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Resumen

La nueva generacién de reactores de fisién, conocida como Generacion |V, apunta al
desarrollo de plantas de energia nuclear mas seguras, duraderas y econdmicamente
viables. Las condiciones de operacion requeridas por estos nuevos disefios incluyen
temperaturas elevadas, grandes dosis de radiacion y un entorno altamente corrosivo,
sobrepasando las experiencias habidas hasta el momento en plantas de energia nuclear.
Entre los materiales estructurales bajo consideracion, los aceros martensitico-ferriticos de
alta temperatura con 9% Cr han sido propuestos para aplicaciones tanto dentro como
fuera del nucleo del reactor.

Este tipo de aceros han sido ampliamente empleados en aplicaciones para la generacién,
conversion o aprovechamiento industrial de la energia por métodos tradicionales, esto es,
en la fabricacién de componentes de centrales térmicas, debido a que poseen una
excelente combinacién de propiedades como resistencia a la termofluencia, tenacidad y
resistencia a la oxidacién a alta temperatura.

En esta Tesis se estudia el comportamiento en transformacién y la evolucidn
microestructural de un acero ASTM A335 P92 en ciclos de enfriamiento continuo (TEC).
Para ello el material fue austenizado a 1050 eC y luego enfriado a velocidades controladas
en un rango comprendido entre 300 y 15 °C/h.

La determinacidn y caracterizacidon de las fases presentes en las muestras obtenidas se
llevé a cabo mediante microscopia dptica, microscopia electrénica de barrido por emisién
de campo, espectroscopia Mossbauer y difraccién de rayos X.
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Glosario [1]

Ataque quimico: Procedimiento metalografico que resulta en el revelado de la
microestructura a partir de reacciones de oxidacién y reduccién.

Austenita: Solucién sélida de uno o mas elementos aleantes en la fase fcc del hierro (Fe-
Y).

Austenizacion: Formacidon de austenita a partir del calentamiento de una aleaciéon de
hierro hasta su rango de temperaturas de transformacién.

Borde de grano: Interfase que separa dos granos y en la que se modifica la orientacién de
la red cristalina.

Decarburizacion: Pérdida de carbono en la superficie del acero como resultado del
calentamiento en un medio que reacciona con el carbono.

Defecto cristalografico: Perturbacidn en la periodicidad de la red de un sélido cristalino.
Desbaste: Remocidn de material utilizando papeles abrasivos.

Difusion: Movimiento térmicamente activado de atomos o moléculas en un material hacia
nuevos sitios, dado por mecanismos sustitucionales o intersticiales.

Dislocacién: Defecto lineal en un arreglo cristalino.
Ductilidad: Capacidad del material de sufrir deformacién plastica sin que ocurra fractura.

Dureza: Resistencia del material a alteraciones superficiales como la penetracidn, la
abrasion, el rayado, la cortadura y las deformaciones permanentes.

Fase: Una porcidn distinguible y fisicamente homogénea de un sistema material.

Ferrita: Solucidn sélida de uno o mas elementos aleantes en la fase sélida bcc del hierro
(Fe-ay).

Fragilidad: Tendencia de un material a fracturarse con escasa deformacidn.

Grano: Porcidén del material donde el agregado atdmico es homogéneo y posee una
determinada orientacion cristalina.

Inclusidn: Tipo de montaje utilizado para sujetar una muestra durante el desbaste o el
pulido mecdnico. Se realiza a partir de resina que se cura sobre la muestra, dejando
descubierto uno de sus lados. // Particula de material externo en la matriz metdlica.



Generalmente se trata de compuestos como 6xidos, sulfuros o silicatos, insolubles en la
matriz.

Martensita: Nombre genérico de microestructuras formadas por transformaciones de fase
sin difusion en procesos de enfriamiento. En aleaciones de hierro al carbono es una
estructura dura y fragil. En particular, para aceros con contenido de carbono menor al
0.2% en peso presenta morfologia de paquetes de listones o placas paralelos entre si con
un grosor entre 100 y 300 nm.

Matriz: Fase principal en la que se dispersa otro constituyente. En aceros, la matriz se
compone del arreglo policristalino de &tomos de hierro y atomos de elementos aleantes.

Microestructura: Estructura de un material en el rango de tamafios 0.1-100 um, visible
utilizando un microscopio éptico o electrénico, tras una preparacién superficial adecuada
gue permita obtener informacion sobre el tamafio, la identidad, la orientacién y la forma
de los granos que lo componen.

Nucleacién: Iniciacién de una transformacion de fase por formacion de agregados
(nucleos) de la nueva fase en sitios discretos, a partir de los cuales se produce el
crecimiento.

Precipitacidn: Separacion de una fase nueva a partir de una solucion sdlida.

Probeta: Porcién de material bajo estudio con una geometria y una preparacion propia del
tipo de caracterizacién a realizar. El término también denomina el montaje que permite la
manipulacién durante el pulido, ya sea mediante inclusién en resina, sujecién con
mordazas, etc.

Pulido electrolitico: Proceso en el que el metal a pulir es el anodo de una celda
electrolitica donde la disolucion preferencial de los puntos elevados en la topografia de la
superficie produce una superficie especular.

Reaccidn invariante: Reaccion que ocurre en equilibrio termodindmico (isotérmica), y que
puede involucrar un cambio en el niumero de fases presentes en el sistema, como es el
caso de las reacciones eutectoide, eutéctica y peritectoide.

Segregacion: Variacion sensible de la composicidn entre distintas zonas de una aleacion
metalica.

Solucién sodlida: Cristal sélido con contenido de dos o mas elementos quimicos en
determinada concentracién y que forman una estructura de una sola fase. El elemento
mayoritario es el solvente y el, o los minoritarios, constituye(n) el (los) soluto(s). Una



solucion solida pueden ser sustitucional, cuando el soluto se incorpora reemplazando los
atomos del solvente, o intersticial cuando el soluto se ubica en intersticios entre los
atomos del solvente.

Tenacidad: Capacidad del material de absorber de energia y deformarse plasticamente
antes de la fractura.

Termofluencia: Deformacidn plastica de un material sometido a temperaturas elevadas.

Textura: Presencia de una o varias orientaciones preferenciales de los granos en un
policristal.

Transformaciones polimdrficas: Cambio en el tipo de estructura cristalina de una sustancia
que requiere la superacién de una determinada barrera energética.






1. INTRODUCCION

Los aceros son aleaciones de base hierro que contienen carbono en concentracién inferior
a 2.11 % en peso. También incluyen otros elementos como manganeso, fésforo, azufre,
cromo, niquel, etc. conformando asi uno de los conjuntos mas complejos de aleaciones de
uso corriente. Por esta razén, se comenzara analizando las caracteristicas del hierro puro,
luego las de las aleaciones hierro-carbono vy, finalmente, las complejidades que surgen
cuando se adicionan otros aleantes.

1.1. Fases solidas del hierro puro

A presion atmosférica, el hierro existe en dos formas cristalinas, una cubica centrada en el
cuerpo (bcc) (Fe-a, ferrita) que se mantiene estable a temperaturas por debajo de 910 °C.
En ese punto, se produce la transformacién a una forma cubica centrada en las caras (fcc)
(Fe-Y, austenita). El Fe-Y transforma nuevamente a 1390 °C a una estructura bcc
(denominada ahora Fe-6) estable hasta 1536 2C, el punto de fusién del hierro.

La Fig.1.1, muestra estos cambios de fase a partir de un grafico de volumen atémico en
funciéon de la temperatura donde se puede ver que la transformacion del Fe-a en Fe-Y es
acompafiada por un cambio de volumen atdmico de aproximadamente 1 %.
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Fig.1.1: Dependencia del volumen atdmico con la temperatura en el hierro puro [2].

La geometria de las celdas unitarias de las estructuras a y Y es relevante, por ejemplo,
para analizar la solubilidad de elementos no metalicos como el carbono y el nitrégeno. La



estructura fcc tiene una densidad de empaquetamiento mayor que la estructura bcc, y sin
embargo, contiene intersticios de mayor tamaiio que favorecen la solubilidad intersticial
de aleantes con radio atémico pequefio como el carbono vy el nitrégeno (=0.7 A) (ver Fig.
1.2). Otros aleantes como el cromo, el niquel y el manganeso tienen un radio atémico
mayor, similar al del hierro (1.6 A), y forman soluciones sélidas del tipo sustitucional [3].

celda fcc

O atomos de hierro
e intersticios octaédricos

Fig. 1.2: Intersticios octaédricos en estructuras bcc y fcc [4].

1.2. Diagrama de fases hierro-carbono

El diagrama de fases hierro-carbono (Fig. 1.3) es el punto de partida para el estudio de la
constitucién y la estructura de los aceros. Las fases que aparecen en este diagrama binario
persisten incluso en aceros mas complejos aunque con variaciones en sus rangos de
formacién y sus propiedades debido a la presencia de otros aleantes.

Al tratarse de un diagrama de equilibrio, describe las transformaciones de fase que se
producen al enfriar o calentar el metal en forma suficientemente lenta para permitir que
se completen los procesos de difusién necesarios.

Las fases solidas presentes son el Fe-§, el Fe-Y, el Fe-a y la cementita (FesC), la cual figura
en el diagrama pese a ser una fase metaestable. La verdadera fase de equilibrio -grafito-
no aparece en el diagrama dado que es sumamente dificil de obtener cuando el
porcentaje de carbono es tan bajo.
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Fig. 1.3: Diagrama de fases Fe-C, considerando porcentajes de carbono menores a 5 % en
peso (%p: porcentaje en peso).

El menor tamafio de los campos de las fases a y & puras respecto de la fase Y se vincula
con la menor solubilidad del carbono en estructuras bcc respecto de aquellas de tipo fcc.
Del diagrama se desprende que la solubilidad maxima del carbono en la fase ferritica es
menor a 0.022 % en peso a 727 °C, mientras que la maxima solubilidad del carbono en la
austenita es de 2.11 % a 1148 2C, 100 veces mayor a la de la ferrita.

En el diagrama aparecen varias temperaturas criticas de importancia. En primer lugar, la
temperatura A; (723 9C) en la que se produce la reaccién eutectoide, es decir, la
transformacién de una fase sdlida (Fe-Y) en dos fases sélidas (Fe-a y FesC) durante un
proceso de enfriamiento. En términos de composicidén, esta reaccidn se produce
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afectando a la totalidad del volumen de aleacion considerado, para un porcentaje de C de
0.77 % en peso. Este valor se utiliza para clasificar los aceros segun su porcentaje de C
entre aleaciones hipoeutectoides (0.022-0.77 % en peso) e hipereutectoides (0.77-2.11 %
en peso).

El punto critico A, es la temperatura de Curie del hierro ferritico en la que ocurre un
cambio de fase entre los estados ferro y paramagnético. Esta temperatura es de 769 2C
para el hierro puro.

La transformacion de Fe-a en Fe-Y finaliza a la temperatura As. En el hierro puro, la
transformacion ocurre a 910 2C, valor que disminuye con el agregado de carbono.

El dltimo punto critico es A4, donde el Fe-Y transforma en Fe-6. Esta temperatura es de
1390 eC en el hierro puro y aumenta con el porcentaje de C [3].

La ferrita es una fase relativamente blanda que por debajo de la temperatura A, es
ferromagnética. La austenita, en cambio, es paramagnética y se deforma con mayor
facilidad. La cementita, por su parte, es un compuesto de estructura cristalina
ortorrombica con doce atomos de hierro y cuatro atomos de carbono por celda unitaria.
Desde el punto de vista mecdnico es una fase dura y fragil. Su presencia aumenta
considerablemente la resistencia mecanica de algunos aceros, al dificultar el movimiento
de las dislocaciones.

Otros constituyentes microestructurales presentes en los aceros son la perlita, la bainita y
la martensita. La perlita es resultado de la reaccion eutectoide en la que la ferrita y la
cementita crecen en forma cooperativa en procesos por debajo de la temperatura
eutectoide, formando laminas alternadas de unos 0.1 um de separacion.

La bainita, en cambio, tiene morfologia de listones de ferrita de unos 0.2 um de espesor y
10 um de largo separados por regiones levemente desorientadas o por particulas de
cementita. Esta morfologia se produce en un rango de temperatura intermedio entre la
temperatura de formacién de la perlita y la de la martensita; aparece al realizar
enfriamientos suficientemente rdpidos para que no se forme perlita, y suficientemente
lentos para evitar la transformacién martensitica [5].
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1.3. Transformacion martensitica

El enfriamiento rdpido de la austenita generalmente resulta en la formacion de
martensita, una estructura dura en la que se mantiene en solucién sdlida el C que se
encontraba disuelto en la austenita. A diferencia de la ferrita y la perlita, la formacién de
la martensita involucra un proceso brusco de corte que no es acompainado por difusién.
En aceros de bajo carbono, este tipo de transformacion da lugar a una estructura de tipo
listdn con elevada densidad de dislocaciones. El ordenamiento microestructural de la
martensita posee distintos niveles: liston, paquete de listdn y blogue (Fig. 1.4). Dado que
la transformacidon martensitica no atraviesa los bordes de grano de la austenita, los
bloques se encuentran confinados por ex-bordes de grano austeniticos.

Listones Paquete
alineados de listones
en un
paquete

Ex-borde de'grano austenitico

Fig. 1.4: Niveles de ordenamiento de la microestructura martensitica [6].

En la martensita, los atomos de C tienden a ordenarse intersticialmente de forma que la
estructura cristalina cambie de cubica centrada en el cuerpo (bcc) a tetragonal centrada
en el cuerpo (bct). La tetragonalidad de la martensita, dada por el cociente entre los
parametros de red a y ¢, aumenta con el contenido de C segun la relacién [3]

c
P 1+ 0.045.%,C, (1.1)

donde %, es el porcentaje en peso.
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1.4. Tratamientos térmicos usuales en aceros

Los tratamientos térmicos son una prdctica comun que se utiliza para alterar las
propiedades mecdnicas de los aceros.

La austenizacidn constituye la etapa inicial de los tratamientos de recocido, normalizado y
templado (ver Fig. 1.5). Consiste en realizar un calentamiento hasta una temperatura
dentro del campo de fase austenitico y luego mantener el material a esa temperatura
hasta que transforme completamente a austenita.

A mayores temperaturas y tiempos de duracién del austenizado mayor es el tamafio de
grano de la fase austenitica de alta temperatura. Este factor es relevante, por ejemplo,
dado el caso de producirse una transformacién martensitica, que preserva los ex-bordes
de grano de la austenita.

Austenizacién

Temperatura

Revenido

Tiempo

Fig. 1.5: Tratamientos térmicos usuales en los metales.

En un proceso de recocido la austenizacidn inicial es seguida de un enfriamiento lento
dentro del horno, de manera de ablandar y hacer ductil el metal. Un recocido
generalmente da lugar a una microestructura ferritica.

En un normalizado el enfriamiento se produce en aire. Se realiza con distintos propdsitos
como producir una distribucion de granos de ferrita mas uniforme y fina. Esta disminucion
del tamafio de grano permite aumentar la tenacidad del acero.

Por su parte, el templado se lleva a cabo mediante un enfriamiento rapido (en agua,
aceite, etc) para producir un endurecimiento por formacién de martensita.

Sobre piezas anteriormente normalizadas o templadas se suele realizar un tratamiento de
revenido. Consiste en un calentamiento por debajo de la temperatura de austenizacion y
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un enfriamiento apropiado para aumentar la ductilidad e incrementar el tamafo de
dominio de la matriz. Permite liberar tensiones internas y disminuir la dureza [5,7].

1.5. Austenita retenida

Se denomina austenita retenida a la austenita remanente que no transformd a martensita
tras un enfriamiento rapido hasta temperatura ambiente. Dependiendo de la composicidn
quimica del acero y del tratamiento térmico especifico la proporcién de austenita retenida
puede alcanzar valores de hasta 50 %.

Dado que esta austenita se preserva a temperatura ambiente en forma metaestable,
puede transformar a martensita durante la vida en servicio del acero. Esta transformacién
es acompainada por un aumento del volumen especifico que induce tensiones internas
dando lugar a posibles agrietamientos del material. Por esta razén, frecuentemente se
utiliza el tratamiento de revenido para reducir el porcentaje de austenita retenida [8].

1.6. Diagramas TEC

Los diagramas de transformacion en enfriamiento continuo (TEC) describen el estado
metalurgico de un material sometido a enfriamientos a velocidad constante.

Este tipo de diagramas es util para hallar el rango de velocidades de enfriamiento
apropiado para obtener determinada microestructura requerida. Son particularmente
importantes al realizar tratamientos térmicos en componentes con gran espesor de pared
para los cuales es dificil garantizar una velocidad uniforme de enfriamiento.

A modo de ejemplo, se muestra el diagrama TEC correspondiente a un acero AlSI 4130
(Fig. 1.6).

Las lineas curvas representan los enfriamientos realizados a velocidad constante (la escala
temporal es logaritmica). Las temperaturas y los instantes de comienzo y finalizacién de
las transformaciones de fase se obtienen a partir de técnicas como dilatometria, analisis
térmico o resistividad y permiten trazar los limites de los distintos campos: austenitico (A),
ferritico (F), perlitico (P), banitico (B) y martensitico (M). [7]

De acuerdo con la cinética propia de cada transformacion de fase, el campo martensitico
involucra velocidades de enfriamiento altas, la bainita aparece a velocidades intermedias,
mientras que la formacidon de microestructuras de equilibrio termodindmico como la
ferrita y la perlita resulta propia de enfriamientos lentos.
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Fig. 1.6: Diagrama TEC de un acero AlSI 4130 (0.30 % C, 0.64 % Mn, 1.0 % Cr y 0.24 % Mo).

Usualmente se denomina velocidad critica para la formacién de martensita (V,,), a la
velocidad de enfriamiento minima que permite obtener una microestructura
completamente martensitica en un acero determinado. Andlogamente, la velocidad critica
para la formacion de ferrita (V,) es la velocidad de enfriamiento maxima que da lugar a
una microestructura completamente ferritica. Tanto la composicién quimica de la matriz,
como las condiciones de austenizado (tiempo y temperatura) y el tamafio de grano
austenitico son factores que modifican las velocidades criticas de formacion.

1.7. Efectos introducidos por otros aleantes

La adicion de aleantes en un acero permite modificar sus cualidades mecanicas
(tenacidad, dureza, deformacién por termofluencia, etc) y de resistencia a la corrosioén.
Dicha adicién trae aparejadas, a su vez, alteraciones en la cinética de formacién y en la
estabilidad de los componentes microestructurales del acero, asi como también genera
cambios en la composicion y en el tipo de fases precipitadas.

El Ni, por ejemplo, es un elemento reconocido por producir la estabilizacién de la fase
austenitica y por favorecer la obtencién -mediante templado- de austenita metaestable a
temperatura ambiente.
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El agregado de Cr en concentracion superior al 9 % se utiliza para elaborar aceros
inoxidables, debido a la formacién de una capa externa de dxido pasivante que protege al
interior del material de la corrosién. El Cr también se encuentra asociado a la formacién
de precipitados del tipo M»3C¢ y M;C3, donde M designa a las especies Fe y Cr. En este
caso, el tipo de precipitacion hallada depende tanto de la estabilidad termodindmica de
cada uno de estos compuestos (es decir, de la tendencia del sistema a minimizar su
energia libre de Gibbs) como de su cinética de formacién. La secuencia normal de
precipitacion en aceros al cromo durante un revenido resulta

Matriz (solucion sélida) - M3C — M,C3 = M,3Cq (1.2)

Esta secuencia indica que el carburo de tipo M»3C¢ posee la cinética de formaciéon mas
lentay es a la vez la fase termodindmicamente mas estable.

