiciones atomicas a lo largo de una dislocacion de cuiia. El semiplano atomico extra se

muestra en perspectiva. (Callister, W. D. Ciencia e ingenieria de los materiales. 2007)
Otro tipo de dislocacion, llamada dislocacion helicoidal o dislocacion de hélice, se

forma al aplicar un esfuerzo de cizalladura, la parte superior de la region frontal del

cristal desliza una unidad atomica a la derecha respecto a la parte inferior

2.3.3 Defectos de superficie

Los defectos de superficie son las fronteras o planos que separan un material en
regiones de la misma estructura cristalina pero con orientaciones cristalograficas

distintas.
- La Superficie del material:

En las superficies externas del material la red termina de manera abrupta.
Cada atomo de la superficie ya no tiene el mismo nimero de vecinos
coordinados y se altera el enlace atomico. Asimismo, la superficie puede ser
muy rugosa, contener pequeflas muescas y quiza ser mucho mas reactiva que

el interior del material.
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- Fronteras de grano:

La microestructura de la mayor parte de los materiales estd formada por
muchos granos. Un grano es una porcion del material dentro del cual el
arreglo atdmico es uniformemente idéntico. Sin embargo, la orientacion del
arreglo atémico, o de la estructura cristalina, es distinta para cada grano. En
la Figura 2.5 se muestran de manera esquematica tres granos; la red de cada
uno de ellos es uniformemente idéntica pero estan orientados de manera
distinta. La frontera de grano, que es la superficie que separa los granos, es
una zona estrecha en la cual los &tomos no estan correctamente espaciados.
Esto quiere decir que, en algunos sitios, los atomos estan tan cerca unos de
otros en la frontera de grano que crean una region de compresion y en otras

areas estan tan alejados que crean una region de tension [49].

Figura 2.5 Los atomos cerca de las fronteras de los tres granos no tienen un espaciamiento o arreglo de

equilibrio. [49]

2.4 Difusion

La difusion es el transporte de los atomos en un material. Los atomos se mueven de
una manera predecible, como consecuencia de una fuerza impulsora dada por
diferencias de concentracion y tendiendo por ello a producir una composicion
homogénea y uniforme. El movimiento de los atomos puede resultar necesario para
muchos tratamientos sobre los materiales, pero también puede producir

consecuencias no deseadas. Si comprendemos como se transporta la masa mediante
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la difusion, podremos disefiar técnicas de procesamiento de materiales, como

también medios para la purificacion de los mismos [49].

2.4.1 Mecanismos de difusion

A nivel atdémico, la difusion consiste en la migracion de los dtomos de un sitio de la
red a otro sitio. En los materiales so6lidos, los &tomos estan en continuo movimiento y
cambian rédpidamente de posicion. La movilidad atomica exige dos condiciones, a
saber, (i) un lugar vecino vacio y (ii) el &tomo que migra debe tener suficiente energia
como para romper los enlaces con los d&tomos vecinos y distorsionar la red durante el

desplazamiento. Esta energia es de naturaleza vibratoria.

A una temperatura determinada, alguna pequea fraccion del nimero total de atomos
es capaz de difundir debido a la magnitud de su energia vibratoria, esta fraccion

aumenta al ascender la temperatura.
Autodifusion

Es el proceso donde los atomos se mueven de una posicion en la red a otra en un
mismo material, este fendémeno se hace presente en metales puros, como en
materiales disimiles unidos, donde la difusion de uno en otro se da de manera

gradual.

Difusién por vacancias

En la autodifusion y en la difusion de d&tomos sustitucionales, un atomo abandona su
sitio en la red para llenar una vacancia cercana (creando asi una nueva vacancia en
su lugar original en la red). Conforme contintia la difusion, se tiene un flujo de
vacancias y atomos en sentidos opuestos conocido como difusion por vacancia. El
nimero de vacancias, que se incrementa al aumentar la temperatura, ayuda a
determinar la extension tanto de la autodifusion como de la difusion de los d&tomos

sustitucionales.
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2.5 Transformaciones de Fase

Una transformacion de fase es un cambio en la naturaleza de las fases o en el
nimero de fases presentes en un material, como resultado de la variacion de
condiciones impuestas desde el exterior tales como temperatura, campos eléctricos,

magnéticos, presion, etc.

La mayor parte de las transformaciones de fase requiere un tiempo finito para
completarse y, en general, la velocidad de la formacion de una fase de equilibrio es
muy lenta. Por esta razdn, estas estructuras de equilibrio son dificilmente
alcanzadas. Esto permite sefialar una limitacion en el uso de los diagramas de
equilibrio de fases en cuanto a permitir predecir el desarrollo final de la
microestructura, dado que no indican el tiempo requerido para conseguir las fases
de equilibrio. Las fases estdn directamente relacionadas con la microestructura del
material, por lo que también existen estados de no equilibrio; asi, para determinadas
aplicaciones la microestructura mas adecuada se logra de esa manera, por ejemplo

cuando se realizan tratamientos térmicos del tipo temple y revenido a los aceros.

2.5.1 Diagramas de equilibrio de fases

Entendemos por fase a una porcidon de un sistema material uniforme en composicion
quimica y estado fisico, por lo que, partiendo de esto, podemos comprender que un
sistema material puede resultar homogéneo o heterogéneo. De alli que el sistema

puede estar compuesto por una o mas fases.

Un sistema material que se encuentra en un estado termodindmicamente definido
puede ser sometido a distintas transformaciones a partir de la modificacion de, al
menos, una de las variables termodinamicas que lo definen. Estos cambios pueden, en

algunos casos, provocar lo que se conoce como transformaciones de fase.

Partiendo de este primer paso definimos como diagrama de equilibrio de fases a un
grafico donde se informa qué fases estan presentes en un material en equilibrio
termodindmico, por lo que desde un principio podemos notar que no presenta

dependencia del tiempo.
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Un diagrama de equilibrio debe incluir inicamente la informacion relacionada con los
distintos estados de equilibrio entre el sistema y su entorno. Los diagramas de fases
pueden incluir ademas informacion respecto de la formacion de fases metaestables y/o

algunas caracteristicas relacionadas con transformaciones de no-equilibrio.

Cada sistema es definido por el tipo y nimero de componentes que lo conforman. Un
componente es una especie o un compuesto quimicamente definido. El caso maés
simple es un elemento quimico puro (Fe, Cu, Al, Si, H). Algunos compuestos
utilizados frecuentemente como componentes son, por ejemplo, los 6xidos (SiO,,
AlLO;, etc.). Asi, los sistemas pueden poseer un solo componente dando origen a
diagramas de equilibrios unitarios, dos componentes (diagramas binarios), tres

componentes (diagramas ternarios), etc.

Una vez definido el nimero de componentes del sistema (C), la regla de las fases
de Gibbs permite relacionar el nimero de variables independientes (V) que pueden
modificarse (presion, temperatura, concentracion) con el numero de fases (F) que

estaran presentes en equilibrio. La ecuacién resulta:

F+V=C+2 (2.2)

2.5.2 Tratamientos térmicos

Se conoce como tratamiento térmico a una combinacion de operaciones de
calentamiento y enfriamiento, de tiempos determinados, donde se parte desde una
temperatura donde el material se encuentra en una fase estable y se alcanza otra,
donde la fase inicial ya no es estable, por medio de un cambio de temperatura muy
veloz, es un proceso térmico. Tipicamente es aplicado a metales o aleaciones,
donde se calienta, se lo mantiene a una cierta temperatura, un tiempo determinado y
luego se lo enfria. Las caracteristicas del material resultante del tratamiento térmico
seran diferentes segun sean los tiempos de tratamiento y la velocidad de

enfriamiento.

Para poder disefiar estos procesos hay que tener en consideracion un nimero no
menor de variables, entre las que podemos mencionar a modo de ejemplo los

diagramas de transformacion isotérmica (o curvas Tiempo - Temperatura -
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Transformacion) del material, las dimensiones, la geometria y la influencia de los
elementos de aleacion. Ademas, debe elegirse el medio de enfriamiento, el cual va a

proporcionar ciertas caracteristicas a la microestructura del material.

2.5.2.1 Diagramas de transformacion isotérmica (curvas TTT)

Los diagramas de transformacion isotérmica (curvas TTT) muestran lo que ocurre
cuando un material (por ejemplo, un acero) parte desde una fase estable a alta
temperatura, se enfria muy rapidamente, generando inestabilidad en la fase, y se
mantiene a una temperatura constante durante un periodo prolongado de tiempo. Se
grafica el progreso de una transformacion de fase isotérmica mediante el trazado de
la fraccion en volumen de material transformado en funcion del tiempo y la
temperatura, es decir, se establecen curvas en el espacio de coordenadas

Transformacién - Tiempo - Temperatura, como se explica en [38].
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Figura 2.8 Correlacion entre los diagramas CCT y TTT para un acero al carbono eutectoide

Tratamientos térmicos en aceros inoxidables o semejantes

El tratamiento térmico del acero inoxidable sirve para producir cambios en la

condicion fisica, las propiedades mecénicas y el nivel de tension residual; y para

restaurar la maxima resistencia a la corrosion cuando esa propiedad se ha visto

afectada negativamente por la fabricacion o el calentamiento previo. Con

frecuencia, se obtiene una combinacion de resistencia a la corrosion satisfactoria y

propiedades mecénicas Optimas en el mismo tratamiento térmico.
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Tratamientos térmicos de uso frecuente en la practica industrial

Normalizado

Es un tratamiento que suele considerarse tanto desde el punto de vista térmico
como microestructural. En el sentido térmico, el normalizado es un ciclo de
calentamiento de austenizacion seguido de un enfriamiento en aire calmo o
ligeramente agitado. Normalmente, la pieza se calienta a una temperatura de unos
55 °C por encima de A, (Temperatura de austenizado) para los aceros
hipoeutectoides y por encima de A, (linea solvus de Austenita) para los aceros
hipereutectoides. Para que se considere un tratamiento de normalizacion
correctamente efectuado, la parte de calentamiento del proceso debe producir una

fase austenitica homogénea (FCC) antes del enfriamiento.

La mejora de la maquinabilidad, el refinamiento de la estructura del grano, la
homogeneizacion y la modificacion de las tensiones residuales son algunas de las

razones por las que se realiza la normalizacion.

