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RESUMEN

Son cerca ya de 150 afios los que el mundo de la metalurgia lleva estudiando la
formacion del microconstituyente laminar de ferrita y cementita conocido como
perlita, y ain existen preguntas sin respuestas respecto a los mecanismos de

transformacion de la austenita en perlita.

El objetivo de esta tesis es estudiar en detalle la transformacién isotérmica de
austenita en perlita para tratar de dar solucion a algunas cuestiones sobre las que
aun existe cierta controversia. Para abordar este trabajo se han disefiado distintas
aleaciones para estudiar el efecto que tiene la composicion, temperatura, el
tamafio de grano austenitico de partida (TGA) o la particion de soluto a través de

la intercara en este tipo de estructuras laminares.

Primeramente se evalu6 en un acero hipoeutectoide Fe-C-Mn el efecto de la
temperatura de austenizacién y por tanto, del TGA, en los pardmetros
morfologicos de la perlita y se revisaron algunos conceptos clasicos de la
literatura sobre la transformacion perlitica. Los resultados obtenidos indican que
a pesar de que la temperatura de austenizacion es independiente del espaciado
interlaminar o del tamano de colonia perlitica, si que tiene un efecto directo en el
ancho de las ldminas de ferrita y de cementita (aun manteniéndose constante el
espaciado) asi como en la fraccion de volumen de ferrita y de perlita obtenidas en
la microestructura final. Para composiciones situadas fuera de la extrapolacion de
Hultgren se observaron microestructuras con una fraccion en volumen de perlita
mayor que para el caso de aleaciones situadas dentro de la extrapolacién de
Hultgren. Por este motivo se revisaron los modelos y ecuaciones que describen el
fluyjo y concentracién de carbono en la intercara austenita/perlita para poder

justificar las diferencias observadas experimentalmente.



Otro de los objetivos clave es estudiar la formacion de perlita divergente en
distintos sistemas de aleacién y evaluar el efecto de los elementos aleantes
durante la transformacion perlitica. Para llevar a cabo este trabajo, primeramente
se caracterizd y estudié un sistema ternario Fe-C-Mn y los resultados obtenidos
se compararon con los obtenidos en un sistema cuaternario Fe-C-Mn-Al. En
ambos sistemas se estudio la particion de soluto a través de la intercara por
diversas técnicas y se analiz6 la cinética y la termodindmica de la divergencia.
Con ayuda del software termodindmico Thermocalc, justificaremos
termodindmicamente las evidencias experimentales encontradas para ambos
sistemas. Los resultados obtenidos nos permiten concluir que la perlita
divergente crece bajo condiciones de estado no estacionario donde la austenita
cambia continuamente la composicion hasta alcanzar el equilibrio
termodindmico. Por el contrario, la perlita “cldsica” o constante crece bajo

condiciones de estado estacionario.



SUMMARY

PARTITIONING OF SOLUTE ACROSS THE INTERFACE IN LAMELLAR
STRUCTURES AND NANOPARTICLES IN LIGHT-WEIGHT STEELS

Despite metallurgists scientists started to study the formation of the lamellar
microconstituent called pearlite, there are still some issues that need to be
thoroughly studied. The goal of this thesis work is to study in-depth the
isothermal austenite-to-pearlite decomposition in order to get answers of some
questions about this transformation. Besides all the work reported, the pearlite
reaction is still attracting the interest of many researchers, and nowadays, topics
such as the non-steady growth (divergent pearlite) are discussed in literature.
Moreover, there is a wide variety of research on the effects of microstructural

parameters on the mechanical properties of pearlitic steels.

A well-known fact is that the active nucleus for pearlite formation can be
either ferrite or cementite, depending on the temperature and composition. The
nucleation sites can be grain boundaries or inclusions, and once either one of the
constituent phases is nucleated, the conditions surrounding the new nucleus are

ripe for the nucleation of the other, and pearlite grows in a co-operative manner.

Although the close relationship between grain-boundary area and potency of
nucleation sites is well-known, the effect of austenite grain size (AGS) on pearlite
transformation has not been described in detail yet. Therefore, one of the goals of
this work is to study the effect of AGS on pearlite volume fraction and

morphology parameters such as interlamellar spacing and pearlite colony size.

Due to the strong influence that the grain boundaries have on pearlite
transformation kinetics, morphological aspects of pearlite from two conditions

with very different AGS were studied and characterized in an hypoeutectoid



steel. Results allow us to conclude that the formation of pearlite and ferrite are
tavoured for small AGS values, whereas a larger AGS led to an increase in the
total amount of pearlite volume fraction. Furthermore, the average size of
pearlitic colonies increased with increasing AGS, and it appears that the
interlamellar spacing of the pearlite does not depend on AGS, but instead, is
controlled by the isothermal decomposition temperature. Finally, it was observed
that the ratio between lamellar thickness of ferrite and cementite depended on
AGS. It is worth mentioning that the composition for the untransformed
austenite for the case of the larger AGS is located outside of the Hultgren
extrapolation and it is usually assumed that ferrous pearlite can form only when
the average austenite carbon concentration Co lies between the extrapolated Ae3

(y/a) and Acm (y/0) phase boundaries (the “Hultgren extrapolation”).

This “mutual supersaturation” criterion for cooperative lamellar nucleation
and growth is critically examined from a historical perspective and in light of
recent experiments on coarse-grained hypoeutectoid steels which show pearlite
formation outside the Hultgren extrapolation. This criterion, at least as
interpreted in terms of the average austenite composition, is shown to be
unnecessarily restrictive. The carbon fluxes evaluated from Brandt’s solution are
sufficient to allow pearlite growth both inside and outside the Hultgren
Extrapolation. As for the feasibility of the nucleation events leading to pearlite,
the only criterion is that there be some local regions of austenite inside the
Hultgren Extrapolation, even if the average austenite composition is outside. For
this reason, the historical roots of this classic understanding will be recounted,
with a critical examination of what conditions of pearlite formation are
thermodynamically required vs. those that are merely kinetically favorable and
pearlite formation when the mutual supersaturation criterion is not fulfilled will

be experimentally demonstrated in a plain carbon steel, accompanied by a brief



theoretical calculation of how the carbon diffusion field in front of the pearlite-

austenite reaction front shifts as a result.

Furthermore, as the addition of alloying elements to the Fe-C system can have
a marked effect on the formation of pearlite, the redistribution of alloying
elements during the pearlitic transformation has been examined. To tackle this
problem, we selected a Fe-C-Mn ternary system and a Fe-C-Mn-Al quaternary
system and different isothermal heat treatments were designed to promote a

steady-state and non-steady-state pearlite growth.

In both systems we analyzed the partition across the interface (to determine
the local composition of austenite at different reaction times) by means of several
techniques and we characterized the kinetics and thermodynamics parameters
governing the transformation during the divergence phenomenon and during
constant pearlite formation. Experimental results were compared with the
theoretical predictions base on thermodynamics software (Thermocalc software)

in order to explain and justify the experimental results.

When pearlite grows under steady-state mode implies that the alloy
composition is located within the (a+0) two phase field region and constant LE
(local equilibrium) conditions across the interface. The observed pearlite is
characterized by time-invariant growth rate and constant interlamellar spacing
(constant pearlite). On the other hand, when pearlite grows under non steady-
state mode implies that the alloy composition is located within the (y+a+0) three
phase field region and the LE condition prevailing at the interface are varying
with reaction time because of the alloying element content inherited by the a+0
during growth continually increase with time. When pearlite formation occurred
under non-steady conditions, the interlamellar spacing increases in time and the

growth rate decreases in time through all the reaction (divergent pearlite).



The role of C, Mn and Al during the growth of pearlite under non-steady state
conditions is analyzed by comparing the phase compositions of austenite, ferrite
and cementite (y+o+0) through the use of transmission electron microscopy
(TEM), energy dispersive X-ray spectroscopy (EDS), and atom probe tomography
(APT) measurements across the austenite/pearlite interface. A local Mn
enrichment and C depletion at the austenite/pearlite interface has been measured
for the case of the Fe-C-Mn alloy, which causes a change in the transformation
driving force with time during divergent pearlite growth. As the C content of the
matrix decreases, the isoactivity line describing the conditions at the interface
will shift further to the left, and there will be an accompanying change in
interfacial compositions to satisfy LE. The end result is a continuous variation of
the austenite composition until it reaches the equilibrium with ferrite and
cementite. To compensate for this reduction in the C isoactivity, the interlamellar
spacing increases (initiating divergency) and the growth rate decreased with
reaction time. For the quaternary Fe-C-Mn-Al system, a local Mn and C
enrichment and a local Al depletion at the austenite/pearlite interface has been
measured. Divergency phenomenon can be explained in the same way than the
ternary system since these compositional changes lead to a reduction of the

driving force.

When the equilibrium volume fraction of cementite has been achieved, the
pearlite reaction finishes and the system evolves as follows: the lamellar pearlite
is dissolved because of the initial alloy composition is located outside the
Hultgren extrapolation. The lamellar pearlite obtained is metastable. In addition,
a new phase “post-eutectoid” ferrite is appearing in order to achieve the

equilibrium phase volume fraction.

In summary, the main conclusions of this work are that by the control of
morphological parameters such as AGS, metastable lamellar microstructures can

be obtained when the austenite-to-pearlite isothermal reaction takes place. By the



control of the alloy composition and the isothermal decomposition temperature
we can promote that pearlite grows under steady-state (constant pearlite) or

under non-steady-state mode (divergent pearlite).






Introduccion

1. INTRODUCCION

1.1 GENERALIDADES

La descomposicion de austenita en ferrita y cementita es una de las reacciones
eutectoides mads conocida y ampliamente caracterizada y descrita en la
bibliografia [1-7]. Sorby fue el primero en identificar dicha microestructura [8] y
le asigno el nombre de perlita porque bajo el microscopio Optico presenta reflejos

nacarados similares a los de la perla.

La perlita es el producto de descomposicion que tiene lugar en aleaciones de
composicion (o composiciones cercanas) a la eutectoide cuando son enfriadas
desde el campo austenitico a velocidades bajas o moderadas o que son
transformadas isotérmicamente por debajo de la temperatura eutectoide (727 °C
para el caso de una aleacion Fe-C). La microestructura perlitica se compone de
laminas alternas de ferrita y cementita que se forman a partir del crecimiento
cooperativo de ambas fases. La perlita aparece en granos denominados nddulos
que nuclean en las fronteras de grano austeniticos, en granos ferriticos o en
particulas de cementita, dependiendo de la composicion del acero. La morfologia
tridimensional de un nodulo perlitico consiste en bicristales entrelazados de
ferrita y cementita [3, 9, 10]. Dentro de cada nédulo podemos encontrar varias
colonias de perlita donde las ldminas de ferrita y cementita estdn orientadas en la

misma direccidn y esta direccion varia de una colonia a otra (ver Figura 1.1).