A medida que aumenta la concentracion de otros elementos aleantes, se forman
precipitados diversos que compiten en estabilidad termodindmica con la cementita; este
es el caso de los compuestos del tipo MX y M,X, donde M es un elemento metalicoy X es
CoN.

Elementos aleantes como el Ni, el Cu y el P no forman precipitacion y se mantienen
completamente en solucidn sélida en la matriz, o bien -aunque en menor medida- en
carburos y nitruros precipitados [3].
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2. MOTIVACION, ANTECEDENTES Y OBJETIVOS

2.1. Reactores de fision de Generacion IV

El aumento de la demanda energética mundial proyectada para el siglo XXI motivé la
cooperacion internacional en busca de satisfacer esa necesidad procurando la
preservacion del medioambiente. La energia nuclear se ha destacado en ese contexto
debido a que permite generar una gran cantidad de potencia sin las emisiones de didxido
de carbono que acompanan el uso de combustibles fésiles y dado que cuenta con un
rendimiento econédmico favorable.

Diez paises, entre los que se encuentra la Argentina, han acordado en el marco del GIF
(Foro Internacional de Generacidn IV), cooperar en la investigacion y el desarrollo de una
nueva generaciéon de sistemas de energia nuclear llamada Generacion IV. El objetivo de
estos sistemas es la generaciéon de energia abundante, segura y econdmicamente
competitiva. Estos disenos deberian estar disponibles a partir del ano 2030 para cuando
finalizan las licencias de una gran cantidad de plantas nucleares actualmente operativas.

Los conceptos de los reactores de Generacion IV involucran condiciones de operacién que
sobrepasan las experiencias habidas hasta el momento en plantas de energia nuclear
incluyendo temperaturas elevadas, altas dosis de radiacién y un ambiente corrosivo
asociado al empleo de sodio o plomo liquidos como refrigerantes. En funcion de los
conceptos propios de cada sistema, los aceros martensitico-ferriticos de alta temperatura
con 9 % Cr han sido propuestos como materiales estructurales para distintas aplicaciones
tanto dentro como fuera del nucleo del reactor, tal como se detalla en la Tabla 2.1 [9].

Sistema Aceros martensitico-ferriticos 9 % Cr

Reactor rapido enfriado por | Recipiente de presion, Circuito

gas (GFR) primario de refrigeracion
Reactor rapido enfriado por Envainado
plomo (LFR)
Reactor rapido enfriado por .
E D
sodio (SFR) nvainado, Ductos
Reactor enfriado por agua Envainado, Recipiente, Ductos,
supercritica (SCWR) Nucleo

Reactor de muy alta
temperatura (VHTR)
Tabla 2.1: Aplicaciones propuestas para los aceros martensitico-ferriticos con 9 % Cr en

Recipiente, Circuito primario

reactores de Generacion V.
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2.2. Aceros con 9 % Cr

El agregado de Cr mejora notablemente la resistencia a la corrosidon de los aceros
mediante la formacion de una capa estable de éxido superficial.

En aceros con bajo contenido de carbono, la presencia de Cr tiende a reducir el campo de
fase austenitico y favorecer la formacién de ferrita. El segundo efecto introducido por el
Cr es la precipitacion de carburos del tipo M,3Cs y M7C3 (M=Cr, Fe) (ver diagrama de

equilibrio Fe-0.1C-Cr, Fig. 2.1).

1600 T I I T T 3 B 1
LiouiDo -
_/
1500 =
LIQuUIDO + A

Temperatura (°C)

/‘Q’KZ’KC
— — A+ K +K

700 TG+, 1+
L S i 1 L

LiQuIDO +a+ Yy

| 1

LIOUIDO +Q+K, |

0 ) 10

20

Cr (% en peso)

Fig. 2.1: Diagrama Fe-Cr con contenido de C de 0.1 %. (Kc: FesC; Ki: (Fe,Cr),3Cs; Kj:

(Fe,Cr)7C3) [10] .

Como indica el diagrama Fe-Cr-0.1C, para porcentajes de 9 % Cr en peso la estructura de
equilibrio por debajo de 800 2oC es ferritica con carburos M»3Cs.
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Al templar este tipo de aceros desde temperaturas cercanas a 1100 2C se obtiene una
microestructura metaestable martensitica con poca precipitaciéon y donde los elementos
aleantes permanecen en solucion sélida. Sin embargo, al realizar un posterior revenido en
el rango de 550-750 °C, se produce precipitacion de carburos con la secuencia de
formacién descripta en ec. (1.2) [3].

Los aceros industriales al 9 % Cr suelen tener también contenidos de otros aleantes
minoritarios como Mo, V, W, Tiy Nb.

Los elementos Ti y Nb tienen una baja solubilidad en austenita por lo que desde
temperaturas cercanas a 1050 2C forman precipitacion del tipo MX (M=Nb, Ti; X=C, N).
Dado que el Ti y el Nb tienen una baja tasa de difusiéon en la matriz del acero (vinculada
con su mayor radio atémico), los precipitados del tipo MX nuclean formando una
dispersioén fina y termodinamicamente estable de particulas que anclan las dislocaciones
de la matriz y permiten aumentar su resistencia mecdnica.

Elementos como Mo, V y W han sido detectados como constituyentes, junto con Cr y Fe,
de precipitados de tipo M»3Cs. Por su tamafio, las particulas de M,3C¢ no contribuyen a
la termofluencia, aunque retardan el

propiedades tales como la resistencia a

engrosamiento de los listones martensiticos mediante la estabilizacién de sus bordes [11].

Las fases minoritarias precipitadas frecuentemente en aceros con 9 % Cr se detallan en la
Tabla 2.2. Los sitios de nucleacidn correspondientes fueron estudiados en tratamientos de

revenido.
Precipitacién Estructura Cristalina | Sitios de nucleacion
M;C (M=Fe, Cr, Mn) Ortorrombica In situ, EBGA, BLM
M, X (M=Cr, Nb, Ti; X=C, N) | Trigonal Dislocaciones, BLM
M-Cs (M=Cr, Fe) Trigonal In situ
M;3Cg (M=Cr, Fe, Mo, W, V) | FCC EBGA, BLM
MX (M=Nb, Ti; X=C, B) FCC Dislocaciones, EBGA

Tabla 2.2: Tipo de precipitacion frecuente en aceros al 9 % Cr. (In situ: Interfase entre la
matriz y precipitacion preexistente, EBGA: Ex-borde de grano austenitico, BLM: bordes de
liston martensitico) [12].

Como se puede ver, los sitios de nucleacidn coinciden con defectos de la matriz donde el
arreglo cristalino presenta un ordenamiento y una densidad de empaquetamiento menor.
Estas caracteristicas favorecen la difusion atémica de los aleantes, promoviendo la
nucleacidn y el crecimiento de fases precipitadas.
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2.3. Aceros ASTM A335 P92

Los aceros de grado P92 pertenecen a la familia de aceros martensitico-ferriticos con 9 %
en peso de Cr. Fueron desarrollados por la compania Nippon Steel en los afios 90 en base
a la modificacién del acero P91 mediante la reducciéon de 1 a 0.5 % Mo vy el agregado de
1.8 % W y 0.002 % B, lo que dio lugar a un aumento de su tension de rotura y su
resistencia a la termofluencia aventajando a otros aceros de aplicacion similar [13,14].

Luego de un normalizado, los aceros P92 presentan una microestructura martensitica que
posteriormente es revenida para mejorar su ductilidad y su resistencia al impacto. Poseen
temperaturas de servicio de hasta 650 2C y cuentan con buenas propiedades mecdnicas y
de resistencia a la termofluencia y a la oxidacién que han sido demostradas en diversas
publicaciones [15,16].

Todavia hay escasa informacién sobre los efectos que la radiaciéon neutrdnica produce en
aceros P92. Estudios realizados en otros aceros martensitico-ferriticos con 9 % Cr detallan
la evolucidon de los cambios microestructurales (hinchado, segregacién y precipitacion)
inducidos por los desplazamientos atdmicos generados por neutrones de alta energia [17].
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Fig. 2.2: Diagrama TEC del acero P92. Las velocidades de enfriamiento comprenden un
rango entre 18000 2C/h y 100 2C/h [18]. (HV: dureza Vickers).

El diagrama TEC del acero P92 ha sido informado para algunas condiciones de
austenizacién y tamafios de grano austenitico [18,19,20], aunque la regién de bajas
velocidades de enfriamiento se encuentra aun bajo estudio. En la zona analizada hasta el
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momento presenta tres campos de fase principales, esto es, austenita (A) + carburos (Cs),
ferrita (F) + Cg, y martensita (M) + Cg (ver Fig. 2.2).

2.4. Objetivo del presente trabajo

En este trabajo se estudid el comportamiento en transformacién y la evolucidn
microestructural de un acero ASTM A335 P92 en ciclos de enfriamiento continuo. Las
condiciones de austenizado fueron de 1050 2C durante 30 minutos y los posteriores
enfriamientos a velocidad constante se realizaron en un rango comprendido entre 300 y
15 C/h.

El estudio de las transformaciones de fase de este acero es importante debido a que
permite determinar rangos de velocidades de enfriamiento requeridos industrialmente
para asegurar la obtencién de determinada microestructura final. Asimismo, este analisis
aporta informacidén sobre la estabilidad termodindmica de las fases que presenta el
material.

La determinacidn y caracterizacidon de las fases presentes en las muestras obtenidas se
llevé a cabo mediante microscopia dptica, microscopia electrénica de barrido por emisién
de campo, espectroscopia Mdssbauer y difracciéon de rayos X.
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3. TECNICAS EXPERIMENTALES - FUNDAMENTOS

Las técnicas de caracterizacion utilizadas comprendieron el analisis dilatométrico realizado
in situ durante el tratamiento térmico, seguido del estudio de la microestructura
resultante a partir de microscopia éptica, microscopia electrénica de barrido por emisién
de campo, difraccion de rayos X y espectroscopia Mossbauer.

3.1. Dilatometria

La dilatometria consiste en la medicidn de la contraccidon o expansion de un sélido en el
transcurso de un programa térmico que incluye segmentos de calentamiento,
enfriamiento y mantenimiento isotérmico. Permite deducir informacién relativa a la
evolucidn estructural de los materiales en funcidn de la temperatura y del tiempo. Esta
técnica se utiliza para identificar cambios de fase, disolucion o precipitacién de fases
minoritarias y permite el posterior trazado de diagramas de equilibrio y diagramas TEC.

Al calentar un material se produce un aumento de su energia interna que incrementa la
amplitud de oscilacidn y las separaciones medias de sus datomos. Este aumento de las
distancias interatdémicas medias se vincula clasicamente con la temperatura a partir de un
factor de proporcionalidad dado por el coeficiente de dilatacion. En particular, el
coeficiente de dilatacién lineal (a;) se define segun

Al
T = a, AT (3.1)

donde Al es la dilatacion, / es la longitud inicial y AT es la variaciéon de temperatura.

Al mismo tiempo, muchos materiales son susceptibles de evolucionar estructuralmente en
funcién de la temperatura a través de transformaciones polimdrficas, reacciones
invariantes, transformaciones de segundo orden, etc. Estas distintas formas de evolucion
se encuentran asociadas a cambios en la estructura cristalina o en la estructura
electrdénica y se traducen en alteraciones del coeficiente de dilatacidn del material o de las
dimensiones macroscdpicas de la probeta sometida al ensayo [21].

A modo ilustrativo, la Fig. 3.1 muestra un ejemplo donde el cambio de volumen especifico
vinculado a una transformacién en la estructura cristalina da lugar a una anomalia en la
tendencia de dilatacion entre las temperaturas T; y T.
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Fig. 3.1: Curva dilatométrica que presenta una anomalia en la tendencia de dilatacion.

3.2. Microscopia optica

Tras una adecuada preparacién superficial de las muestras, la microscopia éptica aplicada
a la metalografia permite caracterizar microestructuras a partir de la observacién de
bordes de grano, bordes entre fases, inclusiones y evidencias de deformaciones mecanicas
[22].

Los principios de funcionamiento de la técnica consisten en la utilizacidon de luz visible
para producir una imagen magnificada de un objeto. Un microscopio compuesto (Fig.
3.2a) cuenta con dos lentes, el ocular y el objetivo, que producen una magnificacion total
(M) de laimagen dada por el producto de la magnificacién introducida por cada lente:

M = Mgy My, (3.2)

Los componentes fundamentales en la formacién de la imagen son la lente del objetivo
gue colecta la luz dispersada por el espécimen y forma una imagen magnificada en un
plano cercano al ocular; y la lente del condensador, que focaliza la luz del iluminador en
una pequefia area del espécimen. En el microscopio metalografico, la iluminacién se
realiza incidiendo sobre el espécimen y colectando luego la luz reflejada (Fig. 3.2b).
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Fig. 3.2: a) Principio de formacion de imagenes del microscopio éptico. b) Esquema de
iluminacién de microscopio metalografico.

El fendmeno de difraccién limita la resolucién espacial maxima que pueden alcanzar las

técnicas de microscopia. Basandose en el criterio de Rayleigh para resolver dos patrones
consecutivos de difraccion se deduce que la resolucidn espacial maxima (R) estd dada por

. 0.611
~ NA'’

(3.3)
donde A es la longitud de onda de la radiacién incidente, NA es la apertura numérica y el

factor 0.61 proviene de la funcién de Bessel que describe el ancho de la campana central
de difracciéon. La apertura numérica

NA =nsen (6)

(3.4)
se vincula con el indice de refraccion del medio entre la lente y el espécimen (n) y con el

angulo (©) del cono de luz aceptada por la lente del objetivo. En el caso de un microscopio
compuesto, NA = (NAobjetivo + NAcondensador)/2-
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El limite practico de 6 es 70 2, mientras que el indice de refraccidén vale 1 en aire y se
puede aumentar hasta 1.52 al usar aceites de inmersidn. Estas consideraciones llevan a
una resolucion maxima de unos 200 nm al utilizar un microscopio éptico que opera con
longitudes de onda en el rango visible [23].

3.3. Microscopia electrdnica de barrido por emisién de campo

La microscopia electrdnica utiliza un haz de electrones con energias en el rango de 5-30
keV para incidir sobre la muestra. En ese rango de energias la longitud de onda del
electron es de unos 10 pm, lo que da lugar a una resolucién espacial limitada ya no por
difracciéon sino por el didmetro del haz de electrones. La técnica posee ademas una
elevada profundidad de campo -dada por la baja divergencia del haz- que supera a la
microscopia Optica. Aplicada a la metalografia, la microscopia electréonica de barrido
permite estudiar microestructuras con buena resolucién espacial y profundidad de campo,
asi como identificar morfologias de fases minoritarias.

Al interactuar con materiales sélidos algunos electrones resultan retrodispersados debido
a colisiones elasticas con los nucleos atédmicos. Otros electrones sufren colisiones
ineldsticas en las que pierden una cantidad significativa de energia. Este tipo de colisiones
dan lugar a la generacion de electrones secundarios, electrones Auger, rayos X continuos y
caracteristicos, radiaciéon en un amplio espectro (IR-visible-UV) y vibraciones fondénicas y
plasmodnicas.

Los electrones secundarios se generan por desprendimiento debido a la interaccién del
haz con orbitales atédmicos externos. Poseen energias del orden del eV, notablemente
menores a la energia de los electrones incidentes y retrodispersados. Debido a que
provienen de regiones préximas a la superficie de la muestra son utilizados para
reconstruir su imagen topografica (ver Fig. 3.3 a y b). Dicha reconstruccidn topografica se
basa en barrer la muestra con el haz electrénico y relacionar las variaciones en la sefial
detectada de electrones secundarios con el angulo de inclinacidon entre la superficie del
espécimen y el haz incidente [24].

En analogia con el microscopio optico, el haz de electrones generado con un cafién se
focaliza con dos bobinas o lentes condensadoras (Fig. 3.3 c). Una tercer bobina permite
localizar el haz y realizar el barrido de la superficie. Ademas del detector de electrones
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secundarios, los equipos suelen contar con un espectrometro de rayos X para obtener
informacién composicional del material.
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Fig. 3.3: a) Esquema de la produccién de electrones retrodispersados (ER) y del
desprendimiento de electrones secundarios (ES) en la superficie de una muestra. b)
Trayectorias recorridas por los ES utilizados para la reconstruccion topografica de la
superficie. ¢) Esquema de los distintos componentes de un microscopio electrénico de
barrido.

En particular, la microscopia electronica de barrido por emision de campo utiliza un
cafion de electrones de catodo frio. Este tipo de cafiones consta de un catodo de
tungsteno de unos 100 nm del cual se desprenden electrones mediante campos eléctricos
elevados sin utilizacion de mecanismos térmicos. El haz de electrones incidentes resulta
de menor didmetro y mayor densidad de corriente, lo que mejora la resolucién espacial
hasta 5 nm y disminuye el ruido de las imagenes obtenidas [25].
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3.4. Difraccién de rayos X

La difraccidon de rayos X es una técnica de caracterizacién de materiales que permite
determinar parametros de red de estructuras cristalinas, identificar fases y obtener
ademas informacion sobre microdeformaciones y tamafios y orientaciones de granos de
muestras policristalinas. Se basa en el analisis del patrén de difraccién generado por la
dispersién de un haz de rayos X incidente sobre una muestra.

Cuando las ondas dispersadas se encuentran en fase, se cumple la condicién de
interferencia constructiva. La ley de Bragg, dada por

A = 2d sen(0), (3.5)

describe la condicién para que ocurra interferencia constructiva para una familia de
planos cristalinos separados por una distancia d e irradiados con un haz monocromatico
de rayos X (ver Fig. 3.4a). En dicha ecuacidén A y 6 son respectivamente la longitud de onda
y el angulo de la radiacién incidente [26].

La distancia interplanar d se encuentra vinculada con los vectores 7#*de la red reciproca del
cristal segun la ecuacién

1
d =5 3.6
it = (3.6)

donde h, ky I son los indices de Miller. Esta relacién permite obtener los parametros de la
red cristalina a partir de los maximos de Bragg hallados experimentalmente. Por ejemplo,
en una celda cubica con pardmetro de red a la distancia interplanar sigue la forma

a

dppy = ———.
SNy

Los distintos indices de Miller determinan los sucesivos 6érdenes de maximos de difraccion.