Recocido

Es un término genérico que denota un tratamiento consistente en calentar el
material hasta una temperatura adecuada y mantenerla, seguido de un enfriamiento
con velocidad controlada; el objetivo principal es el ablandamiento de materiales
metalicos. Los aceros pueden ser recocidos para facilitar el trabajado en frio o el
mecanizado, para mejorar las propiedades mecanicas o eléctricas, o para promover

la estabilidad dimensional.

Para los aceros martensiticos, el recocido completo es un tratamiento costoso y
lento; debe usarse s6lo cuando se requiera para una deformacion severa posterior.
Se recomienda el recocido isotérmico cuando se requiere un ablandamiento
maximo y no se dispone de instalaciones adecuadas para un enfriamiento lento
controlado. Por otro lado, el recocido subcritico se recomienda para todas las

aplicaciones que no requieran la maxima ductilidad.
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El recocido completo, el recocido isotérmico y especialmente, el recocido ciclico,
promueven la formacidon de carburos gruesos que tardan mas en disolverse a las

temperaturas de austenizacion.

Temple

Se refiere al proceso de enfriamiento rapido de las piezas metélicas a partir de la
temperatura de austenizacion o de solubilizacién, normalmente entre 815 y 870 °C
para el acero al carbono. Los aceros inoxidables y de alta aleacion pueden
templarse para minimizar la presencia de carburos en el limite de grano o para
mejorar la distribucion de la ferrita, pero en general, la mayoria de los aceros se
templan para producir cantidades controladas de martensita en la microestructura.
El éxito del temple suele consistir en lograr la microestructura, la dureza, la
resistencia o la tenacidad requeridas, minimizando al mismo tiempo las tensiones

residuales, la distorsion y la posibilidad de agrietamiento.

Debido al estado fragil del material luego del temple, se recomienda realizar un

tratamiento post temple (recocido o revenido), para recuperar ductilidad.

Debido a su alta templabilidad, los aceros inoxidables martensiticos se pueden
templar tanto en aceite como en aire. En estos grados puede ocurrir una
disminucioén en la resistencia a la corrosion y la ductilidad como resultado del
enfriamiento rapido al aire. Ademas, en estos aceros pueden precipitar carburos en
los limites de grano, si las secciones gruesas se enfrian lentamente a través del
rango de temperatura de aproximadamente 870 a 540 °C; en este caso se produce el
llamado sensibilizado. Aunque se prefiere el enfriamiento rapido con aceite, es
posible que se requiera enfriamiento con aire para secciones grandes o complejas

para evitar la distorsion o el agrietamiento por enfriamiento rapido.

Revenido

Los aceros martensiticos tienen una tenacidad insuficiente para muchas
aplicaciones. Por ello, el revenido de los aceros martensiticos, mediante el

calentamiento durante cierto tiempo a temperaturas inferiores a la Al, se introduce
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para cambiar parte de la resistencia por una mayor ductilidad mediante la reduccion
de la sobresaturacion de carbono inicialmente presente y su sustitucion por
estructuras mas estables. Ademas, la austenita retenida asociada a la martensita en
los aceros que contienen mas de un 0,7 % en peso de C puede descomponerse

durante el proceso de revenido. (ASM, 1991)

En los aceros aleados con cromo, molibdeno, vanadio o tungsteno, la formacion de

carburos de aleacion se produce en el rango de temperaturas de 500 a 700 °C.

Tabla 2.2
Type Process (subcritical) annealing Full annealing Isothermal anneali.ug{Cj
Tempel‘ature‘a) Hardness Telnperaturem(‘) Hardness
°C °F °C °F Procedure!® Hardness
°C (°F)
403, 410 | 650- 1200- 86-92 HRB 830- 1525- 75-85 HRB Heat to 830-885 (1525-1625): 85 HRB
760 1400 885 1625 hold 6 h at 705 (1300)

Algunos de los defectos que pueden aparecer en un material por efecto de un

tratamiento térmico son:

Tensiones térmicas durante y tensiones residuales después del tratamiento térmico

El tratamiento térmico del acero, especialmente el endurecimiento martensitico,
suele ir acompanado de la evolucién de grandes tensiones residuales, es decir,
tensiones que existen sin ninguna carga externa en la pieza considerada. Las causas

de estas tensiones son, entre otras, las siguientes:

- Expansion o contraccion térmica de un material homogéneo en un campo de
gradientes de temperatura

- Diferentes coeficientes de dilatacion térmica de las distintas fases de un
material multifasico

- Cambios de densidad debidos a transformaciones de fase en el metal
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- Tensiones de crecimiento de los productos de reaccion formados en la

superficie o como precipitados, por ejemplo, oxidacion externa e interna.

La creacion de tensiones térmicas al enfriar se produce cuando la temperatura de la
superficie disminuye mas rapidamente que la del nticleo, y surge en el momento en
que la diferencia de temperatura entre la superficie y el nticleo es maxima. Esto
significa que el volumen especifico es mayor en el nicleo que en la superficie. La
contracciéon del volumen en la superficie se ve impedida por un valor mayor de
volumen especifico en el nucleo. Las tensiones térmicas son aproximadamente
proporcionales a la diferencia de temperatura y son de traccion en la superficie y de

compresion en el nucleo.

Las grandes tensiones térmicas se ven favorecidas por la baja conductividad

térmica, la alta capacidad calorifica y el alto coeficiente de expansion térmica.

Otros factores que aumentan las diferencias de temperatura y las tensiones térmicas
son las grandes dimensiones de los espesores y el modo de enfriamiento del medio

refrigerante (durante la transformacion de austenita en martensita).

Agrietamient istorsion origina r el endurecimient

Existe el riesgo de agrietamiento de una pieza si se combinan grandes tensiones de
traccion, transitorias o residuales, con la presencia de una microestructura fragil
(especialmente martensita). Las tensiones térmicas durante el enfriamiento suelen
aumentar con el tamafio de la pieza. En el caso de las tensiones inducidas por la
transformacion de fase, la dimension geométrica, la templabilidad del acero y la
intensidad del enfriamiento interactian de forma complicada. Sin embargo, como
regla general, el uso de un medio de enfriamiento mas eficiente, por ejemplo, el
agua en comparacion con el aceite, dard lugar a mayores tensiones. La presencia de

elevadores de tension geométricos aumenta el riesgo de agrietamiento.

Fragilidad del temple
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La tenacidad de un acero aumenta con la disminucion de la dureza. Sin embargo,
cuando hay ciertas impurezas como el arsénico, el fosforo, el antimonio y el estafio,
puede producirse un minimo de tenacidad denominado fragilidad del temple en el
rango de temperaturas de 350 a 600 °C, debido a la segregacion de las impurezas en
los limites del grano. La fragilidad del temple es un problema cuando las piezas
estan expuestas a temperaturas en el rango critico durante tiempos bastante largos y
constituye una preocupacion para las piezas expuestas a estas temperaturas mientras
estdn en servicio, o cuando se tratan térmicamente piezas muy masivas que

requieren largos tiempos de calentamiento y enfriamiento.

2.5.3 Transformaciones en enfriamiento continuo

Los diagramas CCT (por sus siglas en inglés, Continuous Cooling Transformation)
son aquéllos que muestran las transformaciones del estado de los materiales durante
los procesos de enfriamientos continuo. Estos diagramas, si bien complementan a
los TTT, desempefian el papel mas importante en el disefio de tratamientos
térmicos, ya que las transformaciones de importancia practica ocurren durante el
enfriamiento continuo y, en estas condiciones, los diagramas TTT no se pueden
usar para dar los tiempos y temperaturas de las diversas transformaciones. En la
Figura 2.8 se puede ver la correlacion de los diagramas de enfriamiento continuo y

transformaciones isotérmicas con datos de un acero al carbono eutectoide.

A partir de los diagramas CCT se puede determinar los pardmetros V,, (velocidad
critica para la formacion de martensita) y V,, (velocidad critica para la formacion de
ferrita). En condiciones fijas de austenizacion, dichos parametros representan,
respectivamente, la minima velocidad de enfriamiento para la obtencidon de una
microestructura completamente martensitica y la maxima velocidad de enfriamiento
para la obtencion de una estructura completamente ferritica. En rangos intermedios

de velocidad de enfriamiento se obtienen estructuras “duplex” martensita-ferrita.

El tamafio de grano austenitico y la composiciéon quimica son los factores mas
importantes que controlan directamente la templabilidad del acero [6]. Una

estimacion de la misma puede ser obtenida a través del estudio de los pardmetros
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V.. v V,. Estas dos cantidades dependen de la temperatura de austenizacion T, (a
través del tamafio de grano austenitico G) y de la composicion quimica de la matriz,
en particular, de la fraccion de elementos de aleacion precipitada antes de iniciarse
la transformacion durante el enfriamiento. Asi, los diagramas CCT dan cuenta del
cambio del parametro V,, en funcion de T, (para una composicion quimica fija) y

de la composicion quimica del material (para T, fija).

Para un material de composiciéon quimica fija, la variacion observada de V,, en
funcion del tamafio de grano austenitico G podria incluir también el efecto de
cambios producidos en la fraccion de elementos aleantes precipitada durante el
enfriamiento antes de la transformacion. Mas aln, existe evidencia experimental de
que el cambio de la distribucion de Nb o V entre la austenita y los carburos produce
cambios detectables en V,,, y por ende en la templabilidad del acero [7,8] en aceros
microaleados conteniendo Mn, Si, Nb, V y N. Por otra parte, los resultados ya
informados en aceros 9% Cr muestran que la velocidad critica para la obtencion de
martensita V,, es significativamente mayor en materiales estabilizados —es decir,
conteniendo Nb o V- que en materiales no estabilizados [9]. El tema de estudio que
se propone es precisamente la separacion y observacion de los efectos de la doble
dependencia de la templabilidad —esto es, dependencia del tamafo de grano
austenitico y de la composicion quimica de la matriz- para los materiales ASTM

A213 grados 9 y 91 mediante tratamientos térmicos disenados a tal efecto.