La formacion de perlita es un claro ejemplo de la combinacion de procesos de
nucleacidon y crecimiento. La perlita nucleard en el borde de grano austenitico
(para el caso de una composicion eutectoide) y después crecerd hasta que la
colonia perlitica encuentre otra colonia y se produzca un pinzamiento entre

ambas. Ambos procesos dependen de la temperatura y del tiempo y estan
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controlados por la difusién del carbono. La austenita transforma por un
mecanismo de origen reconstructivo en el cual el carbono se redistribuye entre la
ferrita y la cementita. Este proceso implica por un lado, que se produzca la rotura
de los enlaces de la austenita que a continuacién se reordenan dando lugar a una

nueva fase y, por otro lado, difusion de largo alcance.

Figura 1.1. Reconstruccién tridimensional de un nddulo de perlita a partir de la
superposicion de micrografias dpticas para distintos cortes de un ndédulo [10] donde
pueden distinguirse dos colonias perliticas (donde las laminas de ferrita y cementita

presentan la misma orientacion) dentro del nédulo perlitico.

De los estudios llevados a cabo sobre la transformacion de austenita en perlita,
algunos autores como Hillert y Sundquist [11, 12] defienden que a diferencia de
la ferrita, la perlita nunca se forma bajo mecanismos de paraequilibrio?, asi que se

debe considerar equilibrio local a la hora de estudiar dicha transformacion.

! El concepto de paraequilibrio (PE) [13, 14] supone que no hay redistribucion de
elementos aleantes durante la transformacion, mientras que para el C se dan condiciones
de equilibrio local (EL) en la intercara. Por lo tanto el potencial quimico del carbono debe
ser igual a ambos lados de la intercara y la relacion Fe/X se mantiene constante. Por otro
lado, el concepto de EL asume que debe establecerse el equilibrio en la intercara para el
C y los elementos aleantes, por lo que el potencial quimico a ambos lados de la intercara
para todas las especies deber ser constante. El concepto de EL contempla tanto la
situaciéon donde no se produce particion de elementos aleantes, equilibrio local sin
particion (ELSP), como la situacion en la que si se produce dicho reparto, equilibrio local
con particién (ELCP).
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El espaciado interlaminar es uno de los pardmetros morfoldgicos que
caracterizan a la estructura perlitica [15, 16]. Dicho parametro es el reflejo de la
cinética de difusién en el frente de transformacién, y es una variable
microestructural de gran influencia sobre las propiedades mecanicas de los
aceros perliticos. El espaciado interlaminar es muy sensible a las condiciones de
formacion de este microconstituyente y depende fundamentalmente de la
temperatura a la cual se obtiene la perlita. El espaciado disminuye cuando el
grado de subenfriamiento respecto a la temperatura del eutectoide , AT, aumenta
[17]. Esto es consecuencia del incremento en energia libre. Como la
transformacion perlitica es una transformacion controlada por la difusion de
carbono, las distancias de difusion deben disminuir para compensar la
disminucién de la difusividad del carbono al disminuir la temperatura isotérmica
y consecuentemente, el espaciado interlaminar serd menor a medida que la

temperatura disminuya [8, 18-20].

Cuando la austenita se enfria por debajo de la temperatura eutectoide y
transforma isotérmicamente, la perlita crece con una velocidad y con espaciado
interlaminar constantes. Para AT pequefios, es decir, para espaciados
interlaminares grandes, la distancia de difusién es mayor y por tanto, la
velocidad de formacion disminuye. Por el contario, la velocidad de formacion de
la perlita es mayor para grandes subenfriamientos ya que el espaciado

interlaminar disminuye.

La adicion de elementos aleantes también tiene un marcado efecto en este
parametro morfologico [4, 5], de tal manera que los elementos estabilizadores de
la austenita como el Mn o Ni dan lugar a espaciados interlaminares mayores que
los elementos formadores de carburos como el Mo o el Cr (ver Figura 1.2), como

consecuencia del efecto que tienen sobre la energia libre del sistema.

11



Capitulo 1

Figura 1.2 Variacién de la inversa del espaciado interlaminar con la temperatura de
descomposicion isotérmica para aleaciones con distintos grados de elementos aleantes

[4].

1.2 NUCLEACION Y CRECIMIENTO DE LA PERLITA
1.2.1 Nucleacion

La nucleacion de la perlita ha sido estudiada por numerosos autores [1, 3, 21,
22]. La teoria mas aceptada para la formacion de perlita es la propuesta por Hull
y Mehl [22] donde se considera que el crecimiento de perlita tiene lugar mediante
un mecanismo de nucleacion repetitiva y posterior crecimiento lateral. Johnson y
Mehl [23] desarrollaron un andlisis detallado de la nucleacion y crecimiento de la
transformacion perlitica. La fraccion de volumen de austenita transformada (X)
puede expresarse en términos de la velocidad de nucleacién N (definida como el
numero de nucleos por unidad de volumen de austenita sin transformar por
segundo) y de la velocidad de crecimiento G (expresada como el crecimiento
radial en cm.s™). Para definir la fraccién de volumen de austenita que transforma

para un tiempo f se asume que:

1. El proceso de nucleacion es un proceso aleatorio.

12
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2. La velocidad de nucleacion, N, y la velocidad de crecimiento, G, son
constantes con el tiempo.
3. Los nucleos tienen una geometria esférica y, transcurrido un cierto

tiempo, pinzardn con las esferas vecinas.

La ecuacién que se propone es la siguiente:
— 1 — p—(m/3)NG3t*
X=1-e 1.1
Esta expresién da lugar a una curva sigmoidea cuando se representa X
frente a t. Este modelo es un modelo ideal ya que en la practica la transformacién
perlitica presenta algunas desviaciones con respecto a las suposiciones que hace

este modelo:

1. N no es constante con el tiempo
G puede variar con respecto de un ndédulo a otro y con el tiempo.

Los ntcleos no se encuentran distribuidos aleatoriamente.

Ll

La morfologia de los nodulos no es realmente esférica.

Cahn y Hagel [2] proponen otro modelo tedrico para abordar la cinética
perlitica, donde ponen de manifiesto que la nucleacion de la perlita es un proceso
no homogéneo y que no todos los lugares de nucleacion en la frontera del grano
austenitico son equivalentes. Existen tres tipos de lugares para la nucleacion de la
perlita en la frontera del grano: caras, aristas y esquinas, siendo mas favorables

las esquinas que las aristas, y las aristas mds favorables que las caras.

Se asume entonces, que existird una alta velocidad de nucleacion en los lugares
esquina y consecuentemente se producird una saturacién de estos sitios para
tiempos cortos de la transformacion. Bajo estas circunstancias, la transformacion

estara controlada por la velocidad de crecimiento radial que se asume constante.
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La expresion para la fraccion de austenita transformada asumiendo las

esquinas como los lugares de nucleacion es la siguiente:

X=1-— e—(4/3)m]G3t3 1.2
Donde 7 es el numero de esquinas por unidad de volumen.
El tiempo para que termine la reaccidn, t;, se define como:
1.3

tr = 0.5d/G

Donde d es el didmetro del grano austenitico, y la relacién d/G representa el
tiempo necesario para que un nodulo consuma un grano austenitico. Esta
ecuacion se cumplird solo cuando haya unos pocos nodulos por grano
austenitico. Solo para bajos subenfriamentos por debajo de la temperatura
eutectoide, la velocidad de nucleaciéon N, sera lo suficientemente lenta como para
evitar que se produzca la saturacién de los lugares de nucleacion en la frontera

del grano. En este caso, N se expresa como:

N = kt" L4

donde k y n son constantes.

La velocidad de crecimiento de la perlita puede medirse experimentalmente a
partir de ensayos interrumpidos a distintos tiempos de descomposicion para una
temperatura dada. El radio mas grande de una colonia perlitica se asume que es
la proyeccion del ntcleo que se formé primero. Si se representa el valor de este
radio maximo con el tiempo de descomposicidn, tal como se muestra en la Figura
1.3, se obtiene una recta cuya pendiente es el valor de G [1] . La velocidad
depende fuertemente de la temperatura a la cual tenga lugar la transformacion

perlitica y de la concentracion de elementos aleantes.
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Figura 1.3 Representacion del radio maximo de la colonia perlitica en funcion del tiempo
de descomposicion para diferentes aleaciones [1].

El mecanismo de nucleacion de la perlita implica la formacion de dos nuevas
fases (ferrita y cementita). Los lugares de nucleacion de la perlita pueden
encontrarse tanto en la ferrita (aceros hipoeutectoides), cementita (aceros
hipereutectoides) como en el limite de grano austenitico (aceros eutectoides) [3].
En todos los casos, la nucleacién tiene como objetivo el reducir la energia
interfacial y la energia de deformacion eldstica que posee almacenada la
austenita, ya que se encuentra en un estado metaestable a temperaturas inferiores

a la del eutectoide.

Mientras que la mayoria de los investigadores estan de acuerdo en que los
lugares de nucleacion de la perlita en un acero eutectoide son los bordes de grano
de la austenita o posibles imperfecciones en los granos (maclas), o impurezas,
hay cierto desacuerdo en cudl es la fase que nuclea primero. Carpenter y
Robertson [21] presentaron tres posibles maneras para explicar la formacion de
perlita: la primera de ellas propone que la primera fase en nuclear es la ferrita y
posteriormente precipita la cementita. Esta opcién se rechazd junto con la
segunda en la que se propone que la perlita se forma mediante precipitacion

alternativa de laminas de ferrita y cementita. La tercera opcidon que presentan es
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que ambas fases perliticas se forman simultaneamente y “las laminas que forman
la unidad perlitica avanzan conjuntamente en la austenita”. Este mecanismo
también fue propuesto por otros autores [24] donde se matiza que la nucleacion
de la cementita inicia el proceso de la nucleacion alternativa de ambas fases. Esta
misma idea fue desarrollada con mayor detalle por Hull y Mehl [1, 22] para
desarrollar el modelo de nucleacion y crecimiento de la perlita. En este modelo se
asume que la primera etapa en la formacion de la perlita para un acero eutectoide
es la nucleacion de la cementita en el borde de grano (Figura 1.4). A continuacion
y junto a la ldamina de cementita, precipita una ldmina de ferrita con una relaciéon
de orientacion determinada con respecto a la cementita. Este proceso de
nucleacion se repite para ambas fases laminares que crecerdn lateralmente y
frontalmente. Este modelo propuesto por Hull y Mehl fue aceptado durante
mucho tiempo y aun se sigue referenciando en numerosos trabajos.
Posteriormente Smith [25] anadié que la unidad perlitica nucleada en el borde de
grano austenitico tiene una relacién cristalografica con uno de los granos
austeniticos y no tiene relacion cristalografica con el otro grano vecino que
forman el borde de grano austenitico. Hillert [3] puntualizdé que el
microconstituyente perlitico no tiene relacion de orientacion con el grano
austenitico en el cual esta creciendo, pero si puede tener relacion cristalografica

con respecto al grano donde ha nucleado.