(3.7)

En un policristal, los granos contienen cristales orientados aleatoriamente, lo que da lugar
a conos de difraccién en las posiciones angulares de maximos de Bragg (Fig. 3.4 b). En la
geometria de medicién de Bragg-Brentano (Fig. 3.4 c), se trabaja en un plano que
interseca el cono longitudinalmente. El haz de rayos X proveniente de un tubo (7) es
colimado sobre la muestra a analizar en un punto (0). Variando el angulo 6, se obtiene el
patrén de difraccién del material, que se mide con un detector de rayos X (D).
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Fig. 3.4: a) Interferencia de ondas dispersadas por los atomos en el interior del cristal. b)
Cono de difraccion de muestra policristalina. c) Geometria de Bragg-Brentano

El patrén de difraccion de rayos X es sensible al tamafio de cristal debido a que el ancho
angular de los maximos de difraccion es resultado de la interferencia destructiva de las
ondas que no se encuentran en fase, provenientes de las contribuciones de los planos
internos del cristal. De esta manera, una disminucién del tamafio del dominio
cristalografico genera un ensanchamiento de los picos de difraccidon segln la ecuacién

0921

Tt cos(8) 38
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donde B es el ancho del pico a mitad de altura (en radianes) y t es el didametro del cristal.
Esta contribucidn al ensanchamiento de lineas es apreciable cuando el tamafio del cristal
es menor a 1000 A, debido al ancho propio de la fuente de emisidn de rayos X.

Otras caracteristicas de los materiales que se evidencian en el patron de difraccién son la
orientacién preferencial (textura) y las microdeformaciones. La presencia de textura da
lugar a variaciones en la amplitud de los distintos érdenes de difraccidon dependiendo de la
direccion del haz incidente con respecto a la muestra. Las microdeformaciones y
macrodeformaciones producen, respectivamente, ensanchamientos y desplazamientos de
los picos de difraccion [27].

3.4.1. Refinamiento Rietveld

Los patrones de difraccion producidos por muestras policristalinas, usualmente presentan
superposicién de picos correspondientes a las distintas fases. Como resultado, la sefial
medida es la suma de diferentes contribuciones, a las que se suma un fondo continuo
vinculado a la interaccidn de los rayos X con la muestra o con el soporte (debido a la
presencia de fases amorfas, fluorescencia, etc). A partir del ajuste de los datos
experimentales se pueden identificar las caracteristicas de posicién, intensidad y perfil
(ancho y forma) propias de cada pico que constituye el patrén de difraccion.

El refinamiento Rietveld, desarrollado por Hugo Rietveld en 1969 [28], es una técnica que
permite determinar con precision los pardmetros estructurales de una muestra a partir de
la construccién de una curva tedrica que ajuste el patron de difraccion experimental
mediante el método de cuadrados minimos.

obs

Cada punto del patrdn de difraccidon (y; ) es considerado en el factor a minimizar

R = z w; (yiobs_yicaZC)z’ (3.9)

donde w; es un peso estadistico. La intensidad tedrica,

n
Y = i + ) Gl (3.10)
k=1

posee una componente de fondo ;" y n contribuciones debidas a la superposicién de picos
de difracciéon de intensidad Iy y perfil Gy (k=1,... n).
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El perfil de los picos generalmente se modela con una funcién pseudo-Voigt, dada por la
combinacidn lineal (refinable) de una funcién gaussiana y una lorentziana.

La intensidad de los picos de difracciéon de una fase en una muestra policristalina depende
de multiples factores como el porcentaje de cada fase presente en la muestra, y los
efectos de textura. Otros pardmetros que afectan la intensidad de linea son la
multiplicidad de cada pico, el factor de estructura, el factor de Lorentz, el factor de
temperatura y la absorcion de la muestra en funcion del angulo de incidencia [27].

3.4.2. Bondad del ajuste

Un pardmetro frecuente para evaluar la bondad de un refinamiento Rietveld es el error
residual pesado

obs calc)2
_ szei(lzei - Izel-

5 wae, (1885)°

(3.11)

wp

que computa la dispersion entre la intensidad calculada y la intensidad medida en el
punto correspondiente a cada posicion angular 26;, pesada por un factor wyg, = 1/1%’;'.

De esta manera, el parametro toma en cuenta los puntos tanto de baja como de alta
intensidad. Se considera un buen ajuste cuando R,,=0.1 [27].

3.5. Espectroscopia Mdéssbauer

La espectroscopia Mossbauer permite extraer informacion quimica, magnética y
estructural de los sélidos a partir del analisis de variaciones en los niveles energéticos
nucleares de un atomo sonda. Dichas variaciones son generadas por interacciones
eléctricas y magnéticas entre el nucleo de dicho atomo y su entorno.

Aplicada al estudio de materiales, la técnica permite, entre otras cosas, identificar fases
presentes, obtener informacidn sobre el arreglo atdmico y determinar temperaturas de
Curie o Néel.
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La técnica se basa en el fendmeno de emisidn y absorcidn resonante de un rayo gamma
sin pérdida de energia por retroceso del nucleo y sin ensanchamiento térmico, y fue
descubierto en 1957 por Rudolph Md&ssbauer.

La absorcion resonante (Fig. 3.5 a) ocurre cuando hay solapamiento entre la banda de
emision y la banda de absorcidn en las transiciones energéticas entre un estado excitado y
el fundamental de dos nucleos. En términos energéticos, se debe cumplir que la energia
de retroceso (Eg) que, por conservaciéon del momento lineal y la energia, acompaia la
emision y la absorcion de un rayo gamma sea mucho menor al ancho de linea (I) de la
transicion nuclear (2Eg << IN). En el caso de atomos libres, el efecto de retroceso reduce las
posibilidades de resonancia (Fig. 3.5 b) [29].

a) b)
e e
Emision Absorcion
e — f I F
Y | | .
—Eg +Eg Y

Fig. 3.5: a) Esquema de absorcidn resonante en la transicién nuclear entre el nivel
fundamental (f) y el excitado (e) de dos nucleos. b) Superposicidén entre lineas de emisién
y de absorcién nucleares en atomos libres que se encuentran desplazadas debido a la
energia de retroceso (Eg).

En un sélido, en cambio, el retroceso no afecta al &tomo que emite o absorbe debido a
gue se encuentra ligado a la estructura del mismo. Puede ocurrir sin embargo,
transferencia energética mediante la excitacién de modos vibracionales de la red. Dado
gue estos modos poseen energias cuantizadas que pueden expresarse en términos de
multiplos enteros de hw (donde w es la frecuencia fondnica del material) una de las
condiciones necesarias para que se produzca el efecto Mdssbauer es que la energia Eg sea
menor a hw.

La fraccion de eventos que ocurren sin excitacion fondnica (eventos resonantes), se
describe mediante el denominado factor de Lamb-Md&ssbauer
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f=e k") (3.12)

donde k = E, /hc es el nimero de onda del rayo gamma emitido (o absorbido) y <> es
la amplitud cuadratica media vibracional del emisor (o absorbente).

La expresion para <x*> en sdlidos reales puede ser muy compleja, por lo que
generalmente se recurre a modelos como el de Debye, en el cual <x’> muestra su
dependencia con el cociente T/6p de forma sencilla, donde 6p=hwp/kg es la
temperatura de Debye, wp es la frecuencia de Debye y kg la constante de Boltzmann [30].

De esta manera, la ec.(3.12) se puede reescribir

_ Ey® F(T/8p)
f=e (hc)?

siendo F una funcién que depende del factor T/6p. La forma funcional de esta ecuacidn,

(3.13)

explica el elevado factor de Lamb-Méssbauer que posee, por ejemplo, el Fe>’, debido a su
energia de emisién gamma relativamente baja (14.4 keV) y su temperatura de Debye por
encima de temperatura ambiente (470 K).

Dado que en un sdlido los efectos de ensanchamiento térmico sobre la transicién nuclear
son despreciables, el ancho I de los picos de emisién y absorcidn se encuentra
determinado por el principio de incertidumbre de Heisemberg

't > h, (3.14)

dando lugar a una linea espectral de forma lorentziana. La transicién de 14.4 keV del Fe’,
con una vida media T de 270 dias, posee entonces un ancho de linea natural de 5x107° eV.
Esto determina la resolucién energética excepcional de 1 en 10™ que posee la técnica de
espectroscopia Mossbauer.

119 129

Si bien hay otros isétopos, como el Sn™™” y el I"”°, que permiten observar el efecto
Mossbauer, el Fe>’ es el 4&tomo sonda utilizado més frecuentemente debido a la larga vida
media de su estado excitado, su elevado factor de Lamb-Md&ssbauer y su gran abundancia

en la naturaleza.

En general, los entornos de los nucleos de la fuente y de la muestra a estudiar
(absorbente) son distintos por lo que sus energias de transicion nuclear también lo son.
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Este hecho se debe tener en cuenta para que ocurra el solapamiento implicado en la
absorcién resonante. Frecuentemente, la diferencia energética entre las transiciones
nucleares de la fuente y del absorbente es provista por efecto Doppler

v
AE = —E,. (3.15)

Esto es, impartiendo velocidades (v) sobre la fuente de radiacion gamma se logra obtener
corrimientos energéticos (AE) respecto de la energia de emisién en reposo (Ep).

La discriminacién en energia que conforma el espectro Mdssbauer se realiza teniendo en
cuenta la velocidad que fue impartida instante a instante sobre la fuente. Basta con
utilizar rampas de velocidades del orden de los mm/s para poder observar las variaciones
en las energias de transicion causadas por las interacciones hiperfinas, del orden de 10
eV. Por conveniencia, la escala de energia de un espectro Mdssbauer se expresa en

funcién de la velocidad de la fuente.

3.5.1. Interacciones hiperfinas

Las interacciones hiperfinas surgen por la presencia de campos eléctricos y magnéticos
generados por los electrones del atomo Mdssbauer y por otros dtomos vecinos. Estos
campos interactian con la distribucién de carga y el momento dipolar magnético del
nucleo Mossbauer perturbando asi sus niveles energéticos. La perturbacién generada
sobre el espectro de absorcién de la muestra bajo estudio es descripta por los
denominados parametros hiperfinos: corrimiento isomérico (6), desdoblamiento
cuadrupolar (4) y campo magnético hiperfino (B) (ver Fig. 3.6).

Interacciones monopolar y cuadrupolar eléctricas

La interaccidon electrostatica entre la densidad de carga nuclear p,(r) y el campo
coulombiano del nucleo V(r) puede expresarse segun la expansion de Taylor

1
fpn x;dx3 + —Vijfpn x;x;dx® 4 - (3.16)

3 av
Eqy=Vo | pndx + (a_xl)o 2

donde V, es el campo electrostatico evaluado en el centro de carga del nucleo y

V. = a%v
y axiax]- 0.
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El primer término no es relevante para el analisis ya que representa la energia del nucleo
considerado como una carga puntal. El segundo, por su parte, se anula dado que los
nucleos no poseen momento dipolar eléctrico. En el tercer término, la integral sobre la
densidad de carga nuclear se puede reescribir como

J pn xixjdx® = gfpn r2dx3 + gfpn Bxix; — r¥)dx’. (3.17)

La integral que conforma el primer término de la suma es el radio nuclear cuadratico
medio (<R?>), mientras que la segunda equivale al momento cuadrupolar nuclear (Q).
Ambos términos dan lugar, respectivamente, al corrimiento isomérico y al
desdoblamiento cuadrupolar.

Corrimiento isomérico

Debido al tamafio finito del nucleo, su interaccién con la densidad de carga electrénica de
los orbitales s genera un corrimiento en el espectro de absorcién denominado
corrimiento isomérico (6). Este corrimiento surge de la diferencia de radio nuclear
cuadratico medio <R’> entre el estado fundamental (f) y el excitado (e) y de la diferencia
de densidad electrénica e. |¥(0)|? entre la fuente (F) y el absorbente (A).

6= gnZez{l‘i”s(O)AI2 — 1%,(0)r1H{(R:2) — (R}, (3.18)

donde Z es el nimero atémico y e la carga del electrén. La Fig. 3.6 a muestra un esquema
de los niveles energéticos fundamental y excitado del atomo fuente y del atomo
absorbente, con energias Er y E4 respectivamente; esa diferencia energética genera el
desplazamiento del espectro de absorcién.

El corrimiento isomérico permite entre otras cosas extraer informacidn sobre el estado de
oxidacién y la electronegatividad del dtomo Mossbauer. A causa del apantallamiento
generado por los electrones de las capas de valencia sobre los electrones de orbitales s, el
Fe?* tiene mayor corrimiento isomérico que el Fe**. A su vez ambos son mayores que el
del Fe® (hierro metalico).
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Desdoblamiento cuadrupolar

El momento cuadrupolar nuclear describe el apartamiento de la simetria esférica de la
distribucién de carga del nucleo. Adoptando z como el eje de simetria principal, el
momento cuadrupolar Q sigue la forma

eQ = fpn(z2 —x?2)dx3. (3.19)

El desdoblamiento cuadrupolar (4) proviene de la interaccién entre el momento
cuadrupolar y el gradiente de campo eléctrico generado por las cargas de los ligandos que
rodean al &tomo Mdssbauer. Esta interaccidon genera una separacion en dos de la linea de
absorcion nuclear

p = & Ve <1 + %) . (3.20)

El desdoblamiento depende del gradiente de campo eléctrico generado (V,,) asi como del
parametro de asimetria (n = (Vyx — V,,5)/V,,) que describe el apartamiento del gradiente
de la simetria cilindrica alrededor del eje principal z. Un esquema del desdoblamiento se
muestra en la Fig. 3.6 b, teniendo en cuenta que el estado fundamental (/I=1/2) del Fe*’
posee Q=0. En muestras policristalinas donde no hay una orientacidon preferencial, la
relacion de intensidad de las lineas cuadrupolares es de 1:1.

Dado que Q es constante para un isétopo dado, variaciones en A provienen de cambios en
el gradiente de campo eléctrico. El momento cuadrupolar aporta entonces informacion
acerca de estados de oxidacidon, nimeros de coordinacion, distorsiones en la red, etc.

Interaccion dipolar magnética

Campo magnético hiperfino

El desdoblamiento magnético ocurre debido a la interaccién del dipolo magnético nuclear
con un campo magnético (efecto Zeeman nuclear). Esta interaccion genera un
desdoblamiento en 2/+1 niveles con desplazamientos energéticos E,

Em = —gnunBmy, (3.21)

donde gy es el factor nuclear de Landé, uy el magnetén nuclear, B el campo magnético
hiperfino, y m;=-I, -I+1,.. .I-1, | la proyeccion del espin nuclear. El esquema de la Fig. 3.6 ¢
muestra el desdoblamiento de niveles energéticos en el estado fundamental y el estado
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excitado del absorbente para el caso del Fe’’. Dichos estados poseen respectivamente
I=1/2 e 1=3/2. Debido a las reglas de seleccion de las transiciones nucleares, este
desdoblamiento da lugar a seis transiciones posibles. Para una muestra policristalina sin
campo externo aplicado, la relacién de intensidades de las lineas es 3:2:1.

El desdoblamiento magnético permite conocer el valor del campo magnético efectivo que
actla sobre el nlcleo. Generalmente, el término de contacto de Fermi es la fuente
principal del campo magnético interno. Proviene de una densidad neta de espines up o
down en el orbital s, que son polarizados por electrones de valencia desapareados. [29]
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Fig. 3.6: Efecto de las interacciones nucleares hiperfinas sobre las transiciones nucleares y
sobre el espectro Mdssbauer medido. a) Corrimiento isomérico. b) Desdoblamiento
cuadrupolar. c) Desdoblamiento magnético.

Interacciones combinadas

En muchas sustancias magnéticas la posicién de los dtomos de Fe se aparta de la simetria
cubica, lo que genera la superposicion de un desdoblamiento cuadrupolar con un
desdoblamiento magnético. Cuando el desdoblamiento cuadrupolar es pequefio, se puede
tratar como una perturbacién a primer orden de la interaccion magnética. En ese caso, se
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genera un desplazamiento de las cuatro lineas internas respecto de las dos lineas externas
del sexteto magnético, denominado corrimiento cuadrupolar (2&q)

2e9 = A(3cos?6 —1)/2, (3.22)

donde 6 es el angulo entre el campo magnético hiperfino y el eje principal del gradiente
de campo eléctrico.
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4. DESARROLLO EXPERIMENTAL

En el presente capitulo se detallan los procedimientos experimentales llevados a cabo y
las técnicas de caracterizacion utilizadas para el andlisis de las muestras.

4.1. Descripcion del material estudiado

La caracterizacion experimental se llevéd cabo sobre probetas de 25 x 6 x 6 mm®
magquinadas a partir de un tubo de acero ASTM A335 P92 de 73 mm de diametro interno,
9.53 mm de espesor de pared y 40 cm de largo. El maquinado se realizé de manera tal que
la direccidn principal de las probetas coincidiera con la direccién de laminacién del tubo.

En la Tabla 4.1 se detalla la composicidon quimica segun el certificado del fabricante [31].
En condicidn de recepcion (estado metaldrgico inicial) el acero presenta un tratamiento de
normalizado a 1060 2C durante 20 minutos y un revenido a 780 2C durante 1 hora.

Elemento | Porcentaje (en peso)
C 0.13
Si 0.24

Mn 0.46
P 0.016
S 0.004
Cr 8.72

Mo 0.38
Ni 0.17
Al 0.010

Nb 0.06
V 0.20
N 0.050
B 0.002
W 1.63
Fe 87.9

Tabla 4.1: Composicion en peso de acero P92.
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4.2. Tratamientos térmicos

Los tratamientos térmicos se realizaron en un dilatémetro (Adamel modelo DHT 60) que
permite monitorear la dilatacion de la probeta en funcién del tiempo y de la temperatura.

El dilatémetro (ver Fig. 4.1) se compone de un horno tubular con elemento calefactor de
SiC, que contiene un soporte de aliumina donde se coloca la probeta en direccion del eje
principal (largo). Las dimensiones de la probeta se escogieron en base al tamafio de la
zona de temperatura uniforme del horno; al mismo tiempo, se tuvo en cuenta que la
dilatacion de una probeta es mas apreciable cuanto mayor es su dimension inicial (ec.
(3.2)).

palpador
— &
_ |acondicionador_~~_ [/——— \  horno muestra || POrtamuestras
. < de sefial ——— FLVDT y e[
adquiskior - % éalimentacién
cable conductor | = 1
termoéupla
controlador - L
de temperatura refrigeracion
[penning " pirani T
h 4
regulador
de potencia
(tiristor) L L,
bomba D bomba
NP difusora mecanica

ra

Fig. 4.1: Componentes del dilatdmetro.

Un palpador (también de alimina) proporciona el contacto mecéanico entre la probeta y el
nucleo de un LVDT -transformador diferencial de variacién lineal- (Omega modelo
LD310HT). La sefial del LVDT (2.5 kHz), de amplitud proporcional al desplazamiento de su
nucleo, es rectificada y amplificada mediante un moédulo electrénico. La sefal
dilatométrica se encuentra conformada por contribuciones de la probeta y del palpadory
el soporte de alumina. No obstante, dado que ese material no experimenta transiciones
de fase sélida en el rango de temperaturas analizado, no interfiere en el estudio de las
transformaciones de fase de la muestra.
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La resolucion de la sefal dilatométrica es de 1 mV que, en base a la calibracion del LVTD,
corresponde a un desplazamiento de unos 2 um.

La temperatura del horno se midié con una termocupla S (PtRh 10%-Pt) que se encuentra
fija al soporte de alumina y préxima a la muestra.