2.5.4 Efecto de los elementos aleantes

Si se afladen elementos de aleacion, se modifica la posicion de los limites A, Ay
A.,, asi como la composicion eutectoide. Los diagramas cldsicos muestran la
variacion de A, y del contenido de carbono eutectoide con el aumento de la
cantidad de un nimero seleccionado de elementos de aleacion, por lo que todos los
elementos de aleacion importantes disminuyen el contenido de carbono eutectoide.
Los elementos estabilizadores de la austenita, manganeso y niquel, disminuyen A,
y los elementos estabilizadores de la ferrita, cromo, silicio, molibdeno y tungsteno,

aumentan A.;.

Iriberri, Nicolas Péagina 26 de 83



ESIC IV

Asimismo, los elementos de aleacion, con excepcion del cobalto, aumentan la
templabilidad de los aceros; lo cual significa que el tratamiento de temple en un
material va a tener un mayor alcance, es decir, que aumenta la profundidad del

material templado.

Para describir el efecto de la composicion sobre la microestructura en una amplia
gama de aceros inoxidables, se desarrollo el concepto de equivalentes de cromo y
niquel, con el objeto de normalizar el efecto de estas adiciones de aleacion sobre la

evolucion microestructural.

El trazado de los equivalentes de cromo y niquel en ejes opuestos proporciona una
representacion grafica de la relacioén entre la composicion y la microestructura de

los aceros inoxidables (Figura 2.9).

Ni-eguivalent = %Ni+30(% C+%N)+0.5(%Mn+%hCu+%hCo)

26 T T T e ——

T | *go4L" |
! | Austenitc ¥
24  — | i R
: | Ferritic-Austenitic 3108 /] B%F |
22 T [ | 1 o ___.‘: r .__|
-- G & LA 10%F
20 T | | [ \ 3 |
| Martansitic 316LN L s st En o
" | 1 | F snpsled matarial )
18 T [ [ % .
Pl gt L :
Martsnsilic-Austenitic /17~ ol
18 + —— e —
304LN AL p i
318 High Ma i
! s iy e 20%F
14 + | 7 +r316 Low Mo T
LA f2507" &
: | A =304 4
L5 — — ‘i‘ 7 ; _ F

10 4

12 14 16 18 20 22 24 26 28 1]
Cr-equivalent = %Cr+1,5%51+% Mo

Figura 2.9 Diagrama de constitucion de Schaeffler para aceros inoxidables
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2.6 Cinética de Transformacion

La cinética de las transformaciones de fases puede abordarse estudiando en primer
lugar las transformaciones que se dan en condiciones isotérmicas; a partir de ello se
desprenden diferentes modelos que pretenden describir coémo evoluciona
temporalmente la fraccion de fase producto durante un proceso de transformacion

en estado sélido, y pueden ademas ser extendidos al caso anisotérmico.
Modelo KIMA Kolmogorov, Johnson, Mehl v Avrami

Kolmogorov, Johnson, Mehl y Avrami [29,30,31,32] encararon la solucién del
problema aplicando la teoria clasica de procesos térmicamente activados a granos
que podian crecer tanto como el tiempo, la temperatura y el volumen de la probeta
les permitiera y restar las regiones contadas 1, 2, 3,..n veces. Para ello introdujeron

el concepto geométrico de volumen extendido.

Para modelar la transformacion es necesario calcular las tasas de nucleacion y
crecimiento, pero una estimacion de la fraccion en volumen requiere tener en
cuenta, ademas, la superposicion entre particulas. Esto se hace usando el concepto
de volumen extendido, Figura 2.10. Supongamos que existen dos particulas
formadas en un tiempo #; un pequefio intervalo J¢ mas tarde, se forman nuevas
regiones identificadas como a, b, ¢ y d, asumiendo que pueden crecer sin
restricciones, ya sea que la region en la que crecen haya transformado previamente

0 no.

time =t time = t+ At

Figura 2.10 Ilustracion del concepto de volumen extendido. Dos particulas de precipitado nuclean
juntas y crecen hasta un tamafio finito en un tiempo t. Las nuevas regiones ¢ y d se forman a medida
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que crecen las particulas originales, pero a y b son particulas nuevas, de las cuales b se ha formado
en una region que transformé previamente.

Sin embargo, solo aquellos componentes de a, b, ¢ y d que se encuentran en una
matriz previamente no transformada pueden contribuir a un cambio en el volumen
real de la fase producto (o). Asi, para obtener el cambio diferencial en el volumen
“real” de la fase producto, debe multiplicarse el cambio diferencial en el volumen

extendido por la fraccion de volumen no transformado:

dv' = (1 — VVa)dV: (2.4)

(P2

donde se supone que la microestructura se desarrolla al azar. El subindice “e” se

refiere al volumen extendido V* , es el volumen del producto transformado ay V'
es el volumen total. Multiplicar el cambio en el volumen extendido por la
probabilidad de encontrar regiones no transformadas tiene el efecto de excluir
regiones como b, que claramente no pueden contribuir al cambio real en el volumen
del producto. Para una distribucion aleatoria de particulas precipitadas, esta
ecuacion se puede integrar facilmente para obtener la fraccion de volumen real

« -2
v _ .
- =1 e

(2.4)

El volumen extendido V: puede ser sencillo de calcular, si se utilizan modelos de

nucleacion y crecimiento, despreciando por completo cualquier otro efecto.
Consideremos un caso simple donde a crece isotropicamente a una tasa constante G
y donde la tasa de nucleacion por unidad de volumen es /;. El volumen de una

particula nucleada en el tiempo ¢ = 7 viene dado por:

3 3
v =G (t— 1) (2.5)

El cambio en el volumen extendido en el intervalo entre Ty t + drt es:

3 3
v’ = L6t - 1) I,V (2.6)
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o

. . .y o . |74 . .
de donde al sustituir en la primer ecuacion, escribir § = =, y aplicar operaciones

matematicas obtenemos finalmente:
——
E=1-—e¢€ (2.7)

La Ecuacion 2.7 se ha derivado para los supuestos especificos de nucleacion
aleatoria, una tasa de nucleacion constante y una tasa de crecimiento constante. Hay

diferentes posibilidades, pero a menudo se reducen a la forma general.

E=1-c (2.8)

donde k y n caracterizan la reaccién en funcion del tiempo, la temperatura y
variables tales como la composicién quimica. La forma de la ecuacion (4) se ilustra
en la Figura 2.12. Téngase en cuenta que el efecto de la temperatura es alterar la
fuerza impulsora termodindmica para la transformacion, alterar los coeficientes de
difusion e influir en cualquier otro proceso térmicamente activado. El efecto del

manganeso ocurre a través de su influencia en la estabilidad de las fases madre y

producto.
0.8 1.0
P (a) ®
£ o6} | £ o8y
0 =]
5 5 06r
o 04} i 7
& g oar
[«5] | | O
E 0.2 E ozl
}O Fe-0.12C-1.331-2Mn- | .5Ni wi® g Fe-0.06C-0.53-2N1-0.4M-0.6Cr wi®
Q.0 ; : : 0.0 : : :
0 100 200 300 400 0 100 200 300 400
Time / 5 Time / s

Figura 2.12 La influencia calculada de (a) la temperatura de transformacion y (b) la concentracion
de manganeso en la cinética de la reaccion de transformacion a la bainita.

Los valores especificos de k y n dependen de la naturaleza de la nucleacion y el

crecimiento. Claramente, una tasa constante de nucleacion y crecimiento conduce a
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un exponente para el tiempo n = 4. Hay otros escenarios y los valores de los
parametros de Avrami no son necesariamente inequivocos en el sentido de que el

mismo exponente puede representar dos mecanismos diferentes.

En los resultados experimentales que se quieren ajustar con el modelo KIMA hay
otros valores de n que se pueden contemplar al utilizar la expresion general de la

ecuacion.[70]

- 3 <n<4siel crecimiento resulta en tres dimensiones.
- 2 <n <3 crecimiento en dos dimensiones.

- 1 <n <2 crecimiento en una dimension.

Los valores de k y n se pueden obtener a partir de datos experimentales
linealizando la ecuacion KJIMA, es decir, trazando las curvas In[— n(1 — §)] vs

In(t), tal como se muestra en el ejemplo de la Figura 2.13.

Figura 2.13 Grafico In [— In(1 — §)] vs In(t); se muestran la pendiente # de las rectas definidas
por los datos y el coeficiente de correlacion R. (a) Transicion de cuarzo a coesita; (b) Transicion de
coesita a cuarzo.[71]

2.7 Aceros de alta resistencia Ferritico-Martensiticos

Los aceros de alta resistencia, como los aceros 9-12 Cr ferritico/martensiticos, son

una categoria de aceros especiales disefiados para ofrecer una combinacion
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excepcional de resistencia mecanica, resistencia a la corrosion y otras propiedades
especificas. Estos aceros se utilizan en aplicaciones de alta exigencia,

especialmente a altas temperaturas y ambientes corrosivos.

Las principales ventajas de este tipo de aceros son su excelente resistencia a la
corrosiéon y a la termofluencia; esto se logra con una optimizacion de su
composicidon quimica, principalmente con la adicién correcta de W, Mo, V, Nb, Ta 'y

otros elementos con altos puntos de fusion.

2.7.1 Metalurgia del acero ASTM A335 grado P92

El acero ASTM A335 grado P92 fue desarrollado como una modificacion del acero
P91 con menor contenido de Mo y agregado de W y B. Al dia de hoy es un
candidato en plantas térmicas para diversas aplicaciones como turbinas,
intercambiadores de calor, etc. Particularmente, una aplicacion de gran importancia
en el sector nuclear es en componentes estructurales de reactores de potencia de IV
Generacion debido a su elevada temperatura de servicio (620 °C), mas alta

resistencia al creep y mejor soldabilidad que el P91 [50],[51],[52].