Por tanto, podemos explicar la nucleacion de la perlita de la siguiente manera:
la primera etapa en la formacidon de la perlita para un acero eutectoide es la
nucleacion de la cementita en el borde de grano (Figura 1.4). La cementita
tenderd a minimizar la barrera energética para la nucleacion, AG* manteniendo
una cierta relacion de orientacién con uno de los dos granos de austenita vecinos
que constituyen el limite de grano (y1). Este hecho hace que el nicleo formado
tenga una intercara semicoherente de baja movilidad con y: (donde 1 es el grano

donde ha nucleado) y una intercara incoherente movil con y2 (donde y2 representa
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el frente de avance), tal como se representa en la Figura 1.4. Cuando se forma el
nucleo de cementita, la austenita que le rodea se empobrece en carbono y
aumenta la fuerza motriz para la formacion de ferrita, (que es la fase pobre en
carbono). La ferrita adyacente a la cementita presentara relaciones de orientacion
con el grano de austenita yi. Este proceso se repite sucesivamente a los lados del
nucleo de cementita y a lo largo del limite de grano y después de la nucleacidn,
ambas fases se mueven por intercaras incoherentes sin relaciones de orientacion

con la austenita del frente de avance.

Figura 1.4 Esquema para la nucleacion y crecimiento de la perlita. y1 representa el grano
austenitico donde nuclea la perlita y y2 representa grano de austenita hacia donde crece
la perlita (frente de avance).

Las relaciones de orientacion que presentan la ferrita con respecto a y1 son las
relaciones clasicas de Kurdjumov-Sachs que se dan frecuentemente entre fases
que presentan una estructura cristalina ctibica centrada en las caras (BCC) y

ctbica centrada en el cuerpo (FCC):
{111}, {110},
(110, (111),

A su vez, la cementita perlitica presentara relaciones de orientacién con
respecto a la austenita donde ha nucleado préximas a la relaciones de orientacion

de Pitsch [26, 27]:
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(100), [1T1],
(010)s [110],
001y, [112],

Como la observacion in situ de la nucleacion de perlita es muy dificil, muchas
teorias sobre la nucleacion de la perlita se han basado en observaciones
indirectas. Por ejemplo, Bendicks [28] concluyé que tanto la ferrita como la
cementita son nucleos activos para la formacion de perlita basandose en el hecho
de que la troostita se formaba en contacto tanto con ferrita proeutectoide como
con cementita proeutectoide. Estudiar las relaciones de orientacion que guarda el
microconstituyente perlitico con las fases proeutectoides o con la austenita es una
aproximacion usada por numerosos cientificos para dar respuestas al mecanismo
de nucleacion y crecimiento de la perlita. Mehl y Smith [29] estudiaron las
relaciones de orientacidn entre la perlita y la austenita para averiguar cudl era la
primera fase en nuclear. Partieron de la premisa de que la ferrita si es un ntcleo
activo en la formacion de bainita. Por tanto, si se encontraban las mismas
relaciones de orientacion para el caso de la perlita entre la austenita y la ferrita
que las que se dan en la bainita, puede entonces decirse que la ferrita es un
nucleo activo para la formacion de perlita. Los resultados que encontraron fueron
que la ferrita de la perlita no guardaba relacion de orientacion con la austenita y
por tanto, el nucleo activo en la perlita es la cementita, y por tanto, la primera
tase en nuclear es la cementita. Posteriormente, Nicholson y Hillert [3, 30]
argumentaron usando métodos metalograficos, que la ferrita era un ntcleo activo
en el caso de aceros hipoeutectoides ya que la ferrita de la perlita presentaba la

misma orientacion que la ferrita proeutectoide donde habia nucleado.

Para el caso de aceros hipoeutectoides, la ferrita proeutectoide es la primera
fase en nuclear (Figura 1.5) y después contintia creciendo con la misma
orientacion cristalografica durante la formacion de perlita como parte de la

colonia perlitica [31]. El primer ntcleo de cementita de la perlita nucleard con
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relacion de orientacion en la fase proeutectoide sobre el lado incoherente movil
del limite de la fase proeutectoide y crecera hacia la austenita y2 sin relacién de
orientacién En este caso, el factor limitante para la formacion de perlita es la
nucleacion de la cementita. En aceros hipereutectoides, el papel de la ferrita y
cementita es inverso [6, 32], es decir, la primera fase en nuclear es la cementita
proeutectoide y la etapa limitante serd la formacién de ferrita para que tenga

lugar el crecimiento cooperativo.

0 0 6
Y1 Y1 r Y1 r Y1 t Y1 %
proeutec o Ol
) _
Y2 Y2 Y2 Y2 Y2

Figura 1.5 Nucleacion y crecimiento cooperativo de la perlita para el caso de una
aleacion hipoeutectoide.

1.2.2 Crecimiento

El crecimiento de la perlita supone que éste sea un mecanismo cooperativo
entre las dos fases que forman dicho constituyente. Para el caso de algunos aceros
hipereutectoides, se ha observado que existe un bajo grado de crecimiento
cooperativo entre la ferrita y la cementita, obteniéndose como resultado una
perlita no laminar denominada perlita degenerada. Intercaras que son
parcialmente coherentes no favorecen el mecanismo cooperativo. La formacion
de fases eutectoides que tienen lugar en ausencia de este mecanismo cooperativo
entre las fases se denomina transformacion eutectoide degenerada o DET (del
inglés, divorced eutectoid transformation) en la cual, las particulas de cementita
crecen directamente desde la austenita a través del frente de avance celular v/«
sin formar laminas alternas con la ferrita [33, 34]. La transformacion eutectoide

degenerada tiene lugar para bajos subenfriamentos mientras que la
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transformacion de perlita mediante el crecimiento cooperativo tiene lugar a

mayores subenfriamentos [35, 36].

La hipdtesis inicial para explicar el crecimiento de la perlita se basa en que la
cementita es la primera fase en nuclear y lo hard con una cristalografia
determinada. A continuacién, nuclea la ferrita manteniendo una correlacion
cristalografica con la cementita, estableciendose de esta manera relaciones de
orientaciéon (RO) entre ambas fases [22]. El crecimiento perlitico tiene lugar a
través de la nucleacion alternativa y repetitiva de nucleos de ferrita y cementita
(crecimiento lateral) que va acompanado de un crecimiento frontal de las lJdminas
nucleadas tal como se muestra esquematicamente en la Figura 1.6.

Crecimiento
VLY lateral

Crecimiento
frontal

—

Crecimiento
lateral

Figura 1.6 Crecimiento lateral y frontal de un nddulo perlitico como resultado de
sucesivas nucleaciones de ldminas de ferrita y cementita.

La limitiacion de esta teoria es que no puede explicar la orientacion constante
que presentan las ldminas de ferrita y cementita a lo largo de una colonia. Para
este crecimiento lateral, hay autores [37] que proponen dos mecanismos

alternativos para explicar ciertas morfologias perliticas:

Mecanismo de crecimiento ramificado: Cuando la lamimas de cementita crecen

con un espesor lo suficientemente grueso, éstas comienzan a ramificarse debido a

la dificultad que presenta mantener la misma velocidad de crecimiento para ese
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grosor. Cuanto mds ancha sea la lamina de cementita, mas carbono tiene que
difundir desde la ferrita hacia la cementita. Como consecuencia de esta
ramificacion, se obtiene un espaciado interlaminar dptimo que se mantiene para
una temperatura de transformacion determinada y la velocidad de crecimiento se
maximiza. Este mecanismo de ramificacion se favorece cuando se produce una

disminucidén en la temperatura de transformacion.

Ferrita
Cementita ramificada
ramificada
.l
A\ h
0\ N

Figura 1.7 Esquema para el crecimiento por ramificacion de la perlita.

Mecanismo de crecimiento por puenteo: Cuando la ldmina de ferrita encuentra

una zona que esta enriquecida en carbono, evitard esta zona y la cementita
adyacente crecera a través de esta zona formando un puente con una nueva

lamina de cementita con la misma relacion de orientacion que la original.

Estudios posteriores sobre la naturaleza de la intercara austenita/perlita [38-
41], concluyen que la perlita crece por el movimiento de las terrazas en la
intercara austenita/perlita y la direcion en los escalones entre la intercara
ferrita/cementita son responsables de la curvatura y el cambio en el ancho de las

laminas de cementita (ver Figura 1.9).

Hillert puntualizdé que el crecimiento frontal viene determinado por la
velocidad de la difusiéon de carbono desde la ferrita hacia la cementita [3].

Cualquier cambio en la concentraciéon de carbono y la presencia de defectos
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cristalograficos en el frente de avance alterara la velocidad de difusion del

carbono y por tanto, también afectara a la morfologia de la perlita.

Figura 1.8 Imagen de SEM de un nédulo perlitico donde se muestra el mecanismo por
puenteo. Los puentes de cementita a través de la lamina de ferrita vienen marcados por
las flechas rojas [37].

Movimiento
de terrazas

ferrita

B

tiempo

Figura 1.9 Mecanismo de crecimiento de perlita mediante el movimiento de terrazas en
la intercara austenita/perlita [40].

1.3 CRISTALOGRAFIA DE LA PERLITA

Uno de los aspectos morfoldgicos mas importantes de la perlita son las

relaciones de orientacion (RO) entre la ferrita y la cementita. Estas RO han sido
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estudiadas y reportadas por numerosos autores [26, 27, 42, 43], ya que a partir de
ellas se puede entender y estudiar la naturaleza de la intercara austenita/perlita y

los mecanismos de nucleacion y de crecimiento.

Para una completa caracterizacién de la cristalografia perlitica es necesario

estudiar o establecer las siguientes RO [44]:

1. RO entre las laminas de ferrita y cementita que componen la perlita.
RO entre cementita hipereutectoide y la cementita de la perlita.

RO entre ferrita hipoeutectoide y la ferrita de la perlita.

Ll

RO entre ferrita-austenita con respecto a y2 (es decir, con respecto a la
austenita en la cual el nddulo perlitico esta creciendo), y con respecto a
71 (que es el grano austenitico donde ha nucleado el nddulo).