La determinacién del perfil de temperaturas, y en particular, de la zona de temperatura
uniforme del horno se realiz6 mediante el desplazamiento de una segunda termocupla S
de referencia (calibrada con una incerteza de 1 2C) a lo largo de la direccién horizontal. Se
trabajé con el horno operando a una temperatura maxima en el entorno de 1060 2C, a
presion atmosférica para facilitar el desplazamiento de la termocupla y sin presencia de
probeta. Esta experiencia permitié determinar la zona uniforme en temperaturas, donde
la variacion resultd menor a 3 2C en esas condiciones. A su vez, se compararon las
temperaturas registradas por las dos termocuplas, encontrando que la termocupla fija al
soporte presenta un apartamiento en temperaturas menor a 1 2C en relacién a la
termocupla calibrada. Estas consideraciones determinan una incerteza de + 5 2C en las
mediciones posteriores de temperatura de la probeta.

Las instrucciones para la realizacidén de los ciclos térmicos se ingresaron en un controlador
de temperatura que produce una sefial de control a partir de un algoritmo PID (ver
Apéndice) realimentado por la sefial de la termocupla. La salida del controlador es una
sefial analdgica de 0-20 mA que ingresa en un regulador de potencia cuyo componente
principal es un tiristor, el cual alimenta la resistencia calefactora del horno.

El dilatdmetro posee ademads un circuito de refrigeracion por agua corriente que se
mantiene accionado en forma constante. Esta refrigeracién permite alcanzar una
velocidad de enfriamiento de hasta 300 2C/h, que se encuentra limitada por la capacidad
de resistencia al choque térmico de los componentes ceramicos del horno.

Se comenzd utilizando un controlador de temperatura Coreci modelo Microcor Ill P que
presentd una falla en el componente eléctrico que funcionaba como referencia fria de la
termocupla. Por esta razén fue reemplazado por un controlador Novus modelo N1200 que
se utilizd en los ensayos restantes (correspondientes a velocidades de enfriamiento entre
90y 15 C/h).

La determinacidon de los parametros PID se realiz6 en forma empirica de manera de
aumentar la estabilidad de las rampas de calentamiento y enfriamiento. En el segmento
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inicial de cada uno de los tratamientos térmicos se partié con una banda proporcional (BP)
cercana al 8 %, valor que fue disminuido a medida que se lograba controlar la inercia
térmica del horno. Los parametros utilizados fueron BP=2.5 %, T)=32 min, Tp=2 s; y BP=2
%, T)=10 min, Tp=15 s, respectivamente para los dos controladores.

Los ciclos térmicos se realizaron en vacio de aproximadamente 10°® torr para prevenir la
decarburizacion de las muestras; este proceso se produce por reaccién con el hidrégeno u
oxigeno presentes en el aire y es favorable a temperaturas superiores a 700 eC [32].

Para generar el vacio se utilizé una bomba difusora en conjunto con una bomba mecanica.
La presion se monitored con sensores tipo Pirani para valores superiores a 107 torr y tipo
Penning para valores inferiores. Durante todo el tratamiento térmico, el circuito de agua
refrigerd también dos camisas metdlicas, situadas en ambos extremos del tubo del horno
y cuya funcién es proteger los “O rings” que proveen la estanqueidad requerida por el
sistema de vacio.

Los valores de temperatura y de dilatacidon de las probetas se registraron utilizando un
modulo digitalizador de 12 bits (Novus LogBox modelo IP65) con intervalos de adquisicién
de 15 s. (En el caso del enfriamiento a 15 2C/h se aumenté el intervalo de adquisicién a 30
s para no sobrepasar la capacidad de almacenamiento del digitalizador).

Los tratamientos térmicos constaron de tres etapas: calentamiento a 300 2C/h hasta 1050
2C, mantenimiento en fase austenitica a esa temperatura durante 30 minutos y posterior
enfriamiento hasta temperatura ambiente a velocidad constante. Las velocidades de
enfriamiento utilizadas fueron de 300, 200, 140, 120, 110, 100, 90, 70, 50, 25 y 15 °C/h.

En base a la informacidon dilatométrica y a la observaciéon metalografica se encontré que
como resultado de los enfriamientos, las muestras presentaron microestructuras
martensitica, ferritica o mixta. Se seleccionaron entonces cuatro ejemplares
representativos de estos campos de fase, para aplicar las técnicas de caracterizacion
restantes. Las muestras elegidas correspondieron a las velocidades de enfriamiento de
300 (microestructura completamente martensitica), 100, 50 (microestructura mixta) y 15
2C/h (microestructura completamente ferritica).
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Para caracterizar las muestras, tanto en estado de recepcién (sin tratar térmicamente)
como las probetas ensayadas se realizd un corte transversal con un disco de diamante
(Struers MD10 0.4 mm de espesor).

Una de las dos mitades se reservd para las técnicas de microscopia éptica, microscopia
electrénica de barrido y difraccion de rayos X. Con la otra mitad se preparé el absorbente
para realizar las mediciones de espectroscopia Mdssbauer.

4.3. Microscopia dptica y microscopia electronica de barrido por emisién de campo
4.3.1. Preparacion de muestras
Desbaste y pulido

Cada muestra se corté longitudinalmente y se incluyé dentro de un cilindro de PVC de 32
mm de didmetro y 10 mm de alto de forma tal que la regién interna de la probeta,
descubierta por el corte longitudinal, resultara expuesta para su pulido (ver Fig. 4.2). La
inclusion fue realizada mediante una resina autocurable (Subiton).

a) disco de PVC

\

nivel de resina 1

N

probetas

Fig. 4.2: Esquema transversal (a) y tridimensional (b) de la inclusidn realizada en resina.

Las dimensiones de la inclusion influyen en la comodidad de la manipulacién durante las
siguientes etapas de desbaste y pulido. Se trabajo con inclusiones mds anchas que altas
para prevenir la formacién de facetas que se producen durante el pulido al inclinar el
plano de desbaste.

Luego de su inclusion, las probetas fueron desbastadas con una secuencia de papeles
abrasivos de SiC de granulometrias 220, 320, 400 y 600 (equivalente a un tamafio de
particulas de 66, 36, 23.6 y 16 um, respectivamente). El desbaste se realizé en discos
rotatorios utilizando agua corriente a modo de lubricante y refrigerante.
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Entre un papel y otro la muestra se rotd 90 2 para visualizar en forma mas clara la
remocion de las rayas debidas al papel anterior.

Posteriormente, se realizd un pulido con pafios embebidos en pasta de diamante de 6 y de
1 um. Para ello se emplearon pulidoras rotatorias y se utilizo etilenglicol como lubricante.
Durante el pulido, las muestras se movieron en sentido contrario al giro de la pulidora
para evitar las marcas del tipo “cola de cometa” que se producen al desprenderse
inclusiones’ de Ia superficie del material. Durante esta etapa se suprimieron
progresivamente las rayas debidas al desbaste hasta obtener una superficie especular.

Ataque quimico

El ataque quimico consiste en un proceso de corrosiéon controlada que ocurre cuando una
solucion quimica entra en contacto con el metal. Debido a sus heterogeneidades quimicas
o fisicas algunas zonas del metal toman un comportamiento anédico y otras, catidnico.
Como resultado de las reacciones de oxidacién y reduccidn potenciadas por el electrolito,
las regiones anddicas son las que sufren desgaste. De esta manera, el ataque permite
revelar los bordes de grano, diferenciar fases e identificar inclusiones [33,34]. La
determinacién de los reactivos a utilizar y del tiempo de exposicién se realiza en forma
empirica, de manera de optimizar el revelado de las distintas fases que componen la
muestra y evitando la sobreexposicion [35].

Los reactivos utilizados fueron Vilella (acido clorhidrico 20 ml, acido picrico 10 mg vy
alcohol etilico 100 ml) y Nital (acido nitrico 2 ml y alcohol etilico 98 ml).

El ataque se realiz6 mediante sumersion en el reactivo. Se utilizdé Vilella para atacar las
muestras martensiticas (30 segundos de exposicién) y las muestras mixtas
preferencialmente martensiticas (25 s). Las muestras ferriticas o mixtas con alta
proporcion de ferrita se atacaron con una solucion de Nital 50 % - Vilella 50 % (30 s).

4.3.2. Microscopia dptica

Se utilizd un microscopio metalografico (Olympus modelo BX 60M) con aumentos de 50,
100, 200 y 500 X. Dicho equipo, cuenta con una camara CCD (Nova modelo D3-01) que
permite adquirir las micrografias.

1 N .z . .z .
En este caso se hace referencia a la segunda acepcion de la palabra “inclusion”, ver Glosario p. 5.
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Para estimar el porcentaje de ferrita de las muestras que resultaron mixtas (martensitico-
ferriticas) se tomaron 15 campos de 280x210 um? a 500 X. El 4rea ferritica de cada campo
se midié utilizando la herramienta MagicWand del software de andlisis de imagen
ImageProPlus v6.0 [36], que permite seleccionar y delimitar regiones basandose en
similitudes de coloracién y cambios en la intensidad.

4.3.3. Microscopia electrénica de barrido por emision de campo

Previo a la observacidn en el microscopio electrénico las muestras fueron desincluidas de
la resina para asegurar una buena conduccidn de electrones, evitdndose asi fendmenos de
carga de los especimenes a observar.

Las micrografias electrénicas de barrido por emision de campo se realizaron en un
microscopio Carl Zeiss NTS modelo SUPRA 40 perteneciente al Centro de Microscopias
Avanzadas de la Facultad de Ciencias Exactas y Naturales (UBA). Se operd con un voltaje
de aceleracién de 5 kV y una distancia de trabajo de 1.7 mm. El rango de aumentos
utilizados fue de 3000 a 200000 X.

4.4. Difraccion de rayos X

Para medir el patrén de difraccién de rayos X, se optd por utilizar las muestras en forma
masiva. Esta eleccion permite obtener informacion microestructural que resultaria
perdida en el caso de usar muestras en estado de polvo. A su vez, la preparacidon de
muestras asociada resulta menos invasiva. Este uUltimo factor es relevante ya que la
energia introducida por la friccidn al realizar limaduras podria generar la descomposicion
de fases metaestables, por ejemplo, como la austenita. Como desventaja, al utilizar la
condicidon masiva, los efectos de textura resultan mas pronunciados.

4.4.1. Preparacion de muestras

La distancia de penetracién de los rayos X en una muestra del tipo de acero bajo estudio
es usualmente de una decena de um. Por esta razén, es necesario remover cualquier
deformacion superficial introducida por los pasos previos de desbaste o pulido, mediante
un tratamiento superficial final que no introduzca deformaciones mecdnicas residuales y
permita generar una superficie lisa.
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Pulido electrolitico

El pulido electrolitico fue el proceso utilizado para remover las deformaciones
superficiales introducidas en pasos anteriores de desbaste y pulido mecanico. Consiste en
la disolucion anddica de las irregularidades de la superficie en una celda electrolitica (ver
Fig. 4.3).

Fuente
regulable

-+

solucion
tampdn electrolitica
) ]
[ r—

muestra

Fig. 4.3: Celda de pulido electrolitico

En el arreglo experimental utilizado la probeta fue conectada al borne positivo (+) de una
fuente regulable (50 V/3 A), de manera de actuar como anodo de la celda electrolitica. El
catodo (-) de la celda fue un tampdn metalico desplazado a lo largo de la superficie de la
probeta para lograr un pulido uniforme.

El electrolito utilizado consisti6 en una solucion 90-10 de butil cellosolve en acido
percldrico. Se operd a 33 V y con corrientes menores a 0.5 A durante 3 minutos para todas
las muestras. Antes de comenzar cada pulido, se refrigerd el electrolito en una heladera
debido a que los resultados del electropulido son sensibles a la temperatura.

Existen diversas hipotesis sobre el mecanismo del proceso de pulido electrolitico, basadas
en el rol de una capa viscosa que se forma en la proximidad de la superficie anddica [37].
Segun la teoria formulada por Jacquet [38], el espesor de la capa viscosa es mayor en los
valles, y es menor en las protuberancias de la superficie del material. Como esta capa
tiene una viscosidad y una resistividad eléctrica mayor que el resto del electrolito, la
densidad de corriente resulta mayor en las protuberancias tendiendo a uniformizar la
superficie del metal.
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Los valores de tension y corriente necesarios para lograr el pulido deseado se obtienen en
base a la curva caracteristica (ver Fig. 4.4) de cada material. El equilibrio entre la velocidad
de formacién y la difusion de la pelicula viscosa se alcanza en la regién C-D que es la zona
Optima para realizar el pulido [35].

Pulido
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Fig. 4.4: Curva caracteristica tipica utilizada para determinar los voltajes 6ptimos de
electropulido.

4.4.2. Experiencias realizadas

Las estructuras cristalinas presentes se caracterizaron mediante difraccién de rayos X. Se
utilizé para ello un difractémetro (Panalytical Empyrean) perteneciente a la Gerencia de
Area de Investigacion y Aplicaciones No Nucleares de CNEA (GAIyANN).

Las mediciones se realizaron en geometria de Bragg-Brentano (Fig. 4.5) utilizando un filtro
de niquel para transmitir la radiacién Cu-Ka (1.54060 A y 1.54443 A) vy filtrar la radiacién
Cu-KB (1.39225 A) generadas por el tubo de rayos X.

El haz dispersado se hizo incidir sobre un monocromador plano de grafito para discriminar
y eliminar las contribuciones debidas a la fluorescencia que resulta de la interaccion de la
radiacion Cu-Ka con el hierro de la muestra.

El rango de 26 comprendio los angulos entre 35y 120 2, medidos con un paso de 0.026 2.

La muestra se posiciond con su direccion principal paralela al haz. Para analizar la
posibilidad de efectos de textura se realizaron mediciones adicionales colocando la
muestra perpendicular al haz incidente.
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Fig. 4.5: Dispositivo para la medicidn del patrén difraccidn de rayos X.

4.4.3. Refinamiento Rietveld

Los refinamientos Rietveld de los patrones de difraccién medidos se realizaron utilizando
el software MAUD [39].

Como se adelantd en el capitulo de Técnicas Experimentales-Fundamentos, este programa
de refinamiento considera una funcién pseudo Voigt para modelar los picos de difraccién.
Ademas, trata separadamente la contribucién instrumental y la contribucién propia de la
muestra al ensanchamiento de picos.

La contribucién instrumental (dada por la fuente de radiacién, la geometria utilizada, y el
tamafio de las rendijas) aumenta con la posicién angular (26) y se modela con el
polinomio de Cagliotti

H?2=Utg?(0)+Vitg®)+W, (4.1)

donde H es el semiancho del pico a mitad de alturay U, Vy W son coeficientes refinables.

Para caracterizar la respuesta instrumental se utilizéd un patrdn de silicio. Dado que este
material patrén posee un tamano de grano suficientemente grande como para descartar
efectos de ensanchamiento “fisico” de pico, permite identificar la contribucién
instrumental al ancho de los picos de difraccién. Sobre la base de la funcidn instrumental
obtenida, se realizaron los refinamientos de las otras muestras.
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El ensanchamiento “fisico” de los picos de cada muestra analizada, por su parte, se
computd a partir del modelo de Popa [40]. Este modelo, basado en los fundamentos de la
ecuacion (3.8), describe la dependencia del ancho de linea causado por el tamafio de
cristalito (dominio cristalografico) y las microdeformaciones en funcién de los indices h, k,
| de Miller, para cada grupo de simetria de Laue.

Dado que en un refinamiento Rietveld hay un gran nimero de soluciones matematicas
que ajustan los datos experimentales, es necesario utilizar una estrategia cuidadosa de
refinamiento.

En primer lugar se indicaron las fases propuestas para el ajuste y se especificaron sus
grupos espaciales, las posiciones atdmicas de Wyckoff y sus nimeros de ocupacién. Se
asignd un valor inicial de los parametros de red (en base a los informados en la referencia
[41]). En cuanto al modelo microestructural, se propusieron valores iniciales para los
tamanfios de cristalito de las distintas fases presentes, estimados a partir de la observacion
metalogréfica previa.

Con respecto a las condiciones experimentales, se indicd el tipo de radiacién utilizada, Cu-
Koy (1.5406 A) y Cu-Ka, (1.5445 A) con un peso de 1.0y 0.5 respectivamente.

Los ciclos sucesivos de refinamiento consistieron en:

1) Refinamiento de los parametros de escala de las distintas fases y del fondo. El fondo fue
ajustado en base a un polinomio de grado 4 (grado minimo suficiente para modelar su
forma).

2) Refinamiento de los pardmetros de red. En este paso se ajustd la posicidon de los picos
de difraccion.

3) Refinamiento de pardmetros de microestructura (tamafio de cristalito vy
microdeformaciones). Esta etapa permite el ajuste del ancho de los picos. Se utilizé una
version a orden cero del modelo de Popa que considera cristalitos de forma esférica.

4) Agregado de efectos de textura arbitraria. Permite ajustar las variaciones de intensidad
entre distintos picos de una misma fase, debida a efectos de textura. Esta correccién no
involucra ningin modelo estructural sino que asigna valores de intensidad arbitrarios de
modo de ajustar los datos experimentales. El recurso de textura arbitraria debe utilizarse

51



con precaucion dado que puede falsear las fracciones de fase calculadas por el programa
sobre la base del refinamiento, especialmente en los casos de superposicion de picos.

Los ajustes fueron finalizados al lograr la convergencia del pardmetro de bondad de
ajuste.

4.5, Espectroscopia Mossbauer
4.5.1. Preparacion de muestras

En un experimento Mdssbauer, el espesor ideal para la muestra es aquel que asegure
obtener un espectro bien definido en el menor tiempo posible. Los absorbentes se
prepararon de acuerdo con el andlisis tedrico desarrollado por G. Long para optimizar la
relacion senal-ruido bajo la aproximacién de absorbente delgado, lo que asegura una
forma de linea lorentziana [42]. En dicha aproximacidn se presentan dos casos extremos
para la estimacion del espesor éptimo:

- Absorbente compuesto por elementos livianos: en ese caso la relacion que maximiza el
cociente seial ruido es

E=—. (4.2)

La variable f es el espesor masico del absorbente -en unidades g/cm?-, que se relaciona
con el espesor t -en unidades de cm- segln la relacién £t = p t. Por su parte, . es el
coeficiente masico de absorcidn electrdnica del material. Se calcula como la suma de los
coeficientes (ue;) de los elementos que componen el material multiplicados por su

fraccion en masa (fi): pe = X fille:-

- Absorbente compuesto por elementos pesados: en ese caso se genera un aumento del
nivel de ruido de fondo debido a la interaccién Compton entre el material y los rayos
gamma de mayor energia producidos durante el decaimiento de la fuente de radiacién
utilizada (Co>’). Por lo tanto la relacién éptima resulta

f=—. (4.3)
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Como el acero bajo estudio estd compuesto de elementos de masa variable, para realizar

los cdlculos se considerd un promedio entre la relacion éptima para elementos pesados y
3/2

25,

Ue

para elementos livianos (f =

Segun los coeficientes de absorcion tabulados en la referencia [42] y segun las fracciones
masicas de la Tabla 4.1, el coeficiente masico de absorcion electrénica del acero P92 es de
aproximadamente 64 cmz/g. Dado que la densidad del acero es de unos 7.7 g/cm3 [43], el
espesor Optimo resultaria de aproximadamente 30 um. Por la dificultad que conlleva
confeccionar l[dminas tan delgadas sin producir deformaciones en el material, se opté por
trabajar en formato de polvo utilizando un portamuestras de volumen fijo.