Microestructura del acero P92

En el revenido, el acero se calienta hasta una temperatura menor a A, entre 700 y
800 °C, durante un determinado tiempo para obtener una combinacion estructural
que derive en las propiedades mecanicas requeridas. Durante el revenido ocurren
dos fendmenos de gran importancia, a saber, (i) la reduccion de la densidad de
dislocaciones y la formacion de sub-granos dentro de los listones y (ii) la disolucion
y precipitacion de carburos, nitruros y carbonitruros. Durante el revenido los
carburos M;C, provenientes del enfriamiento durante el normalizado, se disolveran
y precipitardn segundas fases progresivamente mas estables en forma secuencial,
hasta llegar al carburo M,;Cq, preferentemente en ex-bordes de grano, sub-granos y
listones. A su vez, precipitaran carburos, nitruros y/o carbonitruros de tipo MX
secundarios (M = Nb, V) y (X =C, N) preferentemente en los bordes de los listones
y dislocaciones. A riesgo de redundar, es importante recalcar que las segundas fases

precipitadas cumplen un rol significativo en la inmovilizacion de dichas
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dislocaciones, siendo de suma importancia para la resistencia al creep a altas
temperaturas de servicio (593 °C). En la siguiente Figura (Fig. 2.4), se puede
observar un esquema ilustrativo de la microestructura resultante luego de un

tratamiento de revenido para un acero de este tipo [54].

Fig. 2.4 Esquema de la microestructura de un acero grado P92, luego de un tratamiento térmico de

normalizado y revenido [54].

En este esquema se puede apreciar la estructura jerarquica conformada por los
paquetes y bloques de listones martensiticos dentro de un antiguo grano austenitico
y la distribucion de los carburos principales. La distincion entre bloques y paquetes
queda definida por el grado de desorientacion cristalina que poseen dos elementos
del mismo tipo contiguos entre si; la desorientacion entre paquetes es mayor que la
observada entre bloques, y ésta mayor que la que muestran los listones. En los
aceros P92, en el estado normalizado y revenido, se ha informado de manera

consistente la presencia de precipitados M,,C, y MX y en menor cantidad, otros
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tipos de fases como los precipitados del tipo M,X. En la Tabla 2.2, se listan los

precipitados que serdn descritos en los parrafos subsiguientes.

Tabla 2.2 Precipitados identificados en la condicion de suministro de los aceros tipo P92.

Precipitado Compuesto Estructura Estado de Referencia
precipitacion
M,;Cq (Cr, Fe, W, FCC Revenido [53] [54]
Mo, V)»Cs [55] [56]
MX (Nb, V, Cr) (C, FCC Revenido [53] [54]
N) [55] [56]
M, X Cr,X HCP Revenido [57] [58]
M,;Cy

El Mx;Cq4 es un carburo rico en Cr cuya composicion quimica puede contener
cantidades significativas de Fe, W, Mo y V. Tiene una estructura cristalina fcc del
tipo NaCl. Este carburo nuclea principalmente en los antiguos bordes de grano
austeniticos, en los limites de bloques y entre los listones martensiticos. Su
morfologia puede ser muy variada, encontrandose precipitados en forma de bloque,
esféricos, facetados, listones, entre otras. Si bien estas particulas tienden a crecer
rdpidamente en tamafio, durante el envejecimiento son fundamentales para
promover la resistencia al creep en el material. Ademas, el aleado de este carburo
con B estabiliza el tamafio del mismo mejorando significativamente dicha

propiedad [61] [62].

Hong y col.[54] estudiaron el efecto de la adicion de W sobre la estabilidad
microestructural 'y propiedades mecénicas empleando 3 aceros diferentes
(9Cr-1Mo, 9Cr-0.5Mo- 1.8W y 9Cr-0.1Mo-2.7W) después de un normalizado a
1050 °C durante 1 hora y diferentes revenidos durante 1 hora entre 500 y 800 °C.
Para revenidos por encima de los 750 °C, en el acero sin W, el carburo M23Cs crece
y se aglomera rapidamente, en cambio, en los aceros con W agregado, la

coalescencia de los carburos M,;C, fue restringida.
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MX
Este tipo de precipitados comprende esencialmente carburos, nitruros o
carbonitruros (C-N), de Nb, V y Cr (algunos tienen Ti) con estructura cristalina fcc

del tipo NaCl.

Los precipitados MX representan una fase relevante en los aceros resistentes a altas
temperaturas ya que cumplen dos funciones importantes en la Illamada
estabilizacion del material. En primer lugar, los carbonitruros més estables, aquellos
que no se disuelven durante el austenizado, son denominados primarios, NbCN (P).
Por otro lado, los MX que precipitan durante el revenido seran capaces de anclar las
interfases y dislocaciones libres de la matriz, beneficiando las propiedades al creep
del material. Esto se debe fundamentalmente a la fina distribucién de tamafios con

la que precipitan y a su alta estabilidad térmica.

En la literatura se encuentran clasificados en 3 grupos en la gran mayoria de los

casos. [51] [55]
- MXtipol

Precipitados térmicamente mas estables y, por ello, capaces de
controlar la estructura de los granos durante el austenizado. Estos
carbonitruros, esencialmente ricos en Nb, se presentan en la
condicion de suministro y se clasifican en dos grupos principales,
primarios y secundarios. Con respecto a los primarios, NbCN (P), son
aquellos que no se han disuelto durante el austenizado; poseen una
morfologia esférica y tamafios mucho mayores que los secundarios
(NbCN), los cuales también poseen una morfologia esférica y

precipitan durante el revenido.
- MXtipo Il

Principalmente son nitruros o carbonitruros de V que precipitan
durante el revenido en forma de placas o listones. A su vez, los
precipitados MX tipo I acttian como sitios de nucleacion posibles para

los MX tipo II dando origen a un tercer grupo.

Iriberri, Nicolas Péagina 35 de 83



ESIC IV

- MXtipo III

Senalados en la literatura como “Wings”. Este Gltimo grupo posee una
estructura compleja conformada por carbonitruros de Nb esféricos
que actllan como nucleos y listones de nitruros de V que crecen en

forma de “alas”.

M,X

Estos precipitados, de estructura hexagonal, son caracteristicos de los aceros
aleados al Cr y Mo. Cuando este ltimo es mayoritario se forman carburos Mo2C,
pero cuando el contenido de Cr aumenta, se favorece otro tipo de precipitacion de
carbonitruros, ricos en Cr. Esta ultima caracteristica se ha informado,
particularmente en aceros grado P92, en estado normalizado y revenido,
identificandose carbonitruros del tipo M,X con un alto contenido de Cr y bajo en Fe

en forma de fibras y agujas [63] [64].

Fases de Laves

El origen de este término se remonta a la década de 1930; en ese periodo, el
cientifico alemén Fritz Laves hizo importantes hallazgos en cristalografia al
identificar similitudes y relaciones entre diversos compuestos intermetalicos con
estructuras cubicas MgCu, y hexagonales MgZn, y MgNi,. Gustav E.R. Schulze
propuso el término "fases de Laves" para describir esta clase de compuestos en
1939 [48]. Las fases de Laves han generado un gran interés en la comunidad
cientifica debido a su diversidad y complejidad. Hoy en dia se encuentran
estudiadas mas de 1400 fases de Laves diferentes, destacandose su importancia en

la investigacion de materiales y la ciencia de los compuestos intermetalicos.

Las fases de Laves son compuestos intermetalicos, que en este material presentan
una estructura cristalina hexagonal con una composicion (Fe,Cr)2(Mo,W). Estas
fases no precipitan durante el proceso de revenido ya que son inestables a altas
temperaturas [64] [65] [66]. En cambio, durante la exposicion a temperaturas de
servicio, es decir entre 600 y 650 °, las fases de Laves tienden a precipitar y crecer
en estas aleaciones consumiendo el W y Mo de la matriz. Seglin varios autores, la

reduccion del endurecimiento por solucién sélida del W y Mo es uno de los
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fenomenos que afectan fuertemente las propiedades mecanicas de la aleacion. Por
otra parte, se ha informado que el crecimiento de las particulas de fases de Laves
tendra un efecto negativo sobre la tenacidad del material; esto sucede en los aceros
aleados al W, como el P92, en los que la nucleacion de estas fases suele ser mas
rapida que en los aceros aleados al Mo. Bésicamente, la gran mayoria de los autores
que han estudiado la exposicion prolongada a altas temperaturas de las aleaciones
9% Cr que contienen W han reportado la presencia de estas fases, siendo el
contenido de este elemento un factor importante en la estabilidad de las mismas. El
Co, por su parte, es conocido por acelerar de manera significativa la precipitacion

de esta fase.
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Capitulo 3

Materiales y Metodologia

3.1 Condicion de Suministro

El material estudiado fue un acero ASTM A335 grado P92, provisto en forma de
tubo de 9,5 mm de espesor de pared por la firma Vallourec & Mannesmann
(Francia) [19-20] la composicioén quimica se detalla en la Tabla 3.1. El tratamiento
térmico comercial con el cual fue recibida la aleacion fue un normalizado a 1060 °C

durante 20 minutos y luego revenido durante 1 hora a 780 °C.

Tabla 3.1 Composicion quimica del acero ASTM 335 grado P92 (% peso).

Si [ Mn P S Cr | Mo | Ni Al Nb \Y N B W | Fe

0,13

0,24 [0,46 (0,016 (0,004 |8,72 {0,38 (0,17 10,010 |0,06 10,20 0,050 10,002 1,63 |Bal.

Para realizar los ensayos dilatométricos correspondientes, se mecanizaronn muestras
de geometria cilindrica, con 10 mm de longitud y 4 mm de didmetro. El maquinado
se realiz6 de manera tal que el eje de cada cilindro coincidiera con la direccion de

laminacion del tubo original.

3.2 Ensayos dilatométricos

Los ensayos dilatométricos orientados al seguimiento de transformaciones de fases
se utilizan para medir los cambios de longitud inducidos por dichas
transformaciones durante el calentamiento y enfriamiento continuos o durante los
pasos de mantenimiento isotérmico. Los datos que se obtienen a partir de este tipo
de ensayo representan un conjunto de valores de tiempo, temperatura y cambios de
longitud. Los ensayos referidos a esta técnica, fueron llevados a cabo basandose en

la norma ASTM A 1033.

En la gran mayoria de los arreglos experimentales, los graficos que se obtienen a
partir de las experiencias dilatométricas son como el que se presenta en la Figura

3.1.
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Figura 3.1: Esquema del cambio de longitud(Azul) en funcién del tiempo, y ciclo de temperatura temperatura
(Rojo), de una muestra analizada en este trabajo.