5. RO entre cementita-austenita con respecto a y1y y.

Numerosos trabajos sostienen con evidencias experimentales que la ferrita y la
cementita mantienen la misma orientacién en una misma colonia perlitica [3, 38,
40, 44] argumentando, que una de las posibles razones para que la perlita
mantenga la misma RO es que las laminas de ferrita y cementita se forman a
partir del mismo nucleo. Estas RO han sido estudiadas y reportadas por

numerosos autores [26, 27, 42, 43] y se resumen a continuacion:

RO Isaichev [45] RO Bagaryastskii [46] RO Pitsch-Petch [26, 27]:
(103)e (110), [100]s [110], [100]p a 2.6° de [131],,
[010] [111], [010]o [111], [010]p a 2.6° de[113],,

[311] a 0.91° de [111], [001]e [112], [001]p [521].

Posteriormente, algunos autores observaron mediante patrones de difraccion

de lineas de Kikuchi en haz convergente, otras RO [47, 48]:
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Nueva RO 2 Nueva RO 3 Nueva RO 4
(130)e (101), (022)s (101), (210)9 (101),
[010]p a 8.5° de[131], [311]p [111), [001]o [131]a
[311]p 111], [100]p a 2.4° de[131], [121]p 2 5.9 de[101],,

Existen también numerosos trabajos en la literatura donde se estudian las RO
entre la perlita y la austenita y la perlita y fases proeutectoides. La conclusion
mas aceptada es que la perlita no guarda RO con la austenita en la que estd
creciendo pero si puede presentar RO con respecto a la austenita donde ha
nucleado. Cuando existen fases proeutectoides se asume que la nucleacion de la
perlita tiene lugar en la intercara austenita/ferrita (para el caso de un acero
hipoeutectoide) o en la intercara austenita/cementita (para un acero
hipereutectoide). En este caso las fases proeutectoides no tienen RO con la perlita

[47].

Segun la teoria de Hillert [3], el crecimiento de la perlita tiene lugar mediante
el avance de una intercara incoherente ferrita/austenita donde no existen
relaciones de orientacion entre la perlita y la austenita. Posteriormente,
Dippennaar y Honeycombe [44] refutaron esta teoria y en su trabajo concluyen
que cuando en la perlita se dan las RO de Pitsch-Petch es porque la perlita ha
nucleado en borde de grano austenitico “limpio” y la ferrita y la perlita presentan
RO con respecto a la austenita donde han nucleado (y1). Sin embargo, en el caso
de encontrar las RO de Bagaryatskii significa que la aleacion es hipereutectoide y
la ferrita perlitica no tiene RO con la austenita donde ha nucleado ni con la
austenita del frente de avance. La cementita en este caso, tiene RO con la
austenita donde ha nucleado y tiene la misma orientacion que la cementita

proeutectoide previamente formada.

Hackney, Zhou vy Shiflet estudiaron la cristalografia en la intercara

austenita/perlita del frente de avance [38-41] y presentaron evidencias
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experimentales directas, en aleaciones Fe-C-Mn, sobre la existencia de nucleacion
de perlita en una intercara austenita/ferrita mévil. Este hecho implica que la
intercara austenita/perlita, en aceros Fe-C-Mn, es particularmente coherente con
la austenita que rodea el ntcleo de perlita que esté creciendo, el cual se desarrolla
por un movimiento de escalones laterales. Esta hipdtesis contrasta con la
suposicion de Hillert de un movimiento de una intercara perlita/austenita
incoherente. Este crecimiento en escalones tiene lugar a pesar de la falta de una
relacion de orientacion entre los constituyentes de la perlita (la ferrita y la
cementita) y la austenita dentro de la cual se estd produciendo este fendmeno.
Estos resultados de Hackney-Shiflet apoyan la hipdtesis de un crecimiento
cooperativo de perlita, alcanzando las condiciones mas idoneas cuando las

velocidades de crecimiento de la cementita y la ferrita, en la perlita, son iguales.

Finalmente, Zhang y Kelly [37] estudiaron las RO de la transformacion
perlitica en distintos aceros concluyendo que en aceros hipoeutectoides con alto
contenido en Mn no existen RO entre la perlita y la austenita del frente de avance
ni RO reproducibles con la austenita donde ha nucleado la perlita. Las RO entre

la ferrita y cementita de la perlita responden a una nueva RO:

(103)s (101),
[010]y [131],

[311]e a 8.5° de[111],

1.4 CINETICA Y MECANISMOS DE CRECIMIENTO

En la literatura se encuentran dos mecanismos principales para explicar el
mecanismo de crecimiento de la perlita. Uno de ellos implica la difusion en
volumen de carbono en el frente de transformacion, y el otro, supone la difusion

a través de la intercara como etapa limitante.
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1.4.1 Difusion en volumen

A pesar de que se han desarrollado algunos trabajos donde se describe la
difusion de carbono en volumen como factor dominante en la formacion de
perlita [22], fue Zener [17] el primero en desarrollar un modelo completo para

explicar la cinética de la perlita.

Para que tenga lugar el crecimiento de la perlita los &tomos de carbono deben difundir
desde la ferrita hacia la cementita. El mecanismo de difusién en volumen asume que esta
difusion ocurre a través de la austenita (ver

Figura 1.10). Si se asume que la intercara austenita/ferrita vy
austenita/cementita son planas, la diferencia de concentracion responsable del
proceso de difusién serd (¢} — ¢! %y, donde %yl % son las concentraciones en
carbono de la austenita en equilibrio con la ferrita y austenita respectivamente.
Estos valores se pueden obtener a partir de la extrapolacién de las lineas de

solubilidad y/(y+a) y y/(y+0) del diagrama de fases Fe-C.

Figura 1.10 a) Esquema del mecanismo de difusiéon en volumen propuesto por Zener y
Hillert para explicar el crecimiento de la perlita. La difusion en volumen desde la ferrita
hacia la austenita viene marcada por Jv. b) Esquema del frente de avance perlitico donde

se definen la concentraciones de carbono y gradientes.

26



Introduccion

De toda la energia libre disponible para que se lleve a cabo la transformacion
perlitica, la parte que se invierte en la creacidon de intercaras entre la ferrita y la

Gsuperficie
m

cementita, A (J/mol), se expresa como:

2090V, 1.5

AGy.;uperficie _ SO

Donde 0%? (J/m?) es la energia de intercara por unidad de &rea y 1}, (mol/m?)
es el volumen molar de la austenita y S, (m) es el espaciado interlaminar. A
medida que el espaciado interlaminar disminuya, el término AG,fluperf e se ira
haciendo mayor hasta llegar a un espaciado interlaminar critico S¢ para el que
toda la energia libre disponible, AGE™ se consumird en la creacidon de las
nuevas intercaras:

ad
AGtotal=20 |74 1.6
La energia libre total del sistema se reduce en un factor de

superficie .7 .
AG,'P 4 JAGEt™ = 5. /S en favor de la creaciéon de la nueva intercara.

Zener [49] sugirio considerar esta reduccion de la energia libre disponible en la
diferencia de concentracion de las intercaras ferrita/cementita, de forma que la

diferencia de concentracién real es (1 — S./S)(c}“ — ¢! 9).

El flujo de carbono desde la ferrita hacia la cementita contigua a través de la
austenita se puede expresar como [49]:

J= _ﬁ y dc 1.7
-V, Cdx
Donde / (mol/s) es el flujo de carbono, A* (m?) es la seccién transversal al
frente de avance, 1}, (m3/mol) es el volumen molar, considerado invariable para
todas las fases involucradas en la transformacién perlitica y D! (m%/s) es el

coeficiente de difusion del carbono en la austenita. El gradiente de carbono desde

la austenita hacia la ferrita viene definido de la siguiente manera:
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acr  (cv/® — oY) 1.8

0x Oy

El gradiente de carbono desde la austenita hacia la cementita se define de

forma andloga:

act  (cv/f — o) 1.9

0x 69

Zener asumié que la distancia efectiva de difusién § se aproxima a 2 del
espesor de la ldamina, siendo para la ferrita 6, = S%/2 y para la cementita
89 = S9/2, donde S* y S% (m) son el espesor de las ldminas de ferrita y cementita
respectivamente. La ecuacion 1.7 se puede expresar como:

A% dc bS®  (cv® —c¥?)

_ Dl _ b, 1.10
/==y Pegy V, ¢ s%/2

Donde A%(m?) es la superficie de difusion transversal al frente de avance igual
a bS*donde b (m) es una distancia arbitraria perpendicular al frente de avance. Es
esta difusion la que produce el crecimiento de una ldmina de ferrita hacia la

austenita con una velocidad constante v, pudiéndose reescribir como:

vbS%*
J = (c— CO‘V) 1.11
Vin
Dl (cv® —c?) 1.12
b=

-~ §5%/2 (€—cw)

Donde ¢ es la composicion inicial de la austenita.

Si despreciamos el cambio de volumen asociado a la reaccion, el balance de
masas en la punta de cada lamina obliga a que los flujos desde la ferrita hacia la
austenita y desde ésta a la cementita se igualen en favor del crecimiento

cooperativo:
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Jeor =yt = ja-d 1.13

6 6
vhS“ _ vbS (cV9 3 E) _ sz;S (ng 3 c“”) 1.14
o0¥m

Segun esto, la velocidad de crecimiento puede expresarse en funcién de los
valores de concentracidn en intercara, despejando en la ecuacién anterior

(¢ = ¢*) y sustituyendo en la ecuacion 1.12:

_2D!'Sy (v~ cv® 115
v= sast \ o0y cva :

Sin embargo, teniendo en cuenta el factor de reduccion en la energia libre total
disponible debido a la creacion de una nueva intercara, la ecuacién 1.15 se
expresa como:

2D!Sy (cv*— cv? S, 1.16
V= 1——
§as0 \ cbr— cra ( So>

La velocidad maxima para el crecimiento perlitico se obtiene cuando S, = S,

[17, 50].

Por otro lado, Ridley propone que la velocidad de formacion de perlita debe
estar relacionada con el espaciado interlaminar, el gradiente de concentracion y la
difusividad [5]. La diferencia de concentracion en la intercara es proporcional al
subenfriamiento, que a su vez es proporcional al espaciado interlaminar, por lo

que la ecuacién 1.15 puede reescribirse como:

vSy2 = k4D 1.17

Donde ki es una constante termodinamica.
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La teoria de Zener-Hillert ha sido aceptada por muchos cientificos a pesar de
que encontraron discrepancias entre los valores experimentales y tedricos.
Cuando se aplica este mecanismo a sistemas ternarios (Fe-C-X) [51], aparecen
ciertas inconsistencias con los valores que predice el modelo a la hora de explicar
el crecimiento perlitico a bajas temperaturas. Como alternativa al modelo de

difusion en volumen surge el modelo de difusidon por intercara.