Los portamuestras se confeccionaron en lucite en forma cilindrica con un didmetro de 14
mm y una altura de 0.7 mm. Considerando ese volumen fijo, se determiné que la masa
Optima de material era de 34 mg. El polvo se obtuvo utilizando una lima con
recubrimiento de diamante para evitar contaminar la muestra con hierro. Posteriormente
el polvo se mezcl6 de manera homogénea con un material transparente a los rayos
gamma (azucar impalpable) hasta completar el volumen del portamuestras en forma
compacta.

4.5.2. Experiencias realizadas

Las mediciones de espectroscopia Mdssbauer se llevaron a cabo a temperatura ambiente
en un espectrémetro convencional en geometria de transmision.

Se utilizé una fuente de Co>’ en matriz de Rh (actividad inicial 30 mCi; vida media 270 dias)
cuya secuencia de decaimiento radiactivo involucra la emisién de fotones de 14.4 keV con
un 90% de efectividad y un ancho de linea de 0.103 mm/s, originados por el decaimiento
del isétopo Fe>’ desde el estado excitado 1=3/2 al estado fundamental 1=1/2.

Como se observa en la Fig. 4.6, la fuente se montd sobre un banco éptico solidaria a un
transductor de velocidades (Wissel MA-260) que comunica la velocidad Doppler a la
misma. Sobre el banco se colocé el absorbente sujeto a un soporte de aluminio con
recubrimiento de plomo. Este recubrimiento evita el paso de los rayos gamma que no
atraviesan el absorbente.

La deteccién de los rayos gamma transmitidos por el absorbente se realiz6 mediante un
contador proporcional gaseoso (LND modelo 45431) con eficiencia del 90% en la
deteccién para 14.4 keV.
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Fig. 4.6: Dispositivo para la medicidn de los espectros Mdssbauer.

La seiial de salida del detector ingresé a un preamplificador (Ortec modelo 109PC) y luego
a un amplificador (Canberra modelo 2020) para conformar pulsos de salida angostos (del
orden de los ps) de forma pseudo-gaussiana y manteniendo una amplitud proporcional a
la de los pulsos de entrada.

La sefial amplificada ingresé a un analizador monocanal, donde fue comparada con dos
voltajes de referencia, dejando pasar sélo los pulsos cercanos a 14.4 keV.

En la siguiente etapa, un analizador multicanal (AMC) almacend la cantidad de pulsos que
se produjeron para las diferentes energias en 512 canales. EI AMC se encuentra
sincronizado con el generador de onda que indica una instruccion de velocidades
triangular (ver Fig. 4.7) al transductor de velocidad que a su vez dota a la fuente de un
movimiento con aceleracién constante para obtener una escala de energia lineal, de
modo tal que a iguales incrementos de tiempo le correspondan iguales incrementos de
velocidad. El generador de funciones posee dos sefiales ldgicas: la sefial de inicio y la sefial
de cambio de canal (can). La seiial de inicio le indica al AMC en qué momento comienza la
instruccién de velocidades. La sefial de cambio de canal contiene 512 pulsos en el lapso de
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cada periodo de la sefal de instruccién; de esta manera, le indica al AMC cuando debe
realizarse el cambio de canal. Este proceso asocia los 512 canales a intervalos de velocidad
de la fuente.

instruccién |
de velocidad:

g
inicio  _t i M n n_

can MR

—

512 pulsos

Fig. 4.7: Sefiales que conforman la instruccién de velocidades y los pulsos légicos de inicio
y can.

Finalmente, los pulsos fueron colectados en una computadora (PC) a través del software
Nucleus para MCS II.

En las experiencias realizadas, los barridos se efectuaron en un rango de velocidades entre
-11 y 11 mm/s, con un conteo de un millén de eventos por canal.

En el rango de velocidades utilizado, el intervalo correspondiente a cada canal es de unos
0.04 mm/s, lo que por efecto Doppler implica una resolucién energética de 2x10° eV.
Cabe destacar que el transductor de velocidades utilizado posee un mddulo electrénico
(unidad de accionamiento) que realiza un control por realimentacion de la velocidad
efectiva de la fuente.

4.5.3. Ajuste de los espectros

Una vez obtenidos los espectros Mossbauer de las muestras, los ajustes correspondientes
se realizaron mediante el programa WinNormos [44] utilizando el modo de sitios
cristalinos. Este programa utiliza el método de cuadrados minimos y en nuestro caso,
consideramos un perfil lorentziano para los picos.

En la prdctica, un espectro Mdssbauer suele estar conformado por una superposicién de
subespectros correspondientes a distintos entornos electromagnéticos de los nucleos de
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Fe’’ presentes en el absorbente. A partir de los pardmetros hiperfinos de cada
subespectro es posible identificar fases presentes en la muestra y obtener informacion
sobre la estructura del material. Cabe destacar ademas que al igual que en la técnica de
difraccién de rayos X las areas correspondientes a cada subespectro son proporcionales a
la abundancia relativa de la fase correspondiente en el material.

Previo a realizar los ajustes, se plantearon hipdtesis respecto de los subespectros que los
conformaran, teniendo en cuenta los pardmetros hiperfinos publicados en la literatura
para las posibles fases presentes en el material estudiado [45,46,47,48].

Es fundamental tener presente la fisica del problema al efectuar cada ajuste, sobre todo
debido a la complejidad del sistema estudiado cuyas resoluciones matematicas pueden
ser multiples. Los ajustes se realizaron utilizando seis subespectros; los valores iniciales de
los pardmetros hiperfinos se tomaron teniendo en cuenta el analisis previo. El mecanismo
utilizado comenzdé con el ajuste de la intensidad de cada subespectro y del fondo
(modelado con una funcién constante), y liberando luego los pardmetros hiperfinos
correspondientes (8, A y/o B). En Gltima instancia se ajustd el ancho de pico.

4.5.4. Calibracion en velocidades

Para calibrar la velocidad de la fuente, se mide el espectro Md&ssbauer de un material
cuyos parametros hiperfinos sean conocidos. En este caso se utilizé una |lamina de Fe-a
(A=0 mm/s, B=33 T). A partir de ese ajuste se obtuvo la velocidad méaxima alcanzada, y en
base a ese valor se determind el intervalo de velocidades correspondiente a cada canal.

Los valores de corrimiento isomérico informados para las muestras del acero bajo estudio
fueron referidos al del Fe-a de calibracion, es decir que el centro del espectro de
calibracion se definié como velocidad cero.
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5. RESULTADOS

En este capitulo se presentan los resultados obtenidos a partir de las técnicas
experimentales de caracterizacion para el estado de recepcion del material y para las
muestras enfriadas a 300, 100, 50 y 15 2C/h, representativas de los distintos campos de
fases (martensitico, ferritico y mixto). En virtud de la interpretacién de los resultados,
cabe recordar que el estado de recepcién cuenta con un tratamiento de normalizado a
1060 2C por 20 min, seguido de un revenido a 780 2C por 1 hora.

Para el trazado del diagrama TEC, la seccién 5.2 incluye la totalidad de ciclos térmicos
preliminares que se realizaron para seleccionar las velocidades de enfriamiento a
caracterizar. Estos ensayos comprenden las velocidades de enfriamiento de 200, 140, 120,
110, 90, 70 y 25 2C/h.

5.1. Dilatometria
5.1.1. Ciclos térmicos

En la Fig. 5.1 se muestran las temperaturas registradas en funcion del tiempo durante los
ciclos térmicos.
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Fig. 5.1: Temperaturas registradas durante los ciclos térmicos correspondientes a las
velocidades de enfriamiento de 300, 100, 50 y 15 eC/h.
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Inicialmente, hasta superar los 250 2C, la sefal de temperatura en funcién del tiempo
presenta oscilaciones vinculadas con la inercia térmica del horno que impiden alcanzar la
velocidad de calentamiento programada (300 2C/h) con un régimen lineal. En el resto de
la etapa de calentamiento la correspondencia con la velocidad programada fue buena:
segln el ajuste lineal de los datos, la velocidad se encontré en todos los casos entre 295 y
300 2C/h con fluctuaciones menores a los 4 °C.

La temperatura de austenizado, por su parte, se encontrd en el rango entre 1042 y 1046
2C con fluctuaciones menores a 1 2C durante el mantenimiento isotérmico.

En cuanto a la etapa de enfriamiento, las velocidades efectivas fueron respectivamente de
300, 100, 50 y 15 °C/h con fluctuaciones menores a 5 2C. Por debajo de 300 °C
aproximadamente, se observé nuevamente la presencia de oscilaciones (de unos 10 2C de
amplitud), vinculadas en parte con la inercia térmica del horno, y ademads, con los
pardmetros PID utilizados.

Dado que el controlador de temperaturas del dilatdbmetro no permite programar
pardmetros PID variables a lo largo del tratamiento térmico, se optd por trabajar con
parametros optimizados para la region de mayores temperaturas, de manera tal de cubrir
el mayor ambito posible dentro del rango de temperaturas estudiado (ambiente a 1050
2C). Como resultado, la curva de temperatura en funcion del tiempo presenta algunas
oscilaciones en el segmento de enfriamiento para el intervalo de temperaturas por debajo
de 300 °C aproximadamente; dichas oscilaciones, no obstante, no afectaron Ia
determinacién de las temperaturas de transformacién a la martensita, que se produce en
ese entorno de valores.

5.1.2. Curvas dilatométricas

Sobre la base de las mediciones de temperatura y dilatacién en funcién del tiempo se
trazaron las curvas dilatométricas relativas a la etapa de enfriamiento de los tratamientos
térmicos (Fig. 5.2).

Las curvas indican una tendencia de contracciéon propia de un enfriamiento que en
algunos intervalos de temperatura es interrumpida por anomalias de expansién. Estas
anomalias se atribuyeron a aumentos de volumen especifico generados por
transformaciones de fase de la matriz. Para identificar estas transformaciones se tuvo en
cuenta la microestructura obtenida en cada caso (ver seccién 5.3) y las temperaturas de
transformacion informadas en los diagramas TEC publicados en la literatura [18,19].
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Al realizar el enfriamiento a 300 2C/h (Fig. 5.2 a) ocurre un Unico cambio de fase entre 334
y 220 2C asociado a una transformacidn desde la fase austenitica de alta temperatura a la
martensita (A->M). Como consecuencia, en este caso la matriz resultante es
completamente martensitica.

La curva dilatométrica del enfriamiento a 100 2C/h (Fig. 5.2 b) muestra una anomalia entre
343 y 243 9C aproximadamente que corresponde a la transformacion de austenita en
martensita. Si bien la observacidon microestructural indica la presencia de ferrita en baja
proporcion (menor al 3%, ver seccion 5.3.1), la curva de dilatacidon no presenta anomalias
en rangos de temperatura atribuibles a la transformacién de austenita en ferrita. Este
resultado da cuenta del limite inferior de deteccidn del sistema dilatométrico.
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Fig. 5.2: Curvas dilatométricas correspondientes a los enfriamientos a (a) 300, (b) 100, (c)
50 y (d) 15 eC/h (las flechas descendentes indican que son curvas de enfriamiento). Se
encuentran sefialadas las anomalias correspondientes a transformaciones de fase de
austenita a martensita (A->M) y de austenita a ferrita (A—>F).
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El enfriamiento a 50 2C/h (Fig. 5.2 c) dio lugar a dos cambios de fase. El primero, entre 722
y 667 2C, donde se produce una transformacién desde la austenita a la ferrita (A—>F).
Dicha transformacidon es de cinética lenta y resulta interrumpida a esta tasa de
enfriamiento. Parte de la austenita se retiene y transforma a martensita (A->M) entre
~412 y ~293 °C. En consecuencia, esta probeta resultd con estructura mixta martensitico-
ferritica.

La probeta enfriada a 15 2C/h (Fig. 5.2 d) presentd una transformaciéon de fase desde la
austenita a la ferrita entre 754 y 721 °C aproximadamente. En este caso, el enfriamiento
es suficientemente lento para que la probeta transforme completamente en ferrita.

Derivas de la sefial dilatométrica

Durante la operacién del dilatdmetro se observd la presencia de derivas en la sefial de
voltaje proveniente del LVDT. Estos apartamientos en la tendencia de dicha sefial
aparecieron aleatoriamente, con una amplitud maxima de unos 80 mV y duraciones
temporales cercanas a una hora. Como se puede ver en la Fig. 5.3 las derivas no estan
correlacionadas con fluctuaciones en la temperatura.

En funcién al arreglo experimental utilizado (Fig. 4.1), esta deriva en la sefial de dilatacién
puede originarse en los componentes electrdnicos del sistema, asi como también estar
asociada al vinculo mecdnico entre la probeta y el LVTD.
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Fig. 5.3: Ejemplo de derivas en la seial dilatométrica que ocurrieron en algunos intervalos
durante los tratamientos térmicos. (C: calentamiento a 300 2C/h, A: austenizacion, E:
enfriamiento a 25 2C/h).
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Para mejorar la aislacion de los circuitos eléctricos frente a interferencias
electromagnéticas se agregaron conexiones a tierra sobre la carcaza del dilatémetro y
sobre la carcaza del acondicionador de seiial. Este procedimiento no eliminé la deriva de
sefial, pero redujo la frecuencia en que ocurria.

Como trabajo a futuro, resultaria interesante medir la sefial de los circuitos primario y
secundario del LVDT (de 2.5 kHz y 8 Vpp) con buena resolucién temporal para analizar las
componentes en frecuencias del ruido electrénico, y hallar su posible correlacién con las
derivas en la sefial dilatométrica. Este analisis requiere de instrumental con buena
resolucién en tiempo y en voltaje y que permita adquirir estas dos sefiales, provenientes
de circuitos con tierra flotante. Como dificultad adicional, es necesario que el monitoreo
sea prolongado ya que las derivas aparecen en lapsos aleatorios.

Siendo que las derivas en la sefial se observan incluso al mantener la probeta estatica (a
temperatura ambiente), no se descarta que el ruido pueda estar vinculado a vibraciones
mecadnicas.

Con el objeto de profundizar la observacion y detectar la eventual reproducibilidad del
fenédmeno de deriva de la seial dilatométrica, algunas experiencias se repitieron, como el
caso del enfriamiento a 300 2C/h, pudiéndose distinguir cuando los apartamientos en la
tendencia de dilatacién corresponden a derivas introducidas por factores instrumentales,
y cuando se trata de anomalias provenientes del sistema fisico (es decir, la probeta) bajo
estudio. (La experiencia enfriada a 15 2C/h -Fig. 5.2 d-, en la que se evidencié una mayor
presencia de derivas, no fue repetida dado que implica un tratamiento térmico de 4 dias
de duracion.)

En la mayoria de los casos, no obstante, las derivas de sefal ocurrieron fuera de los
intervalos de cambio de fase, por lo que no afectaron a la determinacién de las
temperaturas de inicio (Tinicio) Y de finalizacion (Tjing) de la transformacion.
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5.2. Diagrama TEC

Para trazar el diagrama TEC del acero bajo estudio, se graficaron los valores de Tipicio Y Tfinal
de las transformaciones de fase correspondientes a cada velocidad de enfriamiento. El
criterio utilizado para determinar estas temperaturas consistié en identificar en las curvas
dilatométricas las temperaturas de apartamiento de la tendencia lineal con la contraccion,
asociadas en cada caso al inicio o la finalizacién de un cambio de fase (Fig. 5.4). La
incerteza en la determinacion de temperaturas por este método fue de + 5 2C.
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6.254

Dilatacion [V]

6.20
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Fig. 5.4: Determinacion de las temperaturas de comienzo y finalizacion de las
transformaciones de fase a partir de los puntos de apartamiento de la tendencia lineal. La
curva presentada corresponde a la transformacién de austenita a martensita en el
enfriamiento a 300 2C/h.

El diagrama TEC obtenido se muestra en la Fig. 5.5 incluyendo la informacidén aportada por
la totalidad de los enfriamientos realizados (Tabla 5.1).

Debido a los limites de deteccion del sistema dilatométrico, no se lograron identificar las
temperaturas de transformacidn a la ferrita para velocidades de enfriamiento entre 90 y
140 9C/h, si bien las observaciones metalograficas dan cuenta de la presencia de esta fase
en bajo contenido. Por razones analogas, en el enfriamiento a 25 2C/h no se identifico la
temperatura de formacién de la martensita que fue observada en baja proporcién en la
microestructura resultante. Para dar cuenta de estos casos, en el diagrama TEC se
trazaron lineas discontinuas para delimitar los campos ferritico y martensitico; cada linea
de borde de campo indica que, para el intervalo de velocidades de enfriamiento abarcado
por ella, se observa la presencia de la fase implicada en la microestructura final.
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Fig. 5.5: Diagrama TEC para condiciones de austenizado a 1050 2C durante 30 minutos. Las
lineas discontinuas limitan los campos martensitico (M) y ferritico (F).

Velocidad de ; .TM (&C) TE (2¢)
enfriamiento (2C/h) NIcio fin inicio fin
(M)
300 336 160
200 343 166
140 345 151 ok
120 349 151 ok
110 344 153 ok
100 358 155 ok
90 360 177 ok
70 369 200 735 638
50 412 234 724 642
25 * 749 651
15 759 688

Tabla 5.1: Temperaturas de comienzo y finalizacion de las transformaciones de fase
martensitica (TM) y ferritica (TF) extraidas de las curvas dilatométricas (incerteza en
temperatura: = 5 2C). Los asteriscos indican que la microestructura resultante contiene
martensita (*) o ferrita (**) pero no se lograron identificar las transformaciones de fase
correspondientes mediante dilatometria.
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5.3. Microscopia optica
En la Fig. 5.6 se presentan las micrografias dpticas de las muestras analizadas.

En el estado de recepcion el material presenta una microestructura martensitica de cuya
morfologia se distinguen los paquetes de liston y los posibles ex-bordes de grano
austeniticos (EBGA), indicados en la Fig. 5.6 a.

La probeta enfriada a 300 2C/h (Fig. 5.6 b) cuenta también con una microestructura
martensitica. Cabe aclarar que los tamafios de listén varian en distintas zonas de una
misma muestra debido a heterogeneidades provenientes de los ex-granos austeniticos.

Las muestras enfriadas a 100 y a 50 2C/h (Fig. 5.6 ¢ y d) presentaron microestructuras
mixtas martensitico-ferriticas. La coloracion oscura de la ferrita -en relacién a la
martensita- se debe a que posee una cantidad de precipitacion significativamente mayor,
vinculada con su baja capacidad de retencién de elementos aleantes (especialmente C) en
solucion sélida.

Estas estructuras mixtas surgen como consecuencia de la interrupcion de la
transformacion a la ferrita durante el enfriamiento. Las probetas enfriadas a 100 y 50 2C/h
presentan una interrupciéon temprana y por ende contienen informacion acerca de los
sitios donde comienza la nucleacién de la ferrita. Como se puede observar (Fig. 5.6 cy d),
estos sitios coinciden con posibles ex-bordes de grano y ex-puntos triples (EPT) de la
matriz austenitica, defectos donde la nucleacidn es energéticamente favorable.