En la Figura 3.1 se detalla una curva de dilatometria (azul), en la cual se observa la
elongacion que experimenta la muestra en funcion del tiempo, en la etapa de
calentamiento (rojo) , hasta la transformacion de una fase de baja temperatura a otra
de alta temperatura con diferente arreglo cristalino, que se manifiesta en una
contraccion. Esta contraccion ocurre debido a que los arreglos cristalinos de las
fases involucradas en este caso poseen diferente factor de empaquetamiento, lo que
produce un cambio de volumen especifico que el dilatometro censa mediante
componentes apropiados. Si el cambio de volumen es isotrdpico, el cambio relativo
en la dimension longitudinal de la muestra es proporcional al cambio relativo de

volumen de la misma.

— = 3— (3.1)

Una vez finalizada la transformacion, la probeta retomara el comportamiento lineal
en dilatacion en tanto contintie el aumento de la temperatura; de la misma manera,
sufrird también cambios de longitud en el transcurso de una meseta isotérmica si

durante la permanencia en dicha meseta se producen cambios de fase.
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Esto permite realizar la determinacion de la fraccion transformada de fase en
funcion del cambio de longitud de la probeta para cada instante de tiempo o para
cada temperatura. Para realizar esto, existen varias metodologias que se desprenden
de la llamada regla de la palanca; en este caso se utilizé una aproximacion grafica
donde se debe distinguir en un principio la longitud de inicio de transformacién /,,,,,
y la de final de transformacion, /,,. Una vez obtenidos estos valores, la fraccion
transformada (§) serd igual al cambio de longitud instantdneo (con respecto a la

longitud inicial) dividido por la diferencia entre las longitudes final e inicial.

-l
mn

§ =712 — (3.2)

max min

Figura 3.2 Esquema del método grafico para calcular la fraccion transformada en funcion del cambio de la
longitud relativa y grafico de fraccion de fase transformada en funcién del tiempo.

3.2.1 Equipo utilizado

El equipo utilizado para la realizacion de los ciclos térmicos fue un dilatometro de
alta velocidad y alta resoluciéon marca TA Instruments, modelo DIL 805A, ubicado
en el Laboratorio de Técnicas Dindmicas del Centro Atomico Constituyentes; dicho
laboratorio corresponde a la Division Transformaciones de Fase de la Gerencia

Materiales de la Comision Nacional de Energia Atomica.
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Figura 3.2: Dilatometro TA Instruments DIL 805A, Divisién Transformaciones de Fases, Gerencia Materiales,
Comision Nacional de Energia Atomica.

Cabe resaltar que este tipo de equipos estd disefiado para realizar ciclos térmicos en
un amplio rango de velocidades de calentamiento y enfriamiento bajo distintas
atmosferas, de manera controlada, con el fin de estudiar el comportamiento de los
materiales frente a distintos tipos de ciclos térmicos utilizados en la industria. El
calentamiento se realiza por induccién usando una bobina de cobre hueca
refrigerada con agua y un generador de alta frecuencia. Los cambios de direccion
del campo magnético en la region encerrada por la bobina inductora -producto de la
corriente alterna suministrada por el generador- inducen corrientes de Foucault en
la probeta cilindrica que estd ubicada en el centro de la misma. Las corrientes se
inducen en la superficie del cilindro y calientan por efecto Joule a la probeta,
evitando asi cualquier inercia térmica asociada a un horno de radiacion. Las

variaciones dimensionales de la probeta son transmitidas a través de palpadores de
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vidrio de silice, en este caso, o alimina, dependiendo de la temperatura maxima

programada en el ciclo térmico.

El desplazamiento de los palpadores es censado con un transformador diferencial
de variacion lineal (LVDT). Las mediciones de temperatura se realizan a través de
una termocupla tipo S soldada en la zona media de la superficie de la probeta. La
atmosfera de trabajo en este caso fue de alto vacio, con una presion del orden de 1.0
x 107 - 7.0 x 10 mbar durante todo el ensayo, siendo los enfriamientos también en

vacio.

3.2.2 Ciclos térmicos

Para disefiar cada uno de los ciclos térmicos se partié del conocimiento previo
[4][10] de que existe un valor critico de la velocidad de calentamiento que dispara
el crecimiento exagerado de una fraccion de los granos de austenita durante la
permanencia a alta temperatura [19][20];de esta manera, las variables a ensayar
fueron la velocidad de calentamiento a la austenita (V.), y la temperatura de
austenizacion (7,). Otro valor de relevancia es la cantidad de tiempo en la isoterma
a 650°C; el motivo de esta permanencia es la precipitacion de los carburos en borde
de grano austenitico previo, que permite lograr la “decoracion” de dichos bordes de

grano con un contraste apreciable.

Figura 3.3: Esquema del tipo de ciclos térmicos ensayados.
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Los ciclos térmicos realizados se disefiaron definiendo los siguientes segmentos:

I.  Calentamiento desde temperatura ambiente hasta la temperatura de

austenizacion 7, a una velocidad V..

II.  Mantenimiento por 15 minutos a 7}, .

III.  Enfriamiento a 10 °C/s hasta 650 °C.

IV.  Mantenimiento a 650 °C por el tiempo requerido para la transformacion

parcial austenita — ferrita y la precipitacion de carburos.

V. Enfriamiento a 1 °C/s hasta temperatura ambiente.

T, tom¢ los valores 1010 °C y 1050 °C y V. los valores 1 °C/s — 15 °C/s — 30 °C/s
y 50 °C/s correspondientemente a lo observado en cada ensayo.

Las muestras ensayadas se listan en la Tabla 3.1, donde se presentan los distintos

ciclos térmicos realizados.
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Tabla 3.1 Tratamientos térmicos realizados en este trabajo.

T, [°C] 1010
Muestras M1 M2 M3 M4 M5 M6
Ve [°Cls] 50 50 1 1 1 30
Tiempo a 650°C [h] 4 7 10
T, [°C] 1050
Muestras M7 M8 M9 M10°
Ve [°C/s) 1 30 15 1
Tiempo a 650°C [h] 10 12 16 30
T, [°C] 1070
Muestras Mi11 M12 M13 M14 M15 M16
Ve [°C/s) 15 1 75 1 7,5
Tiempo a 650°C [h] 36 14,5 36 24 50 Og tzergf dso)

*Corresponde a un ciclo distinto donde la velocidad de calentamiento fue de 1 °C/seg, 30 min a 1050°C,
enfriamiento a 0.3°C/seg hasta 650 °C y permanencia por 30 hs, luego un enfriamiento a 0.3°C/seg hasta
20 °C/seg (se repitié un ensayo realizado previamente por Dr. Hintze A. Cesaro) [19]

3.3 Caracterizacion Microestructural

3.3.1 Preparacion de muestras para el examen metalografico
Las muestras fueron preparadas teniendo en cuenta la norma ASTM E3.

Se realiz6 una preparacion metalografica, es decir, se desbastd a las superficies hasta
llegar a un acabado con papel abrasivo de granulometria 1200 y luego se realiz6 el

pulido fino en pafios aptos para materiales metélicos, utilizando pasta de diamante de

6yl pum.
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Figura 3.5 Muestras utilizadas para microscopia optica

3.3.2 Microscopia Optica

Para el revelado de la microestructura, tanto en el estado de recepcion como en el
ensayado, se utilizo el reactivo de Villela por 20 segundos, obtenido de acuerdo con
la norma ASTM E-407 “Practica estdndar para el microataque de metales y

aleaciones”.

La observacion se realizo utilizando un microscopio optico Olympus X51 de la
Division Metalografia y Tratamientos Térmicos de la Gerencia de Materiales, CAC

- CNEA.

3.3.3 Analisis de Cinética de Transformacion por KJIMA

En los ciclos térmicos realizados se obtuvo una transformacion completa de
Y = a + carburos; esto permitid realizar un estudio de la cinética de
transformacion utilizando el modelado, con el objetivo de observar el impacto de la
velocidad de calentamiento a la austenita sobre dicha cinética a la hora de obtener

una transformacion parcial o total a + carburos.
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Figura 3.6 Expansion de volumen correspondiente a la transformacion austenita — ferrita a 650°C.

Para modelar la transformacion se recurrio a la ecuacion de Kolmogorov, Johnson,

Mehl y Avrami (KIMA):

—k(t—t)"
E=1-—e ° (3.3)

Las curvas experimentales obtenidas se ajustaron con la ecuacion KIMA
parametrizando los valores k, t,yn;un procedimiento complementario posible es

obtener previamente valores de n a partir de graficos experimentales

In[— In(1 — §)] vs In(t) mediante regresion lineal.
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Figura 3.7 Grafico de In [ln(%_z)] vs In(t), donde n se presenta como pendiente a 650°C

a) Aspecto tedrico donde n es constante, b) Aspecto experimental.

La funcion representada en la Figura 3.7 corresponde a:
n(k) + n - In(t) = In [Zn(%E ] (3.4)

Es dable resaltar la importancia de este grafico, ya que nos permite visualizar si

existe variacion de n en el curso de la transformacion.

Es importante resaltar la importancia de este grafico, ya que nos permite visualizar
si existe variacion de n en la transformacion y el tipo de nucleacion que se llevé a

cabo en el interior del material.

Los valores de k y n se obtienen de manera puramente experimental, y son tnicos
para cada aleacion en condiciones especificas; de esta manera, puede proponerse
una interpretacion efectiva de los mecanismos involucrados en el proceso de
transformacion [47]. En otras palabras, aplicando el modelo para ajustar la curva de
fraccion de fase transformada (Figura 3.8), puede sugerirse una interpretacion sobre

qué mecanismos operaron durante el proceso del ciclo térmico; t o €8 el tiempo de

incubacidn de la transformacion.
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Figura 3.8 Grafico de fraccion de fase transformada en funcion del tiempo.

Con el fin de obtener un mejor ajuste se considerd también un modelo basado en la
propuesta de Matsuda y Bhadeshia [69] para condiciones en las que los granos de
la fase madre no son uniformes en tamafo. Se reconoce que el modelo clasico
KJMA es apto para nucleacion aleatoria, mientras que el modelo aplicado en este
caso se basa en la sumatoria de fracciones de fase, caracterizadas cada una por un
tipo de nucleacion particular y una distribucion de tamafios de granos de la fase

madre; el mismo se formula de la siguiente manera:

m —k (t—t )"
E=Z=Ai-(1—e l ) (3.5)
i=1

Donde Ai representa la fraccion en volumen correspondiente al material
transformado con valores ki yn,y la sumatoria de las diversas fracciones presentes

dan como resultado 1, es decir, el volumen completo. Las componentes del modelo
se representan en funcion del tiempo y fraccion de fase transformada, para observar

el aporte de cada una; esto se presenta en la Figura 3.9.
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Figura 3.9 Grafico de las componentes de un modelo KJIMA con 3 sumandos en fraccion de fase
transformada como funcion del tiempo.