1.4.2 Difusion por la intercara

Como los resultados obtenidos a partir del modelo de difusion en volumen no
son suficientes para explicar el crecimiento de la perlita ya, que existen
discrepancias entre los valores tedricos y experimentales, aparece una alternativa
la cual asume que la difusion tiene lugar por la intercara entre la austenita y la

perlita (ver Figura 1.11).

Figura 1.11 Esquema del crecimiento de perlita mediante el mecanismo de difusion por
la intercara austenita/perlita. Las lineas rojas (Js) representan el sentido del flujo de
carbono desde la ferrita hacia la cementita por la intercara entre la austenita y la perlita.

Este modelo asume que la intercara entre la austenita y la perlita puede

tratarse como una fase distinta con un ancho 8 y un coeficiente de difusién Ds.
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La difusion en intercara es mayor y tiene menor energia de activacion que la
difusion en volumen. Cahn y Hagel [2] proponen este mecanismo de difusion por
la intercara como el mas plausible para describir el crecimiento de la perlita,

especialmente para el caso de bajas temperaturas y grandes subenfriamientos.

Sundquist desarrolld formalmente este modelo de difusion por intercara
teniendo en cuenta ademas el efecto de capilaridad que existe en el frente de
avance y suponiendo condiciones de equilibrio local en la intercara
austenita/perlita [12]. La limitacidn que presenta este modelo es que la energia de
activacion para la difusion por intercara se calculd a partir de resultados
experimentales en un sistema Fe-C obteniendo valores muchisimo mas elevados

que si se supone difusion por volumen.

En una primera aproximacion, Hillert [49] modificé el modelo de la difusiéon
en volumen para difusion por intercara asumiendo que la seccion en la frontera
de grano a través de la que se produce la difusion es 2b3§, donde § es el espesor
de la frontera. El factor 2 representa la difusion a ambos lados de las laminas de
ferrita. Para que el resultado sea independiente de la ferrita y la cementita la
distancia efectiva de difusion se toma como S, y se aproxima como S/4 para el

caso de una simetria laminar como la eutectoide.

VUp

8055(&0‘ — CV9> ( SC> 1.18
S

T gagh \ o0y — cya T ¢

Donde Df es el coeficiente de difusion del carbono por la intercara y § es el

espesor de la intercara austenita/perlita.

Cuando pasamos a tener un sistema ternario, Fe-C-X, la particion de los
elementos aleantes es un factor muy importante a tener en cuenta durante el
crecimiento de la perlita. Para estos sistemas, el mecanismo de difusién por la
intercara tiene un papel decisivo ya que el coeficiente de difusion en volumen de

los elementos aleantes es mucho mas pequefio que el coeficiente de difusion del
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carbono. Por tanto, sera la difusion por la intercara la responsable de generar ese
camino de difusidon para los elementos aleantes, permitiendo asi que se produzca
la particion de los mismos entre la austenita y la perlita [52]. Si tenemos en cuenta
en la velocidad de formacion de la perlita la presencia de elementos aleantes

obtenemos la siguiente expresion:

122DE85% [ — ¢}°\1 LS 1.19
VBT T gags | v _ v §< _?)
X X

Donde el coeficiente de segregacion en la intercara z, es la relacidon entre la

concentracion del elemento aleante X en la austenita cerca de la intercara y la

Ny . a (%] .
concentracién de X en la intercara. En este caso, c;” y ¢ son las concentraciones

de X en la austenita que esta en equilibrio con la ferrita y la cementita y ¢y’ y

6 . : : .
cy! son las concentraciones de X para la ferrita y la cementita. El coeficiente de
segregacion z, se considera que tiene un valor de 1, ya que la intercara

austenita/perlita se supone que es movil y no hay tiempo suficiente como para

que se dé el fendmeno de segregacion en la intercara.

1.4.3 Otros mecanismos

Teoria de Cahn: Cahn y Hagel [2] consideraron el proceso de difusion por el

cual tanto los elementos sustitucionales como los intersticiales se redistribuyen y
como afecta la difusion de estos elementos en austenita, ferrita y a través de la
intercara a la velocidad de formacién perlitica. Como existen diferentes posturas
acerca de cudl es exactamente el mecanismo de crecimiento de la perlita, en lugar
de calcular la velocidad de crecimiento en funcién de los distintos mecanismos
anteriores, adoptaron un enfoque distinto de abordar el problema y para ello
comprobaron la coherencia entre las medidas experimentales de espaciado
interlaminar, velocidad de crecimiento y coeficientes de difusiéon. Cahn y Hagel
proponen un parametro cinético £ para medir el grado de segregacion y este

parametro serd tinico para cada elemento de tal manera que:

32



Introduccion

__vS 1.20
2nD}

Bi

Otro parametro '; puede escribirse en términos del parametro termodinamico

anterior:
ya 144
ﬁ, _1 ¢ —¢ 1.21
L7 9o\ 6y ay

a 0 0 a . .
2/ et ¢ Yson las concentraciones obtenidas

En este caso los coeficientes ¢ ; ;

a partir del diagrama de fases e i representa el carbono o elementos

sustitucionales.

Para valores altos de B; (implica valores pequerios para D! o valores altos de v

ya

. ‘ . e ,. ros
y de S) y teniendo en cuenta que el término ¢/“ — ¢/” tiene un valor maximo

s’ . 4 . 6
limite, entonces el término C; 4

— ¢V tendrd un valor pequefio y por lo tanto la
particion del soluto i sera pequena. Para valores pequefios de f5;, (implica valores
grandes para D! o valores pequerios de v y de S) y teniendo en cuenta que el

ya 144

6 /4

4 . a . 7. ’ . 7 .
termino ¢ —¢; Ytiene un valor maximo limite, el término ¢
pequefio y el gradiente de concentracion en la intercara austenita/perlita sera

pequeno.

p; puede calcularse a partir de las medidas experimentales de velocidad,
espaciado interlaminar y coeficiente de difusion. B'; se calcula a partir de las
concentraciones que obtenemos del diagrama de fases. En un sistema binario
Fe-C, es posible calcular los valores limite para los términos (ciy “—ciy 9) y
(¢’ — ¢). Como la concentracién de carbono en la cementita no puede ser cero,
entonces el valor mas alto de f; sera un medio de su valor (segiin la ecuacion
1.21). Este valor limite se denomina f,. A partir de observaciones cinéticas
(valores experimentales de v y de S), Cahn y Hagel estimaron los valores de f; y,

partir del diagrama de fases, calcularon el valor para B, para comparar ambos

parametros. La pregunta que plantean es que cuél es el valor de D} para que f3; y
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Bo sean iguales. O en otras palabras, cual es la difusividad aparente, D, que se
necesita para satisfacer la segregacion requerida. Para valores iguales de ambos

parametros, f; = P, significa que el proceso que controla el crecimiento de la
perlita es la difusion en volumen. En el caso de que ;< f5,, existe otra difusion a
parte de la difusion en volumen que controla el crecimiento perlitico y para la
situacién en la que B;> B, debe existir otro camino mds rapido por el que tenga

lugar la difusion.

Para sistemas no férreos, Cahn y Hagel vieron que el coeficiente de difusion
aparente es varios ordenes de magnitud mas grande que el D; y por lo tanto, S;
es mucho mayor que S, lo cual es indicativo de que debe existir otro camino mas
rapido por el que tiene lugar la difusion. En el caso de la perlita formada en un
sistema Fe-C, los valores para D; y Dy, son muy similares pudiendo concluir

que el mecanismo dominante es la difusion en volumen en austenita.

Como contrapunto a este trabajo cabe decir que los valores de s y v usados a la
hora de llevar a cabo todos los célculos se obtuvieron a partir de medidas
experimentales en distintas aleaciones. Ademas, la velocidad de formacion de
perlita en un sistema Fe-C viene limitada por la difusion del carbono en la
austenita, y los valores que obtuvieron para aceros de alta pureza eran casi 50
veces mas altos que para aceros al carbono. Esto puede deberse a diferencias en el
espaciado interlaminar, pero los resultados experimentales que aportaron
mostraban que el espaciado era similar en ambos casos. Estos resultados avalan
la hipotesis de que debe existir otro mecanismo para la difusion de carbono

cuando tiene lugar el crecimiento de la perlita.

Difusidén a través de la ferrita: Nakajima et al. [53] consideraron el fendmeno de

la difusion de carbono desde la ferrita hacia la cementita (ver Figura 1.12) ya que
ésta es mucho mas alta que la difusién de carbono en austenita. Cuando

combinan el efecto de todas las difusiones, encuentran que las diferencias entre
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resultados experimentales y tedricos para la velocidad de formacion de perlita
son pequenas. En este trabajo se discute que el flujo a través de la austenita y de
la ferrita da lugar a un crecimiento de la perlita mdas rapido que si solo se tiene en
cuenta el flujo a través de la austenita. En la modelizacion que llevaron a cabo
suponiendo la contribucién de la difusiéon de carbono a través de la ferrita
concluyen que el ancho de cementita por detrds de la intercara aumenta como

consecuencia de esta difusion.

Figura 1.12 Esquema de difusion para el crecimiento de la perlita propuesto por
Nakajima [53] donde se considera también el fendmeno de difusién de carbono desde la
ferrita hacia la cementita dentro de una colonia de perlita.

Cahn y Hagel también consideraron el fendémeno de la difusién en volumen en
la ferrita [2] pero no encontraron diferencias en el ancho de cementita por detras
del frente de avance. Como las velocidades de formacién calculadas no eran
capaces de explicar las velocidades experimentales concluyeron que estas
diferencias se podian atribuir a la influencia de la tension generada por la

transformacion o a la difusion por la propia intercara.

Otros autores llevaron a cabo trabajos de simulacién donde se consideraban
estos dos aspectos [54]. En este trabajo se pone de manifiesto que la tension
generada por la propia transformacion inhibe el crecimiento cooperativo entre la

ferrita y la cementita dando lugar a un crecimiento solitario en forma de cufia de
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la cementita por delante de la ferrita (ver Figura 1.13). Este crecimiento en forma
de cuna produce que el carbono difunda desde la intercara austenita/ferrita hacia

la punta de la lJdmina de cementita.

En detrimento de esta hipdtesis, cabe decir que para aleaciones Fe-C este
crecimiento en forma de cufia de la cementita por detras del frente de avance no

se ha observado nunca experimentalmente.

Figura 1.13 Esquema del crecimiento escalonado. La cementita al tener mayor volumen
que la ferrita produce una deformacion y una tension positiva en la austenita alrededor
de lalamina de cementita. La austenita que estd mas alejada de las ldminas de cementita
esta sometida a una fuerza de compresion. Esta situacion produce que el carbono
difunda desde la intercara austenita/ferrita hacia la punta de la lJdmina de cementita.