El enfriamiento a 15 2C/h, por su parte, da lugar a una microestructura completamente
ferritica con granos con tamafio tipico de decenas de micrometros (Fig. 5.6 €). Se observa
la presencia de precipitados en forma de bandas (Fig. 5.6 f) como posible resultado de una
precipitacion en la interfase durante la transformacién de la austenita a la ferrita. El
ataque quimico realizado para esta muestra fue menos severo que en los casos anteriores,
ya que el revelado de la ferrita requiere tiempos de exposicion menores que los utilizados
para la martensita. Por esta razén, la fase ferritica presenta sobreataque en las muestras
mixtas.
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Fig. 5.6: Micrografias épticas de la muestras (a) en estado de recepcidn, y enfriadas a (b)
300, (c) 100, (d) 50y (ey f) 152C/h (a, b, ¢, d y f: 500 X, e: 200 X). M: Martensita, F: Ferrita.
Las flechas indican detalles microestructurales sefalados en el texto.




5.3.1. Andlisis de imagen

Para estimar el porcentaje de ferrita en las muestras mixtas se establecié en primer lugar
un criterio visual para identificar esa fase en las micrografias, teniendo en cuenta que
presenta una mayor cantidad de precipitacién y que no exhibe la morfologia de listéon
propia de la martensita. Las Fig. 5.7 y 5.8 muestran la seleccién realizada en micrografias

correspondientes a los enfriamientos a 50 y 100 2C/h.

Fig. 5.7: Estimacion del porﬁ?ntaje de ferrlta en una mlcrografla Optica dé-ta® muestra
enfriada a 50 2C/h. En esta imagen, los criterios de deteccidn (a) bajo y (b) alto indican
porcentajes de ferrita de 31.8 y 39.1% respectivamente

Los sectores que no se lograron discriminar visualmente como ferriticos o martensiticos se
utilizaron como base para elaborar dos criterios de deteccidon. Segun el criterio “bajo”
estos sectores se incluyeron fuera de la region ferritica y segun el criterio “alto” se
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incluyeron dentro de la misma (ver detalles en Fig. 5.7 y 5.8). La diferencia en el
porcentaje obtenido por ambos criterios permitid determinar el intervalo de incerteza de
los porcentajes ferriticos resultantes.

A 20um

Yy ; " ( — ‘:" . - N : ,' $ ‘

|

Fig. 5.8: Estimacion del porcentaje de ferrita en una microgréfl'é 'é»ptica de la muestra
enfriada a 100 2C/h. En esta imagen, los criterios de deteccién (a) bajo y (b) alto indican
porcentajes de ferrita de 3.15 y 4.95 % respectivamente

La medicion del area ferritica fue realizada en 15 campos de cada muestra, lo que permitié
estimar un porcentaje de ferrita de 4612 y 2.3+0.5 %, respectivamente para los
enfriamientos a 50 y 100 2C/h. Cabe destacar que la metodologia utilizada incluye dentro
del porcentaje ferritico a la precipitacién presente en esa fase.
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5.4. Microscopia electronica de barrido por emisién de campo

En esta seccidn se presentan las micrografias electrénicas obtenidas para las distintas
muestras.

%) R — 0)

f facefa_dé‘s
[ ] ¥
500 nm

S, P4 _
Fig. 5.9: Micrografias electrénicas de la muestra en estado de recepcion. (a: 6000 X, b:
24000 X, c: 48000 X y d: 96000 X).

En las micrografias correspondientes al estado de recepcién (ver Fig. 5.9) se puede ver la
presencia de precipitados en sitios de nucleacién energéticamente favorables como los
bordes de bloques martensiticos. La morfologia mas comun de la precipitacidon en esta
muestra es facetada y posee un tamafio tipico de unos 200 nm. También se observan
precipitados esféricos con tamafio menor a 50 nm.
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En el caso de la probeta enfriada a 300 2C/h (ver Fig. 5.10), se distinguen los listones
martensiticos con un ancho tipico de algunos cientos de nm, asi como también la
presencia de fases minoritarias que precipitaron en los bordes y en el interior de los
listones. Se observan por un lado, precipitados que tienen morfologia de baston y
presentan orientaciones preferenciales con respecto a la matriz. Otro tipo de precipitacion
hallada, que fue denominada de tipo “roseta”, presenta una morfologia irregular.
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Fig. 5.11: Micrografias electrénicas de la muestra enfriada a 100 2C/h. (a: 3000 X, b: 6000

X, ¢: 48000 X, d y f: 96000 X y e: 24000 X).

/

En la Fig. 5.11 se muestran regiones martensiticas y ferriticas correspondientes a la
probeta mixta enfriada a 100 °C/h, las cuales presentan diferencias en cuanto a la
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cantidad, la distribucién y la morfologia de la precipitacion hallada. En la micrografia con
menor aumento (Fig. 5.11 a) se pueden observan los sitios de nucleacidn de la ferrita que
indican los posibles ex-bordes de grano austeniticos.

Las Fig. 5.11 b, ¢ y d muestran ampliaciones de zonas ferriticas en las que se pueden
apreciar detalles de la orientacidén, tamafio y morfologia de la precipitaciéon, como es el
caso de las fibras de hasta 1 um de largo, los precipitados facetados pequefios (inferiores
a 50 nm) asi como también las estructuras formadas por fases precipitadas coalescidas.

La precipitacion hallada en la region martensitica (Fig. 5.11 e y f) coincide con la descripta
para la muestra enfriada a 300 2C/h, formada por rosetas y bastoncillos.

a) b)

rosetas
\
/; \l, bastoncillos

(orientados)

'/\!i
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»

A\ .\ 1,600 nm : o ! e 1021m |

Fig. 5.12: Microgral'as electrénicas de la muestra enfriada a 50 2C/h. (a: 3000 X, b: 6000 X,
c: 48000 X y d: 200000 X).

Similarmente, la probeta enfriada a 50 2C/h (Fig. 5.12) cuenta con una microestructura
mixta donde la formacién de ferrita fue interrumpida en un estadio mas avanzado que en
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el caso anterior, lo que impide identificar los ex-bordes de grano austeniticos. El tipo de
precipitacion hallada en dreas martensiticas y ferriticas resultd de las mismas
caracteristicas que las descriptas para el enfriamiento a 100 2C/h.

a) — o b)

1 »
‘:.-) 100 nm

- - . R " - = e L]
Fig. 5.13: Micrografias electrdnicas de la muestra enfriada a 15 2C/h (a: 3000 X, b: 6000 X,
c: 24000 X y d: 96000 X).

La Fig. 5.13 corresponde al enfriamiento a 15 2C/h, que da lugar a una estructura
completamente ferritica. Se observa la presencia de fases minoritarias decorando los
bordes de grano ferriticos; asi como también se puede ver precipitacidn con morfologia de
bandas, como posible resultado de una nucleacion en la interfase durante Ia
transformacion de la austenita a la ferrita. En el interior de granos ferriticos se encontré
precipitacion con morfologia facetada.
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5.5. Difraccién de rayos X

5.5.1. Calibracion instrumental

Del ajuste del patrén de Si (Fig. 5.14) se obtuvieron los parametros de Cagliotti U=(0.0079
+ 0.0006), V=(0.001 + 0.002) y W=(0.006 + 0.001), que se utilizaron en los ajustes
subsiguientes para modelar el ancho de linea instrumental en funcién del angulo 26.

(220) - datos
100000 Voo (31]) ajuste
] N (331)  (422)
] (400) 4 (333) (531)
10000+ Voo N (440)
g N
ke ]
5 ﬁ
- 1000 Flugpuy i }u
40 50 e 70 8 e 100 110 -:.éo

26 [°]

Fig. 5.14: Difractograma del silicio patrdn utilizado para calibrar el ancho instrumental. Se
indican los indices de Miller (hkl) correspondientes a cada pico.

El ajuste arrojé un parametro de red a=(5.43162 + 0.00001) A para el Si, de estructura
cristalografica de tipo diamante (dos redes tipo fcc interpenetradas). El parametro Ry, de
bondad del ajuste resulté 0.0702.

Dado que el ancho de linea de los picos es suficientemente angosto, se pueden distinguir
las dos longitudes de onda incidentes Cu-Ka; (1.5406 A) y Cu-Ka, (1.5445 A), con
intensidades de 1.0 y 0.5 respectivamente. Este efecto es mas evidente a medida que
aumenta el angulo 26 debido a la forma funcional de la ley de Bragg (ecuacion (3.5)).
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5.5.2. Identificacion de fases de la matriz

Los difractogramas obtenidos se presentan en la Fig. 5.15 sefialandose los picos
correspondientes a las fases que componen la matriz.

Debido al bajo contenido de C de la aleacidon bajo estudio, las fases martensitica y ferritica
presentan estructuras cristalinas muy similares, lo que dificulta su discriminacién en base
a la posicion de sus picos de difraccion. No obstante, ambas estructuras poseen
diferencias notables en sus tamafios tipicos de cristal: un liston de martensita tiene un
ancho tipico de cientos de nandmetros, mientras que los granos de ferrita presentan
tamafios de decenas de micrometros. Esta diferenciacion microestructural se manifiesta
en el ancho de los picos de difraccion. Como se puede observar, los picos de las fases de la
matriz se afinan a medida que la velocidad de enfriamiento disminuye (ver Fig. 5.15 f).
Este afinamiento es consistente con una mayor proporcion de ferrita, es decir, de la fase
con mayor tamafio de dominio de difraccion. La muestra de recepcidn, por su parte,
presenta un ancho de linea angosto vinculado con el engrosamiento de listones que se
produce durante el revenido.

Se determind ademas la presencia de austenita retenida en las muestras enfriadas a 300,
100y 50 eC/h.
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Fig. 5.15: Difractogramas de rayos X y curvas resultantes del ajuste Rietveld de las
muestras (a) en estado de recepcidn, y enfriadas a (b) 300, (c) 100, (d) 50 y (e) 15 2C/h.
(Rwp=0.0814, 0.0669, 0.0562, 0.0554 y 0.0676, resp.). Se sefialan los picos de la matriz
correspondientes a martensita (M), ferrita (F) y austenita (A). (f) Detalle del
ensanchamiento microestructural en los picos (202/220) y (103/301).
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Fig. 5.16: Detalle de los ajustes de los difractogramas de las muestras (a) en estado de
recepcion, y enfriadas a (b) 300, (c) 100, (d) 50y (e,f) 15 °C/h.
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En la Fig. 5.16 se detallan las contribuciones de las distintas fases consideradas en los
ajustes Rietveld. Estas fases se identificaron en base a la posiciéon de los maximos de
difraccién, teniendo en cuenta ademas las observaciones metalograficas previas
(secciones 5.3y 5.4).

Por ejemplo, en el caso de las muestras de microestructura mixta, los picos de la matriz se
ajustaron mediante la superposicién de contribuciones martensiticas y ferriticas (ver Fig.
5.16 c y d). Los factores de escala de las dos fases fueron inicializados en base a las
proporciones estimadas por andlisis de imagen de las micrografias dpticas. Tras su
refinamiento, estos factores se mantuvieron acordes con esas proporciones. En la Fig. 5.17
se puede ver una ampliacién del ajuste del pico (110/011) de las muestras mixtas que
posee una superposicion de contribuciones martensitica y ferritica. Para el ajuste de la
fase martensitica se consideré ensanchamiento microestructural de los picos, mientras
gue para la fase ferritica se considerd Unicamente ensanchamiento instrumental.

b)
ajuste ajuste
martensita martensita
10000 4 ferrita 10000 4 ferrita
austenita austenita
©
(0]
o
1000 4 2 10004
a
=)
nwh—— 100
42 43 44 45 46 47 42 43 44 45 46 47
26 [] 26 [°]

Fig. 5.17: Ampliacidn del pico (110/011) ajustado por la superposicion de contribuciones
ferritica y martensitica en las muestras mixtas, correspondientes a las experiencias de
enfriamiento a (a) 100y (b) 50 °C/h.

En la totalidad de las muestras tratadas térmicamente, el valor de tamario tipico de la
martensita obtenido a partir del ajuste Rietveld resulté cercano a 70 nm. Para la muestra
en estado de recepcién, en cambio, el tamafio fue de unos 350 nm, vinculado con el
engrosamiento de listones por revenido.

Como se senala en la Fig. 5.16, en algunas de las muestras se identificaron picos
minoritarios que podrian corresponderse con fases precipitadas de tipo M)X, M»3C¢ y
M-Cs, y que se consideraron en el ajuste Rietveld.
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Para las fases minoritarias y para la austenita, el ensanchamiento microestructural se

mantuvo como parametro fijo durante el refinamiento, con tamanos tipicos cercanos a los

20

nm.

En la Tabla 5.2 se muestran los pardmetros cristalinos resultantes de los ajustes. El

porcentaje de cada fase es proporcional al drea relativa de sus picos de difraccién.

Muestra Fase a(A) b (A) c(A) %
Martensita 2.87274 (4) 2.87662 (7) 8419
Recepcién M,3Ce 10.630 (1)
M,X 4.7429(4) 4.468 (2) +
Martensita 2.87490 (6) 2.8760 (1) 92+2
Enf. 300 2C/h
Austenita 3.6006 (3) 8.010.1
Martensita 2.8753 (1) 2.8766 (2) 8913
Austenita 3.5998 (3) 5.1+0.4
Enf. 100 °C/h :
Ferrita 2.8754 (1) 3.2+0.1
M5Cs 45078 (3) | 7.048(1)| 12.008 (1) 2.740.2
Martensita 2.87401 (9) 2.8787 (1) 45+2
Ferrita 2.87412 (3) 40+1
Enf. 50 2C/h Austenita 3.6120 (6) 1.010.1
M,3Ce 10.626 (2) 5.4+0.6
M5Cs 45243 (6) | 7.089(2) | 12.489(2) 4.610.2
Ferrita 2.87380 (1) 9915
Enf. 15 2C/h M33Ce 10.625 (1) 0.20+0.02
M5Cs 4.5426 (4) | 6.9898 (6) | 12.178(1)| 0.50+0.03

Tabla 5.2: Parametros cristalinos y porcentajes relativos correspondientes a cada fase,
obtenidos a partir del ajuste Rietveld de los difractogramas.
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5.5.4. Fases minoritarias

Para estudiar los posibles efectos de textura sobre la intensidad de los picos de las fases
minoritarias se repitieron las mediciones de los patrones de difraccién utilizando una
direccidén de incidencia perpendicular a la muestra (Fig. 5.18, 5.19 y 5.20).

Como se puede ver, la intensidad relativa de los picos de las fases M»3Cg y M;Cs resulta
sensible a la direccién de incidencia.

En particular, la muestra enfriada a 300 C/h (Fig. 5.19) sélo presentd picos visibles de
fases precipitadas al utilizar incidencia perpendicular, donde se observaron lineas que
corresponderian a precipitacién del tipo M3Cy M-Cs.

—-—inc. paralela |

intensidad

intensidad

26 [

Fig. 5.18: Comparacidn entre los picos correspondientes a fases minoritarias al utilizar una
direccién de incidencia paralela y perpendicular, para la muestra en estado de recepcion.
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Fig. 5.19: Comparacion entre los picos correspondientes a fases minoritarias al utilizar una
direccién de incidencia paralela y perpendicular, para la muestra enfriada a 300 2C/h. La
flecha punteada indica la no visibilidad de determinado pico de difraccidn.
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Fig. 5.20: Comparacion entre los picos correspondientes a fases minoritarias al utilizar una
direccién de incidencia paralela y perpendicular, para la muestra enfriada a 15 C/h. La
flecha punteada indica la no visibilidad de determinado pico de difraccion.
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5.6. Espectroscopia Méssbauer
5.6.1. Calibracion en velocidades

El ajuste de la muestra de Fe-a de campo hiperfino conocido (33 T), permitié obtener la
calibracién en velocidades de cada canal, asi como también el corrimiento isomérico de
referencia (6¢e) para informar los resultados obtenidos en los ajustes subsiguientes.

En la Fig. 5.21 se muestra una de las calibraciones realizadas, para la que se obtuvo
Vmax=11.533 mm/s y 6re=(-0.109 + 0.001) mm/s. (La calibracidn se reiterd periédicamente
al apagar o encender el equipo o al modificar el rango de velocidades).

datos
. ajuste
1.00 = . v 2
TN
0.96
c 094 Ct
0 ]
9 0921
o] |
(/)]
O 0.904
] |
0.88 ' :
0.86 < 10.64 mm/s 5
0.84. 33T
T i T T T T T T T
-10 -5 0 5 10
vel [mm/s]

Fig. 5.21: Ejemplo de espectro Mdssbauer del Fe-a utilizado para realizar una de las
calibraciones de velocidad.

5.6.2. Resultados de los ajustes

En la Fig. 5.22 se presentan los espectros Mossbauer correspondientes al estado de
recepcién y a las cuatro muestras tratadas, sefialandose los subespectros que conforman
los ajustes. Los porcentajes relativos de cada subespectro y sus parametros hiperfinos se
muestran en la Tabla 5.3.
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Fig. 5.22: Espectros Mossbauer y los ajustes correspondientes a (a) el estado de
recepcion, y a los enfriamientos a (b) 300, (c) 100, (d) 50y (e) 15 2C/h.
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Muestra Subespectro | 6 (mm/s) | 2gq (mm/s) B (T) %

1 0.012 o| 33.99 21

2 0.000 0| 31.32 38

Recepcion 3 20.011 0| 2940 17
4 20.023 o| 27.07 17

5 20.025 0| 2484 6

6 0.259 003| 19.93 1

1 0.012 o] 3398 18

2 0.007 o] 3130 31

Enf. 300 2C/h 3 -0.002 o] 2923 21
4 -0.017 o| 2695 18

5 -0.018 o| 2495 10

6 0.260 003| 19.93 2

1 0.013 0| 3384 19

2 20.002 0| 3110 34

3 20.003 0| 2913 17

Enf. 100 2C/h 4 20.017 0| 27.19 14
5 20.017 o| 2503 13

6 0.264 003| 2012 3

1 0.008 0| 33.83 22

2 20.001 0| 31.09 36

3 20.013 0| 2913 16

Enf. 50 2C/h 4 20.021 0| 27.13 14
5 20.043 0| 2491 10

6 0.260 003| 19.91 2

1 0.005 0| 3349 28

2 20.004 0| 3083 32

3 20.020 0| 2896 17

Enf. 15 2C/h 4 20.025 0| 27.12 13
5 20.075 0| 2523 8

6 0.261 003| 2021 2

Tabla 5.3: Pardmetros hiperfinos y porcentaje relativo aproximado correspondiente a cada
subespectro considerado en los ajustes.

Los espectros medidos se ajustaron con seis sextetos (subespectros 1-6).

Los cinco primeros se asignaron a distintos entornos del Fe en la matriz martensitico-
ferritica. Se observa una tendencia decreciente en los valores de campo magnético
hiperfino correspondientes, asociada al aumento del contenido de aleantes
sustitucionales cercanos al Fe. Al analizar los subespectros se hace referencia a una matriz
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martensitico-ferritica ya que, en forma andloga a lo ocurrido en los difractogramas de
rayos X, la técnica de espectroscopia Mossbauer no permite distinguir entre la martensita
y la ferrita en aceros de bajo contenido de C. Estos aspectos se discutirdn con mayor
profundidad en el capitulo de Discusion (cap. 6).

Por otra parte, se asignd un sexteto adicional (6) minoritario, con abundancia relativa que
no supera al 3%, y con campo hiperfino cercano a 20 T. EIl mismo corresponderia a
cementita aleada ((Fe,M)sC) [49].