Cuando se obtiene un buen ajuste, se puede graficar la suma de las componentes del

mismo, para evaluar el aporte de cada una. Esto se observa en la Figura 3.10

Figura 3.10 Grafico del aporte de las componentes de un modelo KJMA con 3 sumandos en fraccion de fase
transformada como funcién del tiempo.
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Capitulo 4

Resultados y Discusion

4.1. Condicion de Suministro del Material

En primer lugar se procedié a realizar el revelado de la microestructura de las
muestras en estado de entrega. Como se observa en la Figura 4.1, la estructura consta
de carburos de los elementos aleantes, finalmente dispersos en una matriz de
martensita en listones. La mayor parte de estos carburos se forma durante el revenido
en las interfaces (en particular, en las cercanias del borde de grano austenitico

previo) y en el interior de los listones martensiticos.

Figura 4.1 Estado de entrega representativo de todas las muestras 500x

4.1.1. Ensayos de Dilatometria

En la Fig. 4.2 (a, b y ¢) se muestran las curvas dilatométricas obtenidas para todas
las velocidades de calentamiento, variando las temperaturas de austenizacion,

siendo T,= 1010, 1050 y 1070 °C.
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Figura 4.2 Curvas de dilatometria para los diferentes valores de Ta'

En rasgos generales, se observan curvas libres de ruidos, en donde, para todos los
casos, la técnica de dilatometria fue capaz de detectar los cambios de fase por

contraccion o elongacion del material.

En la rampa de calentamiento se observa que al aumentar la velocidad de
calentamiento, la transformacion de martensita revenida a austenita se ve afectada,
es decir la transformacion sucede a mayor temperatura. Durante la permanencia a la
temperatura de 650°C se puede observar, en todos los casos, una elongacion
vertical que corresponde a la isoterma de cada ciclo realizado. Cuando la variacién
de longitud se expresa, en cambio, en funcién del tiempo, los graficos pasan a

observarse como en la Figura 4.3.
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De esta manera, se puede estudiar “in situ” el comportamiento del material tanto en
el calentamiento, la permanencia a cierta temperatura, como también en el
enfriamiento; los cambios en la elongacion del material permiten detectar cambios

de fase y estudiar la cinética de los mismos.

Figura 4.3 Grafico de elongacion y temperatura en funcion del tiempo.

En el segmento de calentamiento se observa, en todos los casos, la transformacion
de martensita revenida (bcc) hacia la austenita (fcc), que se manifiesta como una
disminucién pronunciada del volumen especifico. El segmento de isoterma exhibe
la transformacion total o parcial hacia ferrita correspondiente a cada ciclo
ensayado; finalmente, en la ultima etapa de enfriamiento se detecta la
transformacion martensitica, en aquellas muestras que evidenciaban una

transformacion parcial a la ferrita.
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Figura 4.4 Curva de dilatacion en funcion de la temperatura, donde se aprecian

a) contraccion asociada al cambio de estructura bec o bet a fce, b) expansion asociada con una
transformacion martensitica.

Como particularidad, también se observa una pérdida de linealidad en la dilatacion

durante el calentamiento, en un intervalo de temperatura caracteristico.

Figura 4.5 Se observa el cambio de linealidad de la dilatacion, correspondiente al punto de Curie del acero
estudiado.

La presencia de este valle en la rampa de calentamiento estaria asociada a la
transicion de fase entre una fase ferromagnética y una fase paramagnética. Esto se
corresponde con lo observado por Ferraris y Reynoso [43], que proponen una
hipotesis basada en el llamado efecto magnetovolumétrico, donde el fendbmeno a

considerar es el de cambio de volumen de los cristales frente a cambios en la
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magnetizacion [44], o, en otras palabras, la apariciéon de magnetizacion espontdnea
resulta en la variacion del volumen de un cristal. Esta reorganizacion se manifesté
en las curvas de dilatometria como la pérdida de linealidad en el intervalo de
temperaturas donde la bibliografia previa informa que estos valores -conocidos y

caracteristicos- se corresponden con temperaturas de Curie [45,46].

Relacionando los datos de los ensayos en funcién de lo observado en el
microscopio, se agruparon en funcién de la distribucion de grano austenitico previo

obtenido.

a) b)

Figura 4.6 Ensayos agrupados por microestructura obtenida.

En la Figura 4.6 c) se puede apreciar que para la condicion de tamafio de grano
austenitico previo homogéneo, la transformacion de fase coincide en mayor
medida aunque la velocidad de calentamiento de M11 es mayor, esto también se

observa en b) pero en menor medida.
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4.1.2. Caracterizacion Microestructural

Como se observa en la Figuras en este apartado Las micrografias de las distintas
muestras dan cuenta de estructuras de martensita que se forman , son con una
morfologia de listones, Figura 4.12, que coexisten con una matriz de granos de
ferrita, donde la transformacion que se llevd a cabo fue parcial, evidenciandose
ademds la formacion de carburos en los ex bordes de grano de la fase madre
austenita (y); ello permite una reconstruccion de la estructura de granos de dicha fase
madre. La variacion en las fracciones observadas de martensita con morfologia de
listones y de ferrita (a) es una consecuencia de los ciclos térmicos realizados, ya que
la transformaciéon y — a + carburos no fue completa en todos los casos. La
formacion de carburos en los bordes del grano austenitico previo permite apreciar la
distribucion y el tamafio de los mismos, en los distintos ciclos térmicos realizados

con 7,=1010, 1050 y 1070 °C.

Figura 4.7 Formacion de carburos en borde del grano austenitico previo, transformacion parcial a ferrita.
Muestra M 13 luego del ciclo térmico, micrografia a 500 X.
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Figura 4.8 Micrografias de M5 con austenizacion a 1010 °C y con V=1 °C/s Transformacion incompleta a
ferrita. a) 200 Xb) 500 X

a) b)

Figura 4.9 Micrografias de M6 con austenizacion a 1010 °C y con V= 30 °C/s Transformacion incompleta a
ferrita. a) 200 X b) 500 X

a) b)

Figura 4.10 Micrografias de M2 con austenizacion a 1010 °C y con V= 50 °C/s Transformacién incompleta a
ferrita. a) 200 X b) 500 X
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Por otra parte, en las Figuras 4.8, 4.9 y 4.10 se aprecia como, en funcion del aumento
de la velocidad de calentamiento, comienza a manifestarse un crecimiento
heterogéneo del grano austenitico previo, siendo ya notado con V.= 30 °C/s para una
temperatura de austenizado de 1010 °C y con V.= 15 °C/s para una temperatura T, =

1050 °C.

a) b)

Figura 4.11 Micrografias de M7 con austenizacion a 1050 °C y con V.= 1 °C/s Transformacion incompleta a
ferrita. a) 200 X b) 500 X

a) b)

Figura 4.12 Micrografias de M9 con austenizacion a 1050 °C y con V= 15 °C/s Transformacién incompleta a
ferrita. a) 200 X b) 500 X
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Figura 4.13 Micrografias de M8 con austenizacion a 1050 °C y con V= 30 °C/s Transformacién incompleta a
ferrita. a) 200 X b) 500 X

La tendencia sugerida por el conjunto de resultados hasta aqui informados es que el
fenomeno del crecimiento heterogéneo del grano austenitico mostraria una relacion
inversa entre la temperatura de austenizado y la velocidad de calentamiento a la
austenita, esto es, para valores crecientes de 7, (hasta 1050 °C), el fendémeno

comenzaria a ocurrir a menores valores de V..

a) b)

Figura 4.14 Micrografias de M15 con austenizacion a 1070 °C y con V=1 °C/s Transformaciéon completa a
ferrita. a) 200 X b) 500 X
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a) b)

Figura 4.15 Micrografias de M 16 con austenizacion a 1070 °C y con V.= 7,5 °C/s Transformacién completa a
ferrita. a) 200 X b) 500 X

a) b)

Figura 4.16 Micrografias de M11 con austenizacion a 1070 °C y con V= 15 °C/s Transformacion completa a
ferrita. a) 200 X b) 500 X

Por otra parte, como se observa en las Figuras 4.14, 4.15 y 4.16 correspondientes a
T, = 1070 °C, las muestras presentan un crecimiento de tipo heterogéneo de los ex
granos austeniticos. A esta temperatura de austenizacidon, se observa que para
mayores velocidades de calentamiento el tamafio de los mismos se vuelve mas
homogéneo, a saber, con V, = 1 °C/s las muestras evidencian crecimiento
heterogéneo del grano austenitico previo en forma notable, con V. = 7,5 °C/s el
fenomeno se presenta de manera menos severa, pero aun asi hay crecimiento
heterogéneo, y para V=15 °C/s se obtiene una distribuciéon homogénea del tamafio

de grano austenitico previo.