Combinacién de difusidon en volumen y difusion por la intercara: Hashiguchi y

Kikardly consideraron la contribucion de la difusion en volumen y por la
intercara [55]. Asumieron la difusidon por la intercara como un flujo paralelo al
flujo debido a la difusién en volumen y paralelo al frente de avance y ademds un
equilibrio mecanico en la intercara y los efectos de capilaridad de la misma. El
coeficiente de distribucion que describe la composicion de la austenita en

contacto con la ferrita y la cementita en el frente de avance se considera
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constante. El contrapunto de este modelo es que la energia de activacion que se

obtiene para la difusion de carbono por la intercara es demasiado alta.

Finalmente, Pandit y Bhadeshia [56] desarrollaron otro modelo teniendo en
cuenta la combinacién de ambas difusiones. En este trabajo usaron ecuaciones
para calcular el flujo derivadas de las ecuaciones propuestas por Zener y
Hillert[17, 49]. En este modelo sélo se tiene en cuenta el efecto de la difusion en el
frente de avance. Los valores obtenidos para la energia de activacion de la
difusion de la intercara a partir de este trabajo son mas razonables que para el

caso del modelo de Hashiguchi y Kikardly.

1.5 EFECTO DE LOS ELEMENTOS ALEANTES

La adicién de elementos aleantes al sistema Fe-C puede tener un marcado
efecto en la formacion de perlita. Con la excepcion del Co, la adicion de pequenas
cantidades de elementos aleantes retarda la cinética de transformacion en perlita

[57] ya que retrasan la velocidad de nucleacion y de crecimiento.

Existen numerosos trabajos sobre la particion de elementos aleantes a través
de la intercara austenita/perlita [11, 58, 59] donde se concluye que el crecimiento
de la perlita pude estar controlado por la difusion del carbono o de los elementos
sustitucionales a través del volumen de la austenita, por la intercara, o por ambas
difusiones. Los elementos formadores de carburos como el Mn, Cr o Mo tenderan
a particionarse en la cementita [51, 60, 61], mientras que los elementos como el
Al, Si, Ni o Co [62-64] tenderan a segregarse en la ferrita. Ademads, dependiendo
de la naturaleza de los elementos, si son alfdgenos (estabilizadores de la fase
ferritica) o gammagenos (estabilizadores de la fase austenitica) modifican la
temperatura eutectoide [65] de tal manera que los primeros elevan la

temperatura y los segundos la disminuyen (ver Figura 1.14).
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Figura 1.14 Efecto de los elementos en a) la temperatura eutectoide y b) en la
concentracion de carbono eutectoide.

La composicion de la ferrita y de la cementita de la perlita en un sistema Fe-C
puede conocerse a partir de la construccion de la tangente comun en el diagrama

de energia libre de Gibbs tal como se muestra en la Figura 1.15.

Figura 1.15 Diagrama de la energia libre de Gibbs frente a la composicion para la
formacion de perlita.
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La tangente comun también es conocida como tie-line, que se define como la
linea que da la composicién de la fase (o fases) que se forma y que estd en
equilibrio con la fase madre. Sin embargo, para un sistema Fe-C-X, donde X es un
elemento sustitucional, la energia libre de Gibbs para la austenita y la perlita
forma una superficie tridimensional (ver Figura 1.16) y encontramos varias
posibilidades a la hora de construir el plano tangente a dicha superficie. De todos
ellos, el plano tangente valido que corte a la superficie serd aquel que satisfaga las

siguientes igualdades:

1.22

(cr* - cZe)v =—D.Vc,

1.23

(cf* - c}c/e)v =—D,Vx

Donde Vcec y Vex son las gradientes de concentracion del carbono y del
elemento X. Como el coeficiente de difusion para el carbono es muy superior al
coeficiente de difusion para el elemento X (D./D,~10°), las ecuaciones 1.22 y 1.23
no pueden satisfacerse simultdneamente usando la tie-line que pase por la
composicion de la aleacion. Kirkaldy [66] y Purdy [67] proponen varias

soluciones para resolver dichas ecuaciones y satisfacer el balance de masas.

El elemento que tiene una difusion mayor (C) debe disminuir su velocidad
para mantener el ritmo con el elemento de menor difusién (X), por lo que la
fuerza motriz para la difusion del C es despreciable mientras que la fuerza motriz
para la difusién de los elementos aleantes es elevada. Este mecanismo se
denomina equilibrio local con particion, ELCP o PLE (del inglés, partitioning
local equilibrium). El elemento aleante se reparte entre la fase (o fases) que se
forman y la fase madre. Por lo tanto, la velocidad de formacion es lenta debido a

la baja difusividad de los elementos aleantes.

La segunda solucion asume que la difusion de carbono jugara un papel mas

preponderante que los elementos aleantes sustitucionales debido a su mayor
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difusividad en la austenita en comparacion a la de estos ultimos, de difusion
mucho mas lenta. Como resultado, los elementos aleantes sustitucionales no
pueden difundir a una larga distancia durante la reacciéon, con lo que las
condiciones de equilibrio que se mantienen en las intercaras con la austenita son
de equilibrio local sin particion, ELSP o NPLE (del inglés, negliglibe partitioning

local equilibrium).

Figura 1.16 Construccion de la tangente comun en el diagrama de la energia libre de
Gibbs frente a la composicidon para dos fases de un sistema ternario.

En la Figura 1.17 se muestra el esquema del perfil para ambos mecanismos
ELCP y ELSP. El paraequilibrio [14, 68] describe un modo de equilibrio donde la
baja difusividad de los elementos sustitucionales impide el reparto de los mismos
a través de la intercara, sin embargo el carbono al tener una difusividad mas alta,
se repartird entre ambas fases, permitiendo asi que el potencial quimico llegue a
ser idéntico en ambas fases. Este es un modo de transformacion metaestable
donde el crecimiento de la misma estd controlado exclusivamente por la difusion

dc carbono.

Hultgren fue el primero en distinguir la perlita formada bajo el mecanismo de
particion de los elementos aleantes [69, 70] y denomind a esta perlita ortoperlita.

Para referirse a la perlita formada bajo condiciones de no particion usé el termino
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paraperlita. La formacion de ortoperlita ocurre para bajos subenfriamientos y
tiene lugar el reparto del elemento aleante entre la ferrita y la cementita bajo
condiciones de equilibrio local en la intercara austenita/perlita. La etapa limitante
viene determinada por la difusion de los elementos aleantes a través de la
intercara [11]. La difusion de los elementos aleantes es muy lenta en comparacion
con la difusion del C en la austenita y consecuentemente la actividad del carbono
cerca del frente de avance se considera que es uniforme. La paraperlita se forma
bajo elevados subenfriamientos donde la velocidad de formacion de perlita es
alta y los elementos aleantes no tienen tiempo suficiente para redistribuirse entre
la ferrita y la cementita. Existen dos modelos para describir la formacién de

paraperlita:

Figura 1.17 Perfiles para una intercara austenita/ferrita bajo condiciones de a) ELCP y b)
ELSP.

Formacién de paraperlita bajo condiciones de paraequilibrio (PE): el modelo

de paraequilibrio asume que se establece un equilibrio local para el carbono en la
intercara austenita/perlita y que los elementos sustitucionales no juegan ningun
papel importante en la transformacion excepto para describir el cambio
estructural necesario. Como resultado, la difusién del carbono es la etapa
limitante y la perlita herederard la composicion de elementos aleantes de la

matriz.
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Formacion de paraperlita bajo condiciones de equilibrio local (ELSP):

posteriormente, algunos autores [13, 66, 71-73] documentaron que las
transformaciones caracterizadas por la ausencia de particion de elementos
aleantes pueden estar regidas por el equilibrio en la intercara. Esto requiere de la
acumulacion o empobrecimiento (pico positivo o negativo) en la intercara del
elemento aleante en la austenita del frente de avance. La difusion de C se
considera también en este caso la etapa limitante y la perlita adquiere la misma

composicion del elemento aleante que la austenita madre.

La mayoria de autores y trabajos experimentales [12, 58, 74, 75] apoyan que la
transformacion perlitica viene gobernada por mecanismos de EL en la intercara
austenita/perlita y dependiendo de la composiciéon de la aleacion y de la
temperatura a la cual tenga lugar la transformacién predominard el mecanismo

de ELCP o ELSP.

1.6 PERLITA DIVERGENTE

La perlita “clasica” se caracteriza porque crece con un espaciado interlaminar
y una velocidad de formacion constantes durante el tiempo de transformacion
[1]. Sin embargo, no siempre la perlita crece con esta morfologia ni con esta
cinética constante. Cahn y Hagel [2] fueron los primeros en observar que la
perlita obtenida a partir de una aleacidon ternaria Fe-C-Mn presentaba una
morfologia y unas caracteristicas inusuales: el espaciado interlaminar aumenta
con el tiempo de descomposicion y la velocidad de formacion disminuye a
medida que transcurre la transformacién (ver Figura 1.18). A esta perlita que
crecia con estas caracteristicas cinéticas y con esta morfologia de divergencia la

llamaron perlita divergente [76].
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Cahn y Hagel concluyeron que la formacion de perlita en sistemas ternarios
por encima del limite mas bajo de la temperatura Ae:? crece con una velocidad
que no es constante y consecuentemente, la composicion de la austenita debera
cambiar continuamente hasta que alcance el equilibrio con las fases que se
forman (ferrita y cementita). Por otro lado, estudiaron el transcurso de la
transformacion perlitica en otra aleacién para una temperatura comprendida
entre el limite superior e inferior de la Ae: y encontraron el mismo
comportamiento de divergencia. Argumentaron que como la difusion del Mn es
muy lenta puede dar lugar a una zona enriquecida de Mn en la austenita y por
tanto el cambio composicional en C de la austenita es el responsable de la

observacion del fenémeno de la divergencia.

Esta morfologia inusual de la perlita también fue observada por Mannerkoski
[77] en aleaciones con alto contenido en Cr y por Fridberg y Hillert en aceros

hipoeutectoides con alto contenido en Si [62].

Posteriormente, Hillert llevo a cabo un detallado estudio sobre el efecto de los
elementos aleantes en el crecimiento de la perlita [11] y aportd una explicacion
cualitativa para justificar las observaciones experimentales de la divergencia a
partir de un esquema del diagrama de fases de la aleacion Fe-C-Mn. Concluyd
que la causa del crecimiento de la perlita bajo condiciones de estado no
estacionario y de divergencia en las ldaminas se debe al cambio continuo de la
composicion de C en la austenita. Es decir, que las condiciones de EL en la

intercara austenita/perlita varian con el transcurso de la transformacion.