En algunas muestras se observa ademds la presencia de contribuciones en la regidn
central del espectro que podrian asociarse a precipitados de tipo paramagnético y/o
austenita retenida. Estas contribuciones, no obstante, no se contemplan en el ajuste dado
gue se encuentran enmascaradas por la abundante matriz ferromagnética.
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6. DISCUSION

6.1. Transformaciones de fase de la matriz

Las transformaciones de fase de la matriz se estudiaron sobre la base de las curvas
dilatométricas obtenidas y teniendo en cuenta los resultados de la observacion
metalografica correspondientes a cada velocidad de enfriamiento. De este modo, se
identificaron dos tipos de transformaciones de fase de acuerdo con la literatura previa.

La transformacion de austenita en ferrita, en el rango entre 750 y 650 2C
aproximadamente, ocurrié a velocidades de enfriamiento menores a 140 °C/h. la
formacién de ferrita (bcc) a partir de austenita (fcc) requiere de temperaturas elevadas
(superiores a 600 °C) y de tiempo suficiente para completar la difusién de aleantes,
fundamentalmente del C (intersticial) y el Cr (sustitucional). Estas caracteristicas
determinan la cinética lenta de esta transformacién que, inclusive en enfriamientos a 25
2C/h se produjo de forma incompleta, dando lugar a microestructuras mixtas. A 15 C/h, la
velocidad de enfriamiento resultd suficientemente lenta para completar los procesos de
difusidn necesarios, por lo que la austenita transformé completamente en ferrita.

Se encontré también que las temperaturas de comienzo y finalizacion de Ila
transformacién a la ferrita tienen una tendencia decreciente a medida que aumenta la
velocidad de enfriamiento (ver diagrama TEC, Fig. 5.5). Este comportamiento se encuentra
asociado a la cinética de la transformacién, cuyo comienzo se retrasa al acelerar el
enfriamiento. Las temperaturas Tinicio Y Tfinas S€ pudieron determinar sélo para velocidades
de enfriamiento inferiores a 90 2C/h (con un porcentaje estimado de ferrita superior al
3%), debido al limite de deteccidn del sistema dilatométrico.

La transformacidon martensitica ocurrié a temperaturas aproximadas entre 400 y 150 2C,
en los casos en que la transformacidon de austenita en ferrita resultd incompleta o
suprimida, como sucede en el rango de velocidades de enfriamiento entre 300 y 25 2C/h.
Dado que esta transformacién no involucra difusién, posee una cinética rapida y se
produce en un rango de temperaturas mas bajas que la transformacion a la ferrita.

Sobre la base de los resultados obtenidos, se encontré que para las condiciones de
austenizacion estudiadas, la velocidad critica para la formacion de ferrita (V,) se
encuentra entre 15 y 25 2C/h. La velocidad critica para la formacién de martensita (V,),
por su parte, estd en el rango de 140-200 2C/h.
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La temperatura de inicio de la transformacién martensitica (Ms) resulté cercana a 350 2C,
presentando una tendencia creciente con la disminucién de la velocidad de enfriamiento.
El aumento de estas temperaturas es atribuible a cambios en la composicion de la fase
austenitica. Este hecho puede relacionarse con la ecuacidn lineal de Andrews [50],
formula empirica que describe la variacién de la temperatura Ms con la concentracion en
peso de los elementos aleantes en la austenita

Mg =539 —423C —-304Mn—121Cr —17.7Ni—7.5Mo + 10 Co — 7.5Si. (6.1)

En los enfriamientos realizados a velocidades inferiores a 140 2C/h se produce una
transformacion parcial a la ferrita que trae aparejada una segregacién de C intersticial
desde la ferrita hacia la austenita. La precipitacion de fases minoritarias asociada con esta
segregacion disminuye la cantidad de aleantes disueltos en la austenita. De este modo, el
aumento de temperaturas encontrado resulta consistente con una disminucién en la
concentracion de elementos aleantes principales como Cr y C en la austenita de alta
temperatura.

Considerando la composicidn del acero bajo estudio (informada en la Tabla 4.1), se utilizé
la formula de Andrews para calcular la temperatura Ms que corresponderia al caso en que
la totalidad de los aleantes se encontrasen en solucidn sélida en la fase austenitica de alta
temperatura. La temperatura obtenida fue de 357 oct, valor gue resulta comparable con
las temperaturas Ms medidas para las muestras completamente martensiticas. Este
resultado daria cuenta de que la mayoria de la precipitacién hallada en la microestructura
final de estas muestras no comenzé a formarse sino hasta después del comienzo de la
transformacién a la martensita, en un proceso de auto-revenido.

6.2. Microestructura resultante

A las velocidades de enfriamiento de 300 y 15 2C/h, se encontré la formacién de
estructuras completamente martensitica y completamente ferritica respectivamente.

A velocidades intermedias -100 y 50 2C/h- la microestructura final resultdé martensitico-
ferritica. A partir del andlisis de imagen realizado se estimaron porcentajes de ferrita
respectivosde 2.3+ 0.5y 46 + 2 %.

' Cabe destacar que la férmula de Andrews posee un margen de error de 14 °C, vinculado a la
variacion de M que se produce al modificar las temperaturas de austenizado en un rango entre
870y 1200 °C.
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Estos resultados concuerdan con la tendencia termodindamica a formar ferrita al enfriar
desde la fase austenitica. La cinética de la transformacion de fase asociada determina que
cuando el enfriamiento es relativamente rapido, la formacién de ferrita resulta
interrumpida, como ocurre en las muestras mixtas, o suprimida, como en el caso del
enfriamiento a 300 2C/h. Ocurre entonces que el porcentaje de ferrita aumenta al
disminuir la velocidad de enfriamiento debido a la prolongacién temporal de la
transformacién de austenita en ferrita.

Por su parte, la formacién de martensita se encuentra asociada a un cambio de fase desde
la austenita que no involucra difusiéon, de forma tal que el C retenido en solucién sélida da
lugar a una distorsidon en las celdas unitarias hacia una estructura bct. Los esfuerzos de
corte asociados que se producen en el seno del material generan la microestructura de
listdn que presentd esta fase.

6.3. Difraccion de rayos X

En la Tabla 6.1 se comparan los parametros de red publicados en la literatura [41,51] con
los que se obtuvieron partir de los ajustes Rietveld en el presente trabajo. La tabla no
posee los valores de referencia de la martensita debido a su fuerte dependencia con el
contenido de C del acero.

En el caso particular de los aceros de bajo contenido de C, la determinacion de los
parametros de red de la martensita presenta dificultades asociadas a la disminucion de su
tetragonalidad y al ensanchamiento microestructural de los picos del patréon de difraccion
gue enmascara la posicion de los maximos de Bragg.

Si bien hay evidencias de la validez de la ec. (1.1) para concentraciones de C hasta 0.01 %
en peso [52], diversos autores han informado la presencia de una transiciéon en la
estructura cristalografica de la martensita de bct a bcc (transicidn cubica-tetragonal) por
debajo de una composicidn critica, que ha sido registrada en valores de 0.25 [53], 0.18
[54] y 0.03 [55] % C. La naturaleza de esta transicién fue descripta por Zener vy
Khachaturyan [55] con una teoria de orden-desorden, segun la cual la tetragonalidad de la
martensita surge de una distribucion preferencial de los dtomos de C en los sitios
intersticiales octaédricos de la red bcc. Siendo que actualmente la estructura de la
martensita con bajo contenido de carbono se encuentra en discusion, en esta Tesis se
optd por un modelo tetragonal para el acero bajo estudio, con un contenido de 0.13% C
(maximo).
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Param. Ref. L, Enf. Enf. Enf. o
Fase | o (&) | [a,s1) | R€CePCOM | 3000c/h | 100ec/h | soecsh | ENF1°C/h
a - 2.87274 (4) | 2.87490 (6) | 2.8753 (1) | 2.87401 (9)
Marten. —
c - 2.87662 (7) | 2.8760 (1) | 2.8766(2) | 2.8787 (1)
Ferrita | a | 2.867 (1) - - 2.8754 (1) | 2.87412 (3) | 2.87380 (1)
Austen. | a | 3.57 (1)* - 3.6006 (3) | 3.5998 (3) | 3.6120 (6) -
a | 477(2) | 4.7429(4)
M,X - - - -
c | 443(1) | 4.468(2)
M,3Ce a | 10.64(1) | 10.630(1) - . 10.626 (2) | 10.625 (1)
a | 453(1) 4.5078 (3) | 4.5243(6) | 4.5426 (4)
M,Cs b | 7.01(1) - - 7.048 (1) | 7.089(2) | 6.9898 (6)
¢ |1214(1) 12.008 (1) | 12.489(2) | 12.178(1)

Tabla 6.1: Parametros de red de las fases consideradas en los ajustes Rietveld, en
comparacion con valores de referencia publicados en la literatura. (*: extrapolacion de
ref. [51])

Los parametros a y c y el cociente ¢/a de la martensita obtenidos a partir del ajuste
Rietveld, se grafican en las Fig. 6.1 y 6.2 en funcidn de la velocidad de enfriamiento de las
muestras analizadas. Como se puede ver, la tetragonalidad de la martensita disminuye
con el aumento de la velocidad de enfriamiento, sugiriendo una posible disminucién del
contenido de C en la celda unitaria. Este comportamiento implicaria que la fase
martensitica en las muestras mixtas debe poseer un contenido de C en solucidn sélida
mayor que en la muestra completamente martensitica.

Por otra parte, el aumento en la temperatura Ms que presentan las muestras mixtas se
atribuyd en la seccion 6.1 a una disminucidn del C disuelto en la fase austenitica de alta
temperatura, asociada a la formacion de ferrita y la consecuente precipitacion de fases
minoritarias (carburos o carbonitruros). La conciliacion de ambos resultados llevaria a
asumir que la disminucidn del contenido de C en la austenita es, sin embargo, compatible
con un aumento de la cantidad de C retenida en la martensita hasta temperatura
ambiente en las muestras de microestructura mixta. En consonancia con esta observacion
aparentemente contradictoria, las micrografias electréonicas de las muestras mixtas
(seccion 5.4) sugieren -en el seno de la fase martensitica- una cantidad de precipitacién
menor que la muestra enfriada a 300 2C/h; esta estimacion debe ser corroborada
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cuantitativamente en el futuro. En otras palabras, el proceso de auto-revenido de la
martensita luego de la formacion del constituyente (ferrita + carburos) podria diferir
significativamente del mismo proceso en el caso de la muestra de estructura martensitica
“pura”.

2.879

28781 e c

N

@

<

~
1

28764 e 3
2.875 LT e

28744 ¥

parametros de red [A]
]

2.8734

T T T T T T T T T T T
50 100 150 200 250 300
velocidad de enfriamiento [°C/h]
Fig. 6.1: Parametros de red de la martensita hallados en funciéon de la velocidad de
enfriamiento. Las lineas punteadas se trazaron para visualizar la tendencia de los datos.
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Fig. 6.2: Cociente c/a de la martensita hallado en funcién de la velocidad de enfriamiento.
Las lineas punteadas se trazaron para visualizar la tendencia de los datos.

El pardmetro de red obtenido para la ferrita, por su parte, presenta buen acuerdo con el
valor de referencia, informado para el hierro puro. El aumento del pardmetro de red
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correspondiente a la experiencia enfriada a 100 2C/h, en relacion a las otras dos que
también presentaron fase ferritica, no resulta significativo dada la baja fraccién en
volumen que posee la ferrita en esa muestra.

En cuanto a la austenita retenida, se advierte un aumento de su parametro de red en el
caso de la muestra enfriada a 50 2C/h. Esta variacidon en el tamafio de la celda unitaria se
puede asociar a una mayor cantidad de C en solucién sélida y es compatible con
inhomogeneidades en la distribucidn del C en la austenita de alta temperatura. Dado que
el C es un potente estabilizador de la fase Y, es razonable que su concentracion tienda a
ser mas elevada en la fraccidn de la austenita que se retiene hasta temperatura ambiente.
También es esperable que este mecanismo de estabilizacion se evidencie a velocidades de
enfriamiento bajas (experiencia de enfriamiento a 50 2C/h), cuando la cinética
desfavorece la retencién de austenita.

A causa de que la austenita es metaestable a baja temperatura, el pardmetro de
referencia que se cita en la Tabla 6.1 proviene de la extrapolacién a temperatura
ambiente de las ecuaciones empiricas halladas en [51] para austenita en el rango de 1100-
1600 2C.

Considerando los posibles errores acarreados por sus fracciones en volumen
relativamente bajas, los parametros de red hallados para las fases precipitadas resultan
aceptables con respecto a los valores citados en la literatura.

Cabe destacar también que los porcentajes de ferrita resultantes del ajuste Rietveld
muestran buen acuerdo con los que se obtuvieron metalograficamente a partir del analisis
de imagen (Tabla 6.2), teniendo en cuenta que, como se mencioné en la seccién 5.3.1, el
analisis de imagen incluye la precipitacidon dentro de los porcentajes correspondientes a
cada regién de la matriz.

Ajuste Rietveld Andlisis de imagen
F M F M

Muestra

Enf. 100 °C/h | 3.240.1 8913 2.3+0.5 | 97.7+0.5

Enf. 50 2C/h 401 45+2 4612 5412

Tabla 6.2: Comparacion entre los porcentajes de fase hallados a partir del ajuste Rietveld y
los que arrojo el andlisis de imagen de las micrografias dpticas.
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6.4. Estructura hiperfina de la matriz

La discriminacion entre martensita y ferrita a partir de la técnica de espectroscopia
Mossbauer, se basa en la presencia de carbono intersticial en la red martensitica que
produce alteraciones en el campo magnético hiperfino del hierro metalico.

En el trabajo de Ron y col. [45]. se plantea que la estructura cristalina de la martensita se
encuentra conformada por tres celdas unitarias, una bcc, y otras dos bct (bct 1y bct 2) con
distinto cociente c/a. Estas estructuras surgen de la distorsién de los pardmetros de red
introducida por la presencia de atomos de carbono que pueden ocupar ninguno, uno o
dos sitios intersticiales por celda unitaria. Segun estos autores, los parametros dered ay ¢
gue se informan generalmente para la martensita son los valores medios que resultan de
estas tres estructuras.

De acuerdo con el analisis realizado en esa publicacion mediante espectroscopia
Mossbauer, la técnica discrimina esas tres contribuciones que cuentan con campos
hiperfinos de 33,0 (bcc), 30,4 (bct 1) y 27,4 T (bct 2). Adicionalmente, se observa que la
intensidad de estas contribuciones depende del contenido de carbono.

En el caso particular del acero P92, con 0.13% C (maximo), las contribuciones bct resultan
despreciables. Para el analisis de los espectros, se considerd entonces una matriz de tipo
bcc.

Los subespectros utilizados para modelar la matriz en los ajustes se plantearon teniendo
en cuenta el trabajo de Wertheim y col. [56], en el que se estudian los campos magnéticos
hiperfinos que contribuyen al espectro Moéssbauer de aleaciones ferromagnéticas binarias
ricas en hierro de tipo FeX (donde X=Ti, V, Cr, Mn, Co, Ru, Al, Ga o Sn es el elemento
aleante).

Para describir estos campos, dichos autores plantean la expresidon semi-empirica
B(m,n) = Bp,(1 + an + bm)(1 + kc) (6.2)

donde el nimero de aleantes sustitucionales ubicados como primeros (n) y segundos (m)
vecinos en la red bcc del Fe modifican proporcionalmente el campo del Fe puro (Br). En la
férmula, ¢ es la concentracién atémica del aleante y a, b y k son las constantes de
proporcionalidad.

Considerando que a,b<0 y k>0 (para todos los elementos analizados excepto el Co que
posee caracter magnético), la ecuacién da cuenta de una interaccion de corto alcance
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entre los atomos aleantes y el Fe que genera una disminucién de la densidad de espin
local y en consecuencia disminuye el campo hiperfino. En el caso particular en que n,m=0,
en cambio, el campo hiperfino es mayor al que poseeria el Fe puro. Este resultado
indicaria que los atomos de Fe que no cuentan con aleantes cercanos, ven alterada su
densidad de espin debido a un efecto de reacomodamiento de largo alcance causado por
la disminucién local de campos hiperfinos en los atomos de Fe que si poseen aleantes
cercanos.

La proporcidn en que cada uno de los campos contribuye al espectro, se puede calcular a
partir de la férmula

8\ (6 -
P(n,m =()( )c"+m1—cl4"m, 6.3
mm)=()( ) m1-o) (6.3)
que considera una distribucidn aleatoria de los aleantes en la red bcc del Fe, para la cual el
numero de primeros y segundos vecinos es de 8 y 6 respectivamente.

Para las muestras estudiadas en el presente trabajo se analizé entonces el efecto que el Cr
genera sobre los campos hiperfinos que componen el espectro, debido a que es el aleante
mayoritario del acero P92 y a que posee una alta probabilidad de sustituir al hierro en la
red (dado que poseen radios atémicos similares; Fe:1.56 A, Cr:1.66 A). Considerando la ec.
(6.2) y la concentracién de Cr del acero (9.3 %at), se calcularon los valores de campos
correspondientes a distintos valores de n y m. (Los parametros a, b y k correspondientes al
Cr son respectivamente, -0.083, -0.07 y 0.4 [56]).

Se encontré que para N=n+m fijo, los campos toman valores préximos. Por esta razon,
para cada valor de N se calculé un valor de campo hiperfino medio, ponderado segun la
ec. (6.3). En la Tabla 6.3 se muestran los resultados del cdlculo y los porcentajes
correspondientes para valores de N<4, los cuales representan el 99,5 % de las
contribuciones al espectro.

N (n, m) B [T] %

0 (0, 0) 34,2 | 26,7
1 (1, 0); (0,1) 31,5 | 37,0
2 (2,0); (1,1); (0,2) 28,9 | 23,8
3 (3,0); (2,1); (1,2); (0,3) 26,2 9,4
4 | (4,0);(3,1); (2,2); (1,3);(0,4) | 23,6 | 2,6

Tabla 6.3: Campos hiperfinos medios y porcentajes calculados segun las ecuaciones (6.2) y
(6.3) para cada valor de N.
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c)

En base a los valores obtenidos, se asignd un valor de N a cada subespectro utilizado para
modelar la matriz en las muestras analizadas. La relacidn entre los campos hiperfinos
correspondientes y N se ajusté con una funciéon lineal, obteniendo para cada muestra
coeficientes de correlacion lineal entre 0.991 y 0.998 (Fig. 6.3). En acuerdo con el modelo
de Wertheim, se observa que los campos magnéticos hiperfinos decrecen con el valor de
N, es decir, a mayor cantidad de Cr en las primeras esferas de coordinacion del Fe.

a) b)
348 ®m B experimental 348 ®m B experimental
1 - e B calculado | .. e Becalculado
32 'Y 32 \.\
30- . 30
= L N = L
o 28 - . m 281 ‘.
26+ ® . 26 * -
\‘. ‘\.
24 ° 24
0 1 2 3 4 0 1 2 3 4
N N
d) e)
3410 ®m B experimental 3418 ®m B experimental 3449 m B experimental
32] ® B calculado 32 ® B calculado 32] Tl ® B calculado
g [ -
30- 30- 30-
E v E L E .
28 o 28 . = 28
26- ° 261 ° - 261
n m
24 24 24
1 2 3 4 0 1 2 3 4 0 1 2
N N N

Fig. 6.3: Campos magnéticos hiperfinos experimentales y calculados [56] para cada
muestra en funcién de N: (a) estado de recepcién y muestras enfriadas a (b) 300, (c) 100,
(d) 50 y (e) 15 eC/h. Las lineas punteadas indican el ajuste lineal realizado sobre los datos

experimentales.