Iriberri, Nicolas Péagina 59 de 83



a)

ESIC IV

En otras palabras, la tendencia encontrada en los ensayos hasta aqui informados
(esto es, mayor severidad en el fenomeno de crecimiento heterogéneo de grano
austenitico cuando se aumenta la velocidad de calentamiento a la austenita, para un
tiempo de austenizado fijo de 15°) parece revertirse cuando la temperatura de
austenizacion se fija en 1070 °C. Frente a este resultado no esperado, se decidio
poner bajo consideracion la microestructura de la muestra M10, la cual fue
ensayada a 1050 °C para evaluar la reproducibilidad de un ensayo anterior. En este
caso, el tiempo de austenizado se extendié a 30’; el fendémeno en cuestion fue
observado también para una T, = 1050 °C en estas condiciones experimentales.
Esto se observa en la Figura 4.17, por lo que debera realizarse una grilla de ensayos
mas completa considerando diferentes velocidades de calentamiento a la austenita,
temperaturas mayores y menores que 1050 °C y diferentes tiempos de permanencia,
con el objeto de lograr un mayor conocimiento de los mecanismos de nucleacion y

crecimiento de grano austenitico.

b)

Figura 4.17 Micrografias de M10 Micrografias de M10 con austenizacion a 1050 °C, 30” y con V.=
1 °C/s. Transformacién completa Y = o + carburos. a)200 X b) 500 X

Diversos autores han sefialado que las condiciones para explicar el desarrollo del
crecimiento anormal del grano, seria la posibilidad de coalescencia de estos cuando
se encuentra dentro del campo austenitico transitando el austenizado, la existencia
de un tamaio de grano promedio menor que la mitad de un grano anormal [70]. Por
otro lado también se ha mencionado que el factor determinante para la presencia de

particulas de segundas fases, existentes en este acero y estudiadas detalladamente
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por otros autores[20], donde la distribucion de los carburos M,;Cy y carbonitruros
MX, no seria homogénea, generando asi, un anclaje deficiente del grano
austenitico, cuando este se encuentra en crecimiento, generando la coalescencia

con los granos de menor tamafio [71].

Frente a la variacion de la permanencia a 650 °C para el “decorado” de los bordes
de grano austenitico por nucleacion y crecimiento de carburos, se obtuvieron
transformaciones totales y parciales y = a + Carburos. Lo obtenido en
diferentes ensayos fue la transformacion completa (muestras 10, 11, 15 y 16,
Figuras 4.14, 4.15, 4.16, y 4.17), donde los granos de ferrita nuclearon y crecieron
en el interior del grano austenitico previo, y parcial, como se puede visualizar en la
muestra M13 (Figura 4.18), en donde se observa la coexistencia de granos de ferrita
nucleados en el borde del ex grano austenitico, con una estructura acicular
correspondiente a la transformacion martensitica en el interior de los mismos.
Frente a una transformacion parcial y = a + carburos, del orden del ~86-90%,
los ultimos granos en transformar son precisamente los de tamafno anormal, siendo
los tnicos en donde la transformaciéon y — a + carburos fue incompleta; por

ende, la transformacion martensitica ocurrio en el centro de los mismos.

b)

Figura 4.18 Micrografias a 500 X de las muestras M10 y M13 respectivamente, ambas con

Ve=1°C/s, a) T,=1050°C/s Transformacioén completay —» o + carburos b) T,= 1070 °C/s
Transformacion parcial y — a + carburos.

1.3.  Analisis de la cinética de transformacion usando el modelo KIMA

Como se indico en la seccion anterior, en algunos de los ciclos térmicos realizados

se produjo una transformacion completa y — a + carburos. Por lo que,
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utilizando los datos dilatométricos correspondientes a las muestras M11, M15 y
M16 (T,= 1070 °C) se pudo graficar el progreso de la transformacion en términos
de fraccion transformada a ferrita vs. tiempo, hasta el final de la misma. Asi, la
Figura 4.19 permite apreciar claramente el impacto que tiene la distribucion de
tamano de grano de la fase “madre” sobre la cinética de transformacion: esta se ve
significativamente retrasada en los dos casos de distribucion heterogénea de tamafio
de grano austenitico, esto es, aquellas obtenidas cuando se utilizan velocidades de

calentamiento de 1 y 7,5 °C/s.

Figura 4.19 Fraccion de fase transformada en funcion del tiempo, para las 3 muestras con T,= 1070 °C.

Para poder proveer de valores iniciales al ajuste de las curvas experimentales

usando el modelo KIMA, se obtuvieron graficos In[— In(1 — §)] vs loglo(t), a
partir de los cuales se calcularon valores de n para los distintos ciclos.

Los valores de n para M11 (15 °C/s) fueron n = 3.94 y n = 1.49, para las pendientes

de las dos porciones lineales marcadas con lineas de trazos, Figura 4.21.

Iriberri, Nicolas Péagina 62 de 83



ESIC IV

Figura 4.20 Expansion de volumen correspondiente a la transformacion de austenita a ferrita, a 650 °C.

Figura 4.21 Grafico de In [ln(1;—g ] vs lo gw(t), a 650°C, a partir del que se obtiene 1 como la pendiente de

la recta ajustada para cada porcion lineal de M11.

Los valores de n relevantes para este estudio (n = 1.49 y n = 3.94) se
introducen ahora en la Figura 4.22, donde fueron fijados para el ajuste de la curva

fraccion transformada vs. tiempo.
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Figura 4.22 Modelos de KIMA con diferentes valores de 1 obtenidos a partir de los datos correspondientes a
la Figura 4.21.

Para el valor indicado (n = 3.9) el modelo ajusta de manera parcial,
aproximadamente hasta el 75% de transformacion; a partir de ese punto se observa
un retraso en la transformacion experimental con respecto al modelo. Se asigna
entonces el valor n = 1.4, que da cuenta del cambio de pendiente obtenido en la

Figura 4.21.

Al no lograrse un buen ajuste mediante el modelo clasico KIMA -debido a que la
matriz no es homogénea ni la nucleacion al azar- se observa que no hay un valor de

n representativo para toda la transformacion.

A partir de lo anteriormente mencionado, para la obtencion de un mejor ajuste se
procedi6 a utilizar un modelo con dos componentes, ya que en la linealizacion de
los datos, se observan dos pendientes muy marcadas. Se asumird, en principio, que
este cambio de pendiente se relaciona con una distribucion no homogénea, como se
observa en la Figura 4.16, pero si mas homogénea que lo observado para las

muestras M15 y M16 (Figuras 4.17 y 4.18, respectivamente).

Para la muestra M11 con V.= 15 °C/s se aplico un modelo KIMA de dos

componentes, con el siguiente aspecto:
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n n

k-(t—t )"

ke =t % 0
)+A2-(1—e ) 4.1

E=A1-(1—e_

a partir del cual se obtuvo la curva representada en la Figura 4.23.

Figura 4.23 Modelo de KIMA con dos componentes; los valores iniciales introducidos son obtenidos a partir
de los datos correspondientes a la Figura 4.21.

A continuacion se grafica el aporte de cada una de las componentes del modelo con
el valor de n correspondiente, que podria sugerir el tipo de nucleacion operante
para cada etapa de la transformacion, dada la distribucion de granos austeniticos

previos.
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Figura 4.24 Aporte de las componentes en un modelo KIMA con dos sumandos, a) Aporte individual de cada
componente, b) aporte en conjunto al modelo contrastando los datos experimentales.

El modelo con dos sumandos ajusta de mejor manera. El valor de n =~ 4 podria

indicar que la nucleacion en la primera etapa de la transformacion ocurre a tasa

constante, mientras que para la etapa final de la transformacién podria operar un

mecanismo de crecimiento intermedio entre crecimiento en 1 y 2 direcciones, con

n =~ 1.4. Este ultimo valor de n corresponderia al grupo de granos de mayor

tamafio, ya que estos serian los ultimos en transformar.

En la Tabla 4.1 se presentan los valores obtenidos para el modelo KIMA de dos

componentes en el caso de la Muestra M11 V.= 15 °C/s T, = 1070 °C.

Tabla 4.1 Valores obtenidos a partir del modelo KIMA con dos componentes.

Componente 1
Muestra A, k, n; Iy
MIl11 0,81095 2,40388 E-17 3,90868 3552,06265
Componente 2
Muestra A, k, n, t,
MIl11 0,20371 2,91202 E-7 1,49965 3552,06265

Se procedi6é con un andlisis similar para la muestra M 15, con el valor V.= 1 °C/s

donde al linealizar los datos, se obtienen 3 pendientes bien definidas, por lo que el

modelo a utilizar posee 3 componentes.

E:Al-(l—e

—k'(t—t)nl
) HA Q-

—k'(t—t)nz
V) +A Qe

n
—k3'(t—t0) 3

(4.2)
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A continuacién se presenta el grafico in[— In(1 — §)] vs log ) O(t), Figura 4.25, a

partir del cual se obtuvieron valores de n y k para cada tramo lineal que se

introdujeron como valores iniciales en el ajuste de la curva § vs. .

Figura 4.25 Grafico de In [ln(l;_z)] vs lo gw(t), a 650 °C, donde N se calcula como pendiente de la recta

obtenida en cada porcion lineal del grafico de Avrami.

Se aplicod entonces el modelo KIMA con tres componentes; el resultado se presenta
en la Figura 4.26.
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Figura 4.26 Modelo de KIMA con tres componentes, los valores iniciales introducidos son obtenidos a partir
de los datos correspondientes a la Figura 4.25.

Al graficar el aporte de cada una de las componentes al modelo se pueden sugerir
hipdtesis sobre las caracteristicas y el tipo de nucleaciéon que ocurre para las

distintas clases de grano austenitico durante la transformacion.

Figura 4.27 Aporte de las componentes en un modelo KIMA con tres sumandos, a) Aporte individual de cada
componente, b) aporte en conjunto al modelo contrastando los datos experimentales.
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El modelo con tres componentes ajusta de manera satisfactoria, lo que podria
indicar que la nucleacion sucede por etapas, la primera de las cuales comienza
luego de un prolongado tiempo de incubacion de la transformacion y presentaria
una tasa de nucleacion en crecimiento con n =~ 5. Luego, la tasa de crecimiento
disminuiria con un exponente de Avrami n = 3, donde el crecimiento es en 3
direcciones, para finalizar con el crecimiento en dos direcciones n =~ 2, asociado a
una ralentizacion de la nucleacion. Esta tltima etapa estaria directamente vinculada
con la fraccion de granos de mayor tamafio, ya que son los ultimos en transformar,

como se observa en la Figura 4.18 b) Muestra M13.

A continuacion se presenta la Tabla 4.2 con los valores obtenidos en el modelo

KJMA de tres componentes para la Muestra M15 V=1 °C/s T, = 1070 °C.

Tabla 4.2 valores obtenidos a partir del modelo KJIMA con tres componentes para M 15.