De este trabajo también se concluye que la perlita divergente se forma cuando

la aleacion se sittia por encima del limite mas bajo de la temperatura Aei. Por el

2 Para un campo trifasico donde coexisten las fases y+a+6, la temperatura eutectoide no viene
determinada por un tnico punto invariante si no que tendremos un intervalo de composiciones y
temperaturas que determinan el intervalo de la descomposicion eutectoide. Tendremos un limite
superior y un limite inferior para Ae:.
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contrario, cuando se obtiene perlita (bajo el régimen de particion) por debajo del
limite inferior de la temperatura Aei, ésta crecerd bajo condiciones de estado

estacionario y con un espaciado interlaminar constante.
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Figura 1.18 a) Micrografias opticas de una aleacion Fe-1C-5Mn (%peso) transformada a
680°C durante 24 h donde puede verse que el espaciado interlaminar no es constante a lo
largo del nddulo perlitico. b) Variacion del ancho maximo de nddulo de perlita con
respecto al tiempo de transformacion [2].

Sin embargo, en el trabajo de Cahn et al. [76] se encuentra perlita divergente en
una aleacion 0.6C-5.2Mn (%.peso) para temperaturas inferiores al limite inferior
de la temperatura Aei. Hillert argumentd que los resultados aportados para este
caso no eran valores reales de divergencia ya que en las micrografias que
aportaban (ver Figura 1.19) pude verse que existe un pinzamiento entre las
colonias perliticas. Por tanto, por debajo del limite inferior de la temperatura Ae:
no cabe esperar divergencia y el efecto de la divergencia de las ldminas se debe al
pinzamiento del frente de avance de distintas colonias. Finalmente, a partir de
resultados experimentales obtenidos por otros autores sobre la transformacién

perlitica, Hillert construyd un diagrama de fases (ver Figura 1.20) donde define el
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limite de las diferentes regiones de composicion y temperaturas para las cuales se

obtiene perlita constante bajo régimen de particidon y no particion y perlita

divergente.

Figura 1.19 micrografia obtenida mediante réplicas de TEM para una aleacion Fe-C-Mn
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transformada a 550°C durante 24h [76].

no-partition
Perlita cte

Perlita constante

Perlita divergente
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* Picklesimer et al.
O Cahn et al.

a Razik et al.

* Hultgren

Figura 1.20 Comparacion entre los resultados experimentales y valores tedricos para las
regiones donde se puede obtener distintos tipos de perlita en funcion de la temperatura

y la composicion en Mn.

Recientemente, Hutchison et. al. observaron la existencia de perlita divergente

en un aleacion Fe-0.85C-11.56Mn (%. peso) por encima del limite superior de la

temperatura Ae: [78] argumentando que a pesar de que la aleacion se encuentra
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por encima del campo trifdsico, localmente se pueden obtener condiciones de

divergencia en la intercara austenita/perlita.

1.7 DIVERGENCIA EN OTROS SISTEMAS

Existen tres aspectos criticos para poder obtener estructuras laminares que
exhiban una morfologia divergente. El primero de ellos es que existan al menos
dos solutos y que uno de ellos tenga una movilidad muy superior al otro. El
segundo es que la difusion del elemento con menor difusividad sea la etapa
limitante de la transformacion laminar. Y la tercera es que el producto laminar
tenga una composicion diferente a la composicion de la fase madre. Por lo tanto,
el fendémeno de la divergencia no es exclusivo de sistemas Fe-C-Mn ni de la

descomposicion eutectoide.

La descomposicion eutectoide de la d-ferrita es un agregado laminar
constituido por austenita y un carburo (denominada como §-perlita) y ha sido
estudiada en aceros con alto contenido en Cr y en Mo [79, 80]. Esta
transformacion eutectoide tiene lugar a altas temperaturas (1100°C-800 °C) en
aceros que contienen elementos aleantes que estabilizan la fase ferritica y
formadores de carburos. El hecho de que el C tenga una difusividad mucho mas
alta que los elementos aleantes y que la d-perlita se forme con un contenido en C
mas elevado que la d-ferrita son indicativos de encontrar divergencia. La
formacion de la §-perlita requiere de largas distancias de difusion para el C, por
lo que durante la transformacion, la supersaturacion de C en la dS-ferrita

disminuye dando como resultado una divergencia en las lJdminas.

Fridberg et al. [81] analizaron la velocidad de crecimiento de un agregado
laminar (y+MsC), resultado de la descomposicion eutectoide de la d-ferrita en una

aleacion Fe-C-Mo, en términos de las distancias de difusion del C en la matriz de
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d-ferrita. La aproximacion tedrica y los resultados de este trabajo son similares a

los obtenidos para la formacion de perlita divergente en un sistema Fe-C-5i [62].

La reaccion celular (o reaccion discontinua) implica la formacion de un
agregado laminar formado por la misma fase que la madre pero con diferente

composicion y un precipitado:
VoY

Existen en la literatura muchos trabajos sobre la morfologia y cinética de esta
transformacion que normalmente se da en aleaciones binarias. La mayoria de los
resultados concluyen que esta transformacién celular ocurre con una velocidad y
un espaciado interlaminar constantes para una temperatura dada. Pero también
se encuentran trabajos donde se observa el fendmeno de divergencia para estos

sistemas[82, 83].
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2. MOTIVACION Y OBJETIVOS

La motivacién de este trabajo surgid al estudiar la transformacion perlitica en
aceros de nueva generacion como son los “aceros ligeros” o las aleaciones del
sistema Fe-C-Mn-Al. Las aleaciones del sistema Fe-Mn-AI-C, a las que pertenecen
los aceros austeniticos 20-30Mn-3Al, también conocidos como aceros TWIP (del
acrénimo inglés TWining Induce Plasticity), presentan una alta combinacion de
ductilidad y resistencia mecdnica, lo que les hace muy atractivos para la industria
del automovil por su baja densidad [84] como consecuencia de su contenido en
Al y Mn. El gran radio atémico del Al, y en menor medida del Mn, en
comparacion con el radio atomico del Fe, hacen que se produzca una reducciéon
de peso especifico como se observa en la Figura 2.1, donde se ha determinado un
valor minimo de densidad (p) p = 6.5 g.cm?® para altos contenidos en Al-(Al =

12%).

Figura 2.1 Densidad en funcién de la concentracién de Al para diversas aleaciones

Fe-xMn-yAl-zC con contenidos en Mn entre 14-28% en peso.

Aunque son numerosos los trabajos que se han publicado en la literatura sobre
el comportamiento mecdnico de estos aceros [85], son pocos los que se han

dedicado a investigar la formacion de microestructuras laminares, y menos aun,
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los que se han centrado en estudiar los mecanismos de formacion de tales
estructuras. Por lo tanto, se pretende estudiar la cinética y termodindmica de la
transformacion perlitica en este tipo de aleaciones cuaternarias para concluir si
sigue las mismas pautas que la transformacion perlitica en otros sistemas de
menor complejidad. Ademads, se analizara la viabilidad de obtener perlita

formada por ldminas alternas de ferrita y un carburo distinto de la cementita.

El principal objetivo de este trabajo se centra en estudiar los mecanismos que
gobiernan la descomposicidn eutectoide en sistemas Fe-C-X-Y, donde X e Y son
distintos elementos aleantes. A pesar de que la transformacion perlitica es una de
las transformaciones en aceros que mas se ha estudiado, todavia hoy quedan
algunos aspectos que requieren de un estudio en detalle para conocer en
profundidad la cinética y la termodindmica que hay detrds de esta

transformacion.

Uno de los aspectos que se abordan es revisar la literatura sobre la tedrica
clasica de la transformacion perlitica para comprobar si explica y concuerda con
los resultados experimentales obtenidos. Mediante el control de los parametros
termodindmicos y cinéticos se busca favorecer ciertas condiciones extremas de
partida para que tenga lugar la transformacion perlitica en mayor o menor grado
y con distintas morfologias finales. El objetivo es tratar de ver si la teoria clasica
predice y explica los resultados obtenidos cuando partimos de dos condiciones

de TGA muy distintas.

Otro de los aspectos que se trata en esta tesis es analizar en profundidad el
mecanismo que rige la formacién de perlita divergente. Como primera
aproximacion, y por simplicidad a la hora de entender y establecer las bases de la
formacidén de perlita divergente, se seleccion6 una aleacidn ternaria del tipo Fe-C-
Mn. Como segunda aproximacion, y para estudiar el efecto de los elementos
aleantes o la particion de soluto en estructuras laminares se disenid una aleacion
ligera Fe-C-Mn-Al.
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En las transformaciones de fase en aceros tanto en tratamientos isotérmicos a
baja temperatura como en ciclos de enfriamiento continuo a bajas velocidades,
tiene lugar la precipitacion de carburos del tipo MC, MsC, MsCz, M7Cs y M23Ce
[86-89]. El carburo del tipo MsC, conocido como cementita cuando M = Fe,
presenta una estructura cristalina ortorrombica y es uno de los carburos mejor
conocidos en los aceros. [90] Cuando un acero con un contenido en carbono
cercano al 0.77 % en peso se enfria a temperaturas inferiores a la temperatura
eutectoide, la austenita se encontrara sobresaturada simultaneamente con
respecto a la ferrita y a la cementita, con lo que se formara la microestructura

eutectoide conocida como perlita, es decir, y — a + FesC.

Con respecto al sistema Fe-Mn-C, la transformacion eutectoide tiene lugar con
la formacion de carburos del tipo MsC con un alta concentracion de Mn, mientras
que la concentracion es baja en la ferrita adyacente [91]. Esto implica un proceso

de difusion del Mn durante la formacion de la perlita.

Por otro lado, son los carburos «k (FesAlC) [92] y M23Cs [93] los responsables de
la formacion de estructuras laminares tipo perlitico, en los aceros ligeros
Fe-C-Mn-Al después de tratamientos isotérmicos a bajas temperaturas (Figura
2.2). El carburo « tiene una estructura cristalina tipo L12 y precipita de forma
homogénea en la fase matriz del acero [94]. Por otro lado, los carburos M23Cs con
una estructura cristalina compleja FCC [87], nuclean y crecen en las fronteras de

grano de la fase austenita.

Cahn y Hagel [2] proporcionan una extensa revision de la teoria de la reaccion
de descomposicion de la austenita en perlita por procesos de difusiéon en su
trabajo clasico “Austenite Decomposition by Diffusional Processes”. Presentaron
un modelo de transformacidn perlitica valido solo para composiciones de partida
del eutectoide o cercanas, donde la fase matriz (austenita) no esta sometida a un
fuerte gradiente en el potencial quimico de carbono durante el proceso de

nucleacion. Este gradiente puede tener un efecto significativo en la formacion
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inicial de cementita, y desde luego no es extrapolable para formaciones laminares

tipo perlita como las descritas en parrafos anteriores para sistemas Fe-C-Mn-AL

Figura 2.2 Analisis TEM de un acero Fe-13Mn-3Al-0.63C tratado isotérmicamente a

600 °C. (a) Imagen de campo oscuro (BF) de perlita (a« +M23Cs) y v, (b) diagrama de

difraccion del area seleccionada (SAD) de ferrita [111] (T: haz transmitido), (c) SAD
tomado en [011] y [114] del carburo M23Cs. Existen maclas FCC que aparecen subrayadas.

Krielaart [95] y colaboradores, por otro lado, desarrollaron en los afios 90 un
modelo para el crecimiento de ferrita extrapolable a sistemas Fe-X-Y-C (donde X
e Y pueden ser Mn, Al, Mo y Cr). De su trabajo se puede deducir un criterio para
la formacion de perlita. De Krielaart se deduce que hay una discontinuidad en el
potencial quimico de Fe y C en la intercara a/y en lugar de las condiciones de
equilibrio local o paraequilibrio [96]. A medida que la austenita se enriquece, la

diferencia en el potencial quimico de carbono a través de la frontera entre a/y

52



Motivacion y objetivos

tiende a cero, y cuando el potencial quimico del carbono llega a cero es cuando

comienza la formacion de perlita, o estructuras eutectoides laminares tipo perlita.

Por ultimo, Capdevila [97] y colaboradores han propuesto una combinacion de
condiciones que se deben cumplir en la intercara o/y para que se forme perlita (o
microestructuras laminares tipo perlita) sobre la misma intercara o/y en
movimiento. En un sistema Fe-C-Mn, y utilizando el modelo de soluciones
regulares de Hillert-Staffanson, se calcula el potencial quimico de cada
componente (es decir, Fe, C y Mn) en las fases y, a y carburo (en el caso del
sistema Fe-Mn-C tipo MsC), ya sea para condiciones de EL o PE. Como primer
criterio se aplicd la extrapolacion Hultgren por debajo de la temperatura del
eutectoide (Ae1) bajo condiciones de EL o PE. El segundo criterio empleado es
considerar que la velocidad de migracion de la intercara a/y debe caer por debajo
del tiempo necesario para que un embrion del carburo (FesC, MsC, M23Cs,...)
pueda nuclear sobre dicha intercara moévil. Cuando se cumplen ambas

condiciones, la perlita comienza a formarse.

Por lo tanto, el trabajo a desarrollar en esta tesis trata de resolver cuatro

preguntas fundamentales:

1. ;Tiene el tamafio de grano austenitico previo un efecto sobre la cantidad
de ferrita proeutectoide y perlita formada, y por tanto sobre la proporcion

de fases en la microestructura laminar final en un acero hipoeutectoide?

2. ;Tiene el tamafio de grano austenitico previo una influencia sobe la
velocidad de crecimiento de la ferrita y por tanto sobre las condiciones
necesarias para que se produzca la formacion de una microestructura

laminar tipo perlita?

3. ;Cumple la transformacion eutectoide y—a + FesCoe tipica de los acero Fe-
Mn-Al-C y Fe-C-Mn los criterios de LE o PE? Es decir, ;hay particidon de

elementos durante la transformacion de descomposicion de la austenita?
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4.

54

¢Cual es el mecanismo, termodinamica y cinética de la perlita divergente
en un sistema ternario Fe-C-Mn y en un sistema cuaternario Fe-C-Mn-Al?
¢Se mantienen las relaciones de orientacion tipicas de la perlita en estas

aleaciones?

(Puede darse la descomposicion eutectoide y—a + carburo, con carburos

del tipo M23Cs o carburos « en el sistema Fe-C-Mn y Fe-Mn-Al-C?
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3. MATERIALES Y TECNICAS EXPERIMENTALES

3.1 MATERIALES

La composicion quimica de los aceros estudiados en esta tesis con el fin de
comprender los procesos inherentes a la transformacidn perlitica se muestra en la
Tabla 3.1. Se han elegido tres aleaciones de tal manera que una de ellas tiene una
composicion hipoeutectoide y las otras dos tienen una composicion cercana al

eutectoide y un elevado contenido de Mn y Al.

Con respecto a la nomenclatura de los aceros, las tres primeras letras PER
hacen referencia a que son aceros perliticos, y las siglas Mn y Al hacen referencia
al alto contenido en dichos elementos aleantes. El acero PER tiene una
composicion hipoeutectoide y bajo contenido en Mn. Los aceros PER-Mn y PER-
Al presentan una composicion similar en C y Mn con la diferencia de que el acero

PER-AI contiene ademas Al.

El rango de composiciones elegido permite evaluar el efecto de la naturaleza

de los distintos elementos aleantes (gammageno y alfageno) en la transformacion

perlitica.
Tabla 3.1 Composicion quimica de los aceros estudiados
Acero C Mn Al Fe
% peso 0.44 1 - balance
PER

% at. 2 1 - balance
% peso 0.65 9.72 - balance

PER-Mn
% at. 2.98 9.66 - balance
% peso 0.63 9.82 4.60 balance

PER-Al
% at. 2.74 9.30 8.86 balance
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Los aceros PER-Mn y PER-AI fueron suministrados por la empresa Acerinox
en forma de lingotes de dimensiones 11x50x180 mm, que se fabricaron mediante
un proceso de colada y forja para eliminar la estructura dendritica de
solidificacion. Finalmente, tras el proceso de forja, los lingotes fueron sometidos a
un tratamiento de recocido para su homogenizacion a 1200 °C durante 24 horas y
posterior enfriamiento lento en el interior del horno. El acero PER se fabrico
mediante la ruta convencional de laminado en caliente con una reduccion del
espesor del 87.6%. Este acero se homogeneiz6 a una temperatura de 1200 °C

durante 3 horas.

3.2 TRATAMIENTOS TERMICOS

Con el objetivo de estudiar el efecto del tamafio de grano austenitico en la
transformacion perlitica se disefiaron dos tratamientos de austenizacion para
generar dos TGA bien diferenciados. Para ello, muestras cilindricas de 3 mm de
didmetro y 12 mm de longitud del acero PER fueron austenizadas a 1200 °C y

900 °C en un dilatometro de alta resolucion Adamel Lhomargy DT-1000 [98].

Tabla 3.2 Condiciones de austenizacion y tamafo de grano austenitico obtenido para los
distintos aceros estudiados.

Acero TY (°C) Tiempo (s) TGA (um)
PER 1200 120 120
PER 900 120 5

PER-Mn 1050 300 140
PER-AI 1200 86400 450
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Para el caso del acero PER-Mn se seleccion6 una temperatura de austenizacion

(T") de 1050 °C y para el acero PER-Al no se llevaron a cabo tratamientos de

austenizacion porque el estado de recepcion de este acero es una matriz

austenitica, con lo que el TGA empleado fue el del estado de recepcion. Las

condiciones de austenizacion, asi como el TGA obtenido vienen resumidas en la

Tabla 3.2.

Tabla 3.3 Tratamientos isotérmicos realizos en los aceros PER, PER-Mn y PER-Al

Acero T# isotermo (°C) Tiempo Equipo
560
610
Interrumpidos entre
PER 660 7y 1800s DT-1000
690
715
Interrumpidos entre
6
00 6y36h ,
) BAHR
PER-Mn 450 Interrumpidos entre
14 hy 14 dias
Interrumpidos entre
670
3y 30 dias
PER-AIL 550 Interrumpldo,s entre HORNO
13 hy 6 dias
450 Interrumpldo‘,s entre
6 hy 92 dias

El grano austenitico previo fue revelado mediante la técnica de ataque térmico

[99], y se midi6 a partir de micrografias Opticas y con un software analizador de

imagenes Image Tool.
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Con respecto a los tratamientos isotérmicos, estos se disenaron a partir de los
diagramas de fase calculados con el software Thermocalc, con el objetivo de
seleccionar rangos de temperaturas en los cuales la aleacion caiga en una region

bifasica (o+0), trifasica (y+a+0), fuera o dentro de la extrapolacion de Hultgren.

Los tratamientos isotérmicos (ver Tabla 3.3) se llevaron a cabo en el
dilatdmetro Adamel Lhomargy DT-1000, dilatometro Bahr 805 A/D y en un
horno Carbolite CTF 12/65/550 en atmosfera de aire.

Para el caso del acero PER, la cinética de la transformacion perlitica se estudid

mediante la combinacion del andlisis dilatométrico y metalografico.

3.3 TECNICAS EXPERIMENTALES

3.3.1 Microscopia optica (MO)

La cantidad de fase transformada a las diferentes temperaturas ensayadas fue
determinada mediante conteo manual de puntos sobre micrografias dpticas (MO)
y de barrido [100]. Para ello, las muestras fueron embutidas en baquelita,
desbastadas y pulidas metalograficamente con pasta de diamante hasta 0,5 pm en
diferentes pasos. Finalmente, se realizan ciclos de ataque con picral al 2 % y

pulido para su posterior observacion y caracterizacion.

La caracterizacion de las muestras por MO se ha llevado a cabo a partir de
micrografias obtenidas por una cdmara acoplada a un microscopio Nikon
EPIPHOT 200, microscopio Optico de carga inversa cuyas caracteristicas son:
magnificacion hasta x1000, campo claro, campo oscuro, luz polarizada, nomarski,
sistema de adquisiciéon de imagen por cdmara de video de 3 Mb, tratamiento y
adquisicion de imagen en tiempo real mediante software Perfect Image de Clara

Vision.
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3.3.2 Microscopia FElectrénica de Barrido (MEB) / Scanning Electron

Microscopy (SEM).

La caracterizacion microestructural del espaciado interlaminar asi como del
tamafio de colonia perlitico se llevd a cabo a partir de micrografias de SEM [100-
102]. Estos analisis se llevaron a cabo con un microscopio electrénico de barrido
JSM 6500F de emision de campo operando a 7 kV ubicado en las instalaciones del

CENIM-CSIC.

3.3.3 Difraccion de Electrones Retrodispersados (EBSD)

La difracciéon de electrones retrodispersados permite analizar la superficie de
materiales policristalinos para la determinacion rutinaria de orientaciones de
granos individuales, textura local y la identificacion de fases y su distribucion.
Los electrones retrodispersados por un material policristalino cuando es
irradiado con un haz de electrones forman unos patrones conocidos como
patrones de difraccion de Kikuchi. Estos patrones, que se generan en una pantalla
de fésforo, pueden interpretarse como la proyeccion gnomica