En la misma figura, se puede ver que los campos hiperfinos obtenidos y los valores
calculados presentan buena correspondencia para N=0, 1y 2. Este resultado indicaria que,
de acuerdo con su alta probabilidad de sustituir al Fe en la red bcc, el Cr es un elemento
que predomina como primer y segundo aleante sustitucional (N=1,2) en las primeras
esferas de coordinacién. Asimismo, el efecto de largo alcance generado por la presencia
de Cr explica correctamente el aumento del campo hiperfino de los dtomos de Fe que no
poseen aleantes sustitucionales cercanos (N=0).
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Para los valores de N=3 y 4 se observa un apartamiento de los valores medidos por sobre
los valores calculados, que podria estar asociado a la presencia de otros aleantes ademas
del Cr que no se consideran en el modelo tedrico, y/o a Cr u otros elementos aleantes en
esferas de coordinacién mas alejadas. Por ejemplo, elementos como el Mn y el V, poseen
coeficientes a y b menores (en mddulo) que los correspondientes al Cr, lo que permite
explicar que la pendiente experimental de B en funcién de N resulte menos pronunciada
que la correspondiente a los datos calculados.

El andlisis precedente permite interpretar también la Fig. 6.4 donde los porcentajes de
contribucién de cada subespectro, obtenidos a partir de los ajustes de los espectros
Mossbauer, se comparan con los valores calculados. Como se puede ver, la concentracién
de Cr considerada en los cdlculos permite describir correctamente el mdaximo de
probabilidad que presenta la contribucidn correspondiente a N=1. La subestimacién de los
porcentajes tedricos en relacién a los que se obtuvieron experimentalmente para N=3,4,
se podria corresponder, como se mencioné anteriormente, con distribuciones de otros
aleantes en la red bcc, que no se consideran en la ec. (6.3).

. a recepcion
404 o 300°C/h
35 ] g 100°C/h
1 G ¥ 50°C/h
30 15°C/h
o 251 " m porcentaje
T, 1 ¥ " calculado
£ 204 o
¢ 4{ O " A
g 15 -
g |
104 ] v
5] u
] |
04
0 1 2 3 4

Fig. 6.4: Porcentaje de contribucion de cada subespectro al espectro total en funcién de N
correspondiente a cada muestra, en contraste con los valores calculados [56].

Adicionalmente, los valores de corrimiento isomérico de los subespectros presentaron
una tendencia decreciente con el aumento de 4tomos de aleantes (Cr) (como se puede ver
en la Tabla 5.3). Esta disminucién de corrimiento isomérico se encuentra vinculada a un
aumento de la densidad electrénica en orbitales s, que en este caso es generada por la
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mayor atraccidn que experimentan los electrones hacia los atomos de Fe que hacia los de
Cr, dada su mayor electronegatividad.

6.5. Austenita retenida

Los difractogramas de rayos X dieron cuenta de la presencia de austenita retenida para las
muestras enfriadas a 300, 100 y 50 2C/h. Los porcentajes determinados a partir de los
refinamientos Rietveld, resultaron crecientes con la velocidad de enfriamiento, con
valores situados entre 8 y 1 %.

Este resultado se corresponde con la metaestabilidad de la austenita a temperatura
ambiente, es decir, al utilizar velocidades de enfriamiento menores se evidencia su
tendencia termodindmica a transformar completamente en ferrita o martensita.

Debido a su cardcter paramagnético, la austenita contribuye a los espectros Mdssbauer
con una estructura tipica de singulete o doblete que se distingue en forma clara de las
contribuciones ferromagnéticas (de la martensita o de la ferrita), permitiendo cuantificar
la cantidad de austenita retenida en aceros [46,57].

En los espectros medidos, no obstante, la zona central del espectro resulta dificil de
dilucidar frente a las contribuciones mayoritarias de la matriz ferromagnética. En la Fig.
6.5 se muestra una ampliacién de la zona central del espectro para la muestra enfriada a
300 eC/h, en la cual se vislumbra la presencia de uno o mas subespectros paramagnéticos
que podrian corresponder a la fase austenita y/o a algun tipo de precipitado.

No se descarta tampoco que la preparacion de muestras asociada a la espectroscopia
Mossbauer (realizacién del polvo), haya producido descomposicion de la austenita, dada
su condicién de metaestabilidad.
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Fig. 6.5: Detalle de la zona central del espectro de la muestra enfriada a 300 2C/h, donde
se vislumbra la posible presencia de contribuciones paramagnéticas.

La retencién de la fase austenita hasta temperatura ambiente ha sido ya informada para
una variedad de condiciones metalurgicas en trabajos previos relacionados con aceros 9%
Cr, en los que fue identificada en base a difraccién de rayos X [58] y microscopia
electrdénica de transmision (TEM) [59]. En lo que respecta especificamente al acero grado
P92, pequeiias cantidades de austenita retenida han sido detectadas por TEM en los
bordes de listones martensiticos luego de un tratamiento en fase austenitica a 970 2C
durante 2 horas [60].

En este sentido, es interesante notar que en las experiencias realizadas en esta Tesis, se
pudo identificar claramente la austenita retenida no sélo en el caso de transformacion
completa a la martensita (experiencia de enfriamiento a 300 2C/h) sino también cuando se
produjo una estructura mixta ferrita-martensita (experiencias de enfriamiento a 100 2C/h
y 50 2C/h), esto es, en casos en que la fraccion de martensita es considerablemente
menor. Segun nuestra revisidon bibliografica, no se ha informado hasta el momento Ia
deteccién de austenita retenida a tan bajas velocidades de enfriamiento. Cabe especular
sobre la posible estabilizacién de la austenita debido a aumentos locales de la
concentracion de C, en acuerdo con el aumento del pardmetro de red de la austenita
observado en la experiencia enfriada a 50 2C/h (seccién 6.3).

La identificacién de la austenita se puede complementar a futuro con técnicas como TEM-
SADP (Patréon de difraccion de area seleccionada) que permite identificar localmente
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estructuras cristalinas. En ese caso, es necesario procurar que la preparacién de muestras
no produzca descomposicion de la austenita.

Segun lo informado en la literatura previa [60], cabe investigar la presencia de austenita

retenida en bordes de listdn, como podria ser el caso de las formaciones que se hallaron
en la muestra enfriada a 300 2C/h (ver Fig. 6.6).

F/g 6 6: P05|bles formacnones de austenlta retenida en bordes de listones martensiticos.
Micrografia correspondiente a la muestra enfriada a 300 2C/h.

6.6. Fases precipitadas

La Tabla 6.4 sintetiza el listado de las fases precipitadas cuya presencia se sugiere sobre la
base del analisis con las técnicas de microscopia electrénica de barrido por emisién de
campo, difraccidn de rayos X y espectroscopia Mossbauer.

Dif — E p
Muestra Matriz Microscopia electrénica ffraccion de speﬂctroscopla
rayos X Md&ssbauer
Recepcidn M Facetados, Esferas M;3C6, MoX MsC
Enf 300 eC/h M Bastoncillos, Rosetas MsC
M Bastoncillos, Rosetas
Enf 100 eC/h M-Cs MsC
F Fibras, Facetados, Coalescidos
M Bastoncillos, Rosetas
Enf 50 QC/h M23C6, M7C3 I\/I3C
F Fibras, Facetados, Coalescidos
Enf 15 2C/h F Bandas, Facetados M,3Ce, M5Cs MsC

Tabla 6.4: Precipitacion sugerida en base a microscopia electrdnica de barrido por emisién
de campo, difraccién de rayos X y espectroscopia Mossbauer. (M: martensita, F: ferrita).
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8.2.1. Estado de recepcion

En el estado de recepcidon se observaron precipitados de morfologia facetada, con
tamafios tipicos de 150-250 nm y sitios de nucleacién en ex-bordes de grano austeniticos.
Este tipo de precipitacidon concuerda con la identificada como My3Cs en [61] y [62], para
aceros con 9y 12 % Cr respectivamente. En ambas publicaciones la observacion mediante
microscopia electrénica se complementé con una identificacion local mediante EDX
(Espectroscopia de rayos X dispersiva en energia, para andlisis composicional) y SADP
sobre réplicas por extraccién con carbono.

El andlisis del patrén de difraccidon correspondiente a dicha muestra apunta en el mismo
sentido, ya que presentd picos atribuibles a la fase M»3Cs.

Tanto la distribucion como el tipo de precipitados en el estado de recepcién resultaron
distintos a los que presentaron las otras muestras analizadas. Esto se vincula con el
tratamiento de revenido que posee el estado de recepcion, el cual favorece la nucleacién
de fases precipitadas de acuerdo con la secuencia:
Matriz (solucion sélida) - M;C — M,C3 —» M,5C,.

8.2.2. Muestras tratadas

En cuanto a las muestras tratadas térmicamente, se observaron morfologias de
precipitacion distintas en zonas ferriticas y martensiticas.

En la zona martensitica se encontrd precipitaciéon en el interior de los listones con forma
de bastoncillos orientados (ancho: 20-40 nm, largo: 60-150 nm) y de tipo “roseta” (100-
200 nm). Ambas morfologias fueron observadas en aceros P91 [63], en donde se propuso
gue el tipo roseta podia corresponder a clusters de precipitados de tipo bastoncillo, con
posterior coalescencia.

La morfologia y el tamafo de los bastoncillos guardan correspondencia con la
precipitacion informada como MsC por Jones y col. [64] en aceros P91 normalizados, y por
Ennis y col. [60] en aceros P92 austenizados a 9702C durante 2 horas. Posiblemente
debido a su pequefia fraccidon en volumen, esta fase no presentd picos visibles en los
difractogramas de rayos X. Al utilizar una direccién perpendicular de incidencia, no
obstante, se vislumbran picos atribuibles a esta fase (Fig. 5.19). En este sentido, la
presencia de efectos de tipo textura concuerda con la observacion de orientaciones
preferenciales en los bastoncillos.
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En la ferrita, en cambio, se observé una mayor variedad y cantidad de fases precipitadas
como las fibras (ancho<40 nm, largo: 200-1000 nm), los facetados pequefios (<50 nm) y
las estructuras formadas por fases precipitadas coalescidas. Estas uUltimas, presentan una
morfologia similar a la hallada en [62] para precipitacion M,3Cg coalescida durante ensayos
prolongados de termofluencia.

La muestra completamente ferritica (experiencia enfriada a 15 9C/h) presentd
precipitados con morfologia de bandas, como posible resultado de una nucleacién en la
interfase durante la transformacidon de la austenita a la ferrita [3]. La variedad de
morfologias de precipitacidén halladas en esta muestra es menor a la que se observé en la
zona ferritica de las muestras mixtas. Este hecho puede vincularse con que algunos de los
precipitados observados en el caso de las muestras mixtas posean el caracter de fases
intermedias en la secuencia de precipitaciéon, y que a velocidades de enfriamiento
menores tiendan a formar otras fases propias del equilibrio termodindmico. También
puede proponerse que el tipo de precipitacion observada en muestras mixtas haya
tendido a formar estructuras con morfologia coalescida en la muestra completamente
ferritica.

El analisis de los espectros Mdssbauer dio lugar a la identificacién de una contribucion
asociada al carburo MsC en todos los espectros analizados, en porcentajes menores a 3 %
y con campo hiperfino cercano a 20 T. Sobre la base de publicaciones relativas al analisis
Moéossbauer de la cementita [47,49] y teniendo en cuenta que el Cr es el aleante
mayoritario del acero, el campo hiperfino encontrado corresponderia a cementita aleada
de tipo (Fe1.4Cry)3C, con x=0.1.

La identificacién de contribuciones correspondientes a la cementita incluso en la muestra
completamente ferritica, indicaria la existencia de otro tipo de morfologias asociadas a
este precipitado, ademas de los bastoncillos hallados en regiones martensiticas.

En todas las muestras se observaron contribuciones minoritarias en la region central del
espectro MGssbauer que podrian asignarse a precipitados paramagnéticos (y/o austenita
retenida, como se discutid en la seccién 6.5). Una ampliacién del espectro del estado de
recepcién -en el cual estas contribuciones centrales resultaron las mas notorias- se
grafican en la Fig. 6.7 en conjunto con algunas posiciones tipicas informadas en la
literatura [47,48] para dobletes correspondientes a las fases M»3Cg, M;C3 y M)X.
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Para poder dilucidar esta region del espectro, seria apropiado reforzar las contribuciones
de los precipitados al espectro Moéssbauer a partir de una preparacién de muestras que
involucre una disolucién selectiva de la matriz.
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Fig. 6.7: Detalle de la zona central del espectro de la muestra en estado de recepcidn,
indicando posiciones tipicas para dobletes de posibles fases precipitadas.

Como trabajo a futuro, las hipétesis relativas a la identificacion del tipo de precipitados
presentes, deben ser contrastadas mediante técnicas como TEM-EDX y TEM-SADP que
permiten obtener informacién local sobre composicidén y estructura cristalina de fases con
tamafios de algunas decenas de nanémetros.

6.7. Modificaciones propuestas al diagrama TEC

En base a los resultados que aportaron las distintas técnicas experimentales, se
propusieron modificaciones (Fig. 6.8) a los diagramas TEC publicados en la literatura
[18,19].

La superposicion realizada sobre los diagramas citados tiene como fin facilitar su
comparacion con las temperaturas y los limites de los campos hallados en esta Tesis. No
obstante, es necesario tener en cuenta que las condiciones de austenizacion de estos
diagramas son diferentes a las utilizadas y que ademds presentan una ligera variabilidad
en la composicion quimica del acero. Esta variabilidad composicional permitiria explicar
las diferencias de unos 50 2C entre las temperaturas que limitan el campo martensitico
obtenido y el que se informa en [18] (Fig. 6.8 a).
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Fig. 6.8: Modificaciones propuestas (en negro) a los diagramas TEC publicados en la

literatura (en azul). (a: [18], b: [19]).
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En el caso de [19] (Fig. 6.8 b), las temperaturas que limitan los campos presentan buena
correspondencia con las halladas; es notorio también que las curvaturas de las rampas de
enfriamiento no concuerdan, este hecho se debe a que las velocidades de enfriamiento
utilizadas en esa publicacién no son constantes en el tiempo.

Las modificaciones que se introdujeron en el diagrama TEC comprenden la presencia de
austenita retenida a velocidades de enfriamiento mayores a 50 2C/h, y las velocidades
criticas para la formacién de martensita (entre 140 y 200 2C/h) y de ferrita (entre 15y 25
oC/h).
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7. CONCLUSIONES

En este trabajo de Tesis se estudiaron las transformaciones de fase del acero P92 al
realizar ciclos térmicos de austenizacion (a 1050 2C durante 30 min) seguidos de
enfriamientos a velocidades en el rango entre 300 y 15 2C/h. Para finalizar, se sintetizan
las conclusiones obtenidas:

® Las microestructuras resultantes pertenecieron a los campos de fase completamente
martensitico (enfriamiento a 300 2C/h), completamente ferritico (enfriamiento a 15
2C/h) y martensitico-ferritico (enfriamientos a 100 y 50 C/h).

= Las velocidades criticas obtenidas se encontraron entre 200 y 140 2C/h para la formacion
de martensita y entre 25y 15 2C/h para la formacién de ferrita.

= Para las muestras mixtas se estimé el porcentaje de ferrita a partir de andlisis de imagen
de micrografias Opticas. Teniendo en cuenta la sobreestimacién por incluir la
precipitaciéon dentro de la zona ferritica, los resultados presentaron una correspondencia
aceptable con los porcentajes de fase que arrojé el ajuste Rietveld de los difractogramas
de rayos X, en los cuales se utilizé un criterio microestructural para distinguir y evaluar
las dos contribuciones presentes en la superposicidon entre los picos de la martensita y la
ferrita.

= A partir del analisis Mdssbauer se analizé el efecto que genera el Cr en solucion sélida
sobre el campo magnético hiperfino y el corrimiento isomérico del Fe de la matriz,
mostrando la presencia de distintos entornos de hierro debido a diferentes
concentraciones de Cr.

=Se detectd la presencia de austenita retenida en las muestras enfriadas a 300, 100 e
inclusive a 50 2C/h. La identificacion se realizo a partir de los difractogramas de rayos X,
cuyos ajustes Rietveld indicaron porcentajes de 8, 5 y 1 % respectivamente. No se
lograron distinguir contribuciones apreciables de la austenita en los espectros
Mossbauer ya que posiblemente se encuentren enmascaradas por las contribuciones
ferromagnéticas de la matriz.

= Los picos minoritarios identificados en los difractogramas de rayos X sugieren la
presencia de precipitacidon de tipo M»3Cgs (M=Cr, Fe, Mo, W, V) y M,C; (M=Cr, Fe) en las
muestras enfriadas a menores velocidades (100, 50 y 15 C/h). En la muestra revenida, la
precipitacion hallada correspondid al tipo M»3Cs y MX (M=Cr, Nb; X=C, N). Por su parte,
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la espectroscopia Moéssbauer da cuenta de la presencia de MsC (M=Fe, Cr) en todas las
muestras estudiadas.

=Se aportd nueva informaciéon al diagrama TEC del material, en la regidon de bajas
velocidades de enfriamiento.
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8. APENDICE: Algoritmo PID

El control PID (proporcional, integrativo y derivativo) es uno de los métodos mas comunes
de realimentacién utilizados en la industria. Formalmente, el algoritmo consiste en enviar
una sefal de control u(t) de la forma:

t

_ 1
u(t) =K| e(t) + Flf e(t)dt + Tp

d e(t)
dt

Donde e=y,-y es el error de la variable controlada (y) respecto del valor programado (yp).
De esta forma, la sefial de control se compone de tres términos: uno proporcional al error,
otro proporcional a su integral y otro ultimo proporcional a su derivada. El término
integral permite corregir una desviacidn prolongada en el tiempo (tipo offset) de la
variable controlada respecto de la consigna. La funcién del término derivativo es generar
una accién “predictiva” proporcional a la tasa de cambio de la sefial de error. Cabe notar
que la definicién de error introducida es propia de una accién “inversa” como la utilizada
en ciclos de calentamiento: ante un aumento de la temperatura medida (respecto a la
programada) disminuye el calentamiento y viceversa. En el caso de un control de
refrigeracion, el error se define e=y-yp lo que determina una accién “directa”

Cuando se ingresa una consigna que requiere una respuesta rapida, interviene
principalmente el control derivativo. A medida que la variable se aproxima a la consigna
predomina el control proporcional. El control integrativo, por su parte, actia con mayor
retraso sobre el error remanente [65].

Fig. 8.1: Banda proporcional (BP) del algoritmo de control PID.

El peso de estos términos es regulado por la ganancia del controlador (K), el tiempo de
integracion (7)) y el tiempo de derivacién (Tp). En los modelos comerciales, el operador
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usualmente elige los parametros de banda proporcional, tasa de integracién (inversa de
T)) y tiempo de derivacidon. La banda proporcional (ver Fig. 8.1) define un rango de
temperaturas alrededor del valor programado de forma que la potencia sea 0 y 100% en
los extremos superior e inferior respectivamente. La ganancia del controlador resulta
inversamente proporcional a la extension de la banda proporcional.
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