Componente 1

Muestra A, k, n; t,

M15 0,40003 3,28595 E-26 5,26459 1000

Componente 2

Muestra A, k, n, t,

M15 0,53486 5,17476 E-19 3,68973 1000

Componente 3

Muestra A; k; n; t

M15 0,10578 1,16758 E-11 2,06519 1000

El andlisis de la cinética de transformacion para la muestra M16 con V =7,5 °C/s se
llevé a cabo de manera similar a lo expuesto para M15. A continuacion se presenta

el grafico In[— In(1 — §)] vs logw(t), Figura 4.28, a partir del que se obtuvieron

valores de n y k correspondientes a cada tramo lineal como valores iniciales para el

ajuste.
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Figura 4.28 Grafico de In [ln(%_z)] vs lo gw(t), a 650°C, donde N se calcula como pendiente de la recta

obtenida en cada porcion lineal de M16.

Se aplic6 el modelo KIMA con tres componentes para ajustar la curva experimental
de fraccion de fase transformada, con los valores iniciales obtenidos a partir de la

linealizacion, Figura 4.28; el resultado final se presenta en la Figura 4.29.
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Figura 4.29 Modelo de KIMA con tres componentes, los valores iniciales introducidos son obtenidos a partir
de los datos correspondientes a la Figura 4.28.

A continuacion se presenta el aporte de las componentes al modelo donde se enfoca
en los distintos valores que toma n durante la transformacion, correspondientes a

las distintas clases de grano austenitico en la Figura 4.30.

Figura 4.30 Aporte de las componentes en un modelo KIMA con tres sumandos, a) Aporte individual de cada
componente, b) aporte en conjunto al modelo contrastando los datos experimentales.

Como sucede con la muestra M15, el modelo con tres componentes ajusta
satisfactoriamente. Se observa, del mismo modo, que la nucleacién ocurriria por
etapas: comienza con un tiempo de incubaciéon de la transformacion, luego
presentaria una tasa de nucleacion en crecimiento con n = 5, para luego disminuir
su tasa de crecimiento, pero en menor medida que en M 15, siendo n =~ 4 donde el
crecimiento segun la teoria seria en 3 direcciones. La transformacion finaliza con
una etapa que seria de crecimiento en una direccion n =~ 2 y se relacionaria con
una ralentizacion de la transformacion debida al mayor tamafo de la fraccion de
granos involucrada; dichos granos son, a su vez, los ultimos en transformarse,
como se observa en MI15. Cabe resaltar que la modelizacion de curvas tiene
infinitas soluciones posibles. En la Tabla 4.3 se presentan los valores obtenidos
ajustando con el modelo KIMA de tres componentes los datos experimentales para

la Muestra M16 V.= 7.5 °C/s T,= 1070 °C.

Iriberri, Nicolas Péagina 71 de 83



ESIC IV

Tabla 4.3 valores obtenidos a partir del modelo KIMA con tres componentes para M16.

Componente 1

Muestra A, k; n; Iy

Ml6 0,47915 3,24095 E-26 5,29662 10491,41351

Componente 2

Muestra A, k, n, t

Ml6 0,50989 1,22931 E-20 3,98463 10491,41351

Componente 3

Muestra A; k; n; t

M16 0,01096 4,00629 E-7 1,40802 10491,41351

Al comparar los valores asociados a cada una de las componentes obtenidos en los
ajustes KIMA para las 3 muestras con T,= 1070 °C, Figura 4.31 y Tabla 4.4, se
detecta el impacto del cambio en la velocidad de calentamiento a la austenita sobre

la cinética de transformacion.

En primer lugar, se observa una tendencia que sugiere que a menor valor de V, la
transformacion requiere mayor tiempo para comenzar, es decir, un mayor tiempo de
incubacion. Por otra parte, la heterogeneidad en el tamafio de grano austenitico
previo juega una papel fundamental en la transformaciéon y — o + carburos, ya
que tanto el tamafio como la distribucién afectan a la cinética de transformacion,
siendo precisamente €stos granos los ultimos en transformar. Esta relacion se
aprecia en la Figura 4.32, donde se observa la existencia de una estructura

totalmente heterogénea en las muestras M15 y M16. A su vez, el andlisis para
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ambas muestras arroja valores muy similares en las componentes de los modelos
KIJMA, Tabla 4.4, lo que no sucede cuando se compara con la muestra M11. Esta
ultima presenta una estructura mas homogénea, siendo sus componentes del modelo

KJMA totalmente distintas y produciendo una cinética mas rapida.

a) b)

Figura 4.31 Comparativa de las componentes de las muestras M11, M15 y M16 para diversos modelos
KJIMA, a) valores de nl, b) valores de n2 ¢) valores de n3
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Tabla 4.4 valores obtenidos a partir del modelo KIMA para las muestras M11, M15 y M16.

Componente 1
V. [°C/s] Muestra A; k, n; t,
15 Ml11 0,81095 2,40388 E-17 3,90868 3552,06265
1 M15 0,40003 3,28595 E-26 5,26459 1000
7.5 MI16 0,47915 3,24095 E-26 5,29662 10491,41351
Componente 2
V. [°C/s] Muestra A, k, n, t,
15 MIl11 0,20371 2,91202 E-7 1,49965 3552,06265
1 MI15 0,53486 5,17476 E-19 3,68973 1000
7.5 M16 0,50989 1,22931 E-20 3,98463 10491,41351
Componente 3
V. [°CI/s] Muestra A; k; n; t,
15 MIl11 - - - -
1 MI15 0,10578 1,16758 E-11 2,06519 1000
7.5 Ml16 0,01096 4,00629 E-7 1,40802 10491,41351
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c)

Figura 4.32 Comparativa de la distribucion de tamafio de grano austenitico previo 100X; a) M15,b) M16y
c) M11.

A modo de conclusion general, se observa a partir de este analisis que la nucleacion
y el crecimiento de la fase hija (ferrita) no ocurrieron a tasa constante durante toda

la transformacion y — o + carburos.

También existe una fuerte dependencia de la cinética de transformacion con
respecto al tamafio y distribucion de tamafio del grano austenitico, como también es
fundamental, para controlar el fenomeno de crecimiento heterogéneo, la velocidad
de calentamiento para alcanzar una determinada temperatura de austenizacion T,,
estos parametros son los que originarian que suceda o no el fendmeno, esto se debe
a su relacion directa con las segundas fases presentes, las cuales anclan al grano
austenitico, encontrandose dispersas en los bordes de grano, de manera similar que
en [71], lo que sucederia frente a una tasa de calentamiento o a una temperatura de
austenizacion determinada, es las segundas fases se disuelven desencadenando en el

crecimiento heterogéneo del grano austenitico, como se expresa en [70].
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Capitulo 5

Conclusiones y trabajo a futuro

Conclusiones

Se logrd observar el fendmeno de crecimiento heterogéneo de grano austenitico en
condiciones experimentales especificas, el cual estaria relacionado a cambios en las
condiciones de anclaje/desanclaje de los bordes de grano austeniticos; dichos
cambios estarian controlados por las condiciones de austenizacion, presencia de

segundas fases[20] y distribucion de las mismas[71].

Se determind cualitativamente la velocidad critica de calentamiento, siendo los
valores para T,= 1010 °C, V=30 °C/s y para T,= 1050 °C, V= 15 °C/s. Se observo
una tendencia a la disminucion de la velocidad critica con el aumento de la
temperatura de austenizado hasta 1050 °C, esto se puede deber segun la bibliografia,
a que no se disuelven los precipitados en su totalidad a dicha temperatura y que su

disolucion parcial estd controlada por la velocidad de calentamiento.

Para obtener una estructura homogénea a una temperatura de austenizado de 1070
°C, es crucial que la velocidad de calentamiento sea mayor a 7,5 °C/s y semejante a
15 °C/s, este debido a que la V, se manifestd de la siguiente manera 1 °C/s <V, <

15 °C/s segtn lo observado en este trabajo.

Se logrod llevar a cabo el andlisis de la cinética de transformacion isotérmica
utilizando el modelo clasico de Kolmogorov, Johnson, Mehl y Avrami, el cual
presentd un ajuste parcial. En cambio, la variante basada en lo propuesto por

Matsuda y Bhadeshia [67] proporciond ajustes significativamente mas satisfactorios.
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Se observo una gran sensibilidad de la cinética de transformacion isotérmica con
respecto a la distribucion de tamafio de la fase madre (austenita); las distribuciones
de tamafio de caracter heterogéneo dieron lugar a cinéticas de transformacion mucho

mas lentas.

Asimismo, se observo una gran sensibilidad de la cinética de transformacion
isotérmica con respecto al tiempo de austenizado previo del acero ASTM A335
grado P92, esto es, la transformacion se vio retardada frente a un menor tiempo de
austenizado. El tiempo de austenizado previo, tendria un impacto en la disolucion y

migracion de carburos.

El dilatometro utilizado demostrd poseer caracteristicas adecuadas para este tipo de
estudios, debido al amplio rango de velocidades de calentamiento y enfriamiento

controlado que es capaz de desarrollar.

Trabajos a Futuro

Se propone realizar la comparacion de las mediciones de tamafio y distribucion de
tamafios de carburos por las técnicas de Microscopia Electronica de Transmision

(TEM) y Dispersion de Rayos X a Bajo Angulo (SAXS).

Las mediciones de tamafio y distribucion de tamafios de carburos por TEM se
realizaran siguiendo el procedimiento expuesto en el trabajo previo [20]de Mg.

Duran A. Mercedes, donde se trabajo exactamente con el mismo material.

Las mediciones de tamafio y distribuciéon de tamafios de carburos por SAXS se
obtendrian mediante la utilizacién de las muestras obtenidas para la técnica TEM y
analizadas en los trabajos previos [19] y [20] correspondientes a Mg. Duran A.

Mercedes y Dr. A. Hintze Cesaro.

El equipo que se plantea utilizar es el Xeuss 2.0 correspondiente al Instituto de
Tecnologias Emergentes y Ciencias Aplicadas - Universidad de San Martin (ITECA
- UNSAM).
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Figura 5.1 Equipo Xeuss 2.0 correspondiente ITECA-UNSAM.

Figura 5.2 Datos recopilados mediante esta técnica, a modo ilustrativo.

Este equipo permite realizar las siguientes técnicas:

e SAXS: Dispersion de rayos X a bajo angulo.

e USAXS: Dispersion de rayos X a ultrabajo angulo.

e WAXS: Dispersion de rayos X a angulos intermedios.
e Reflectometria de rayos X.

e SAXS con incidencia rasante.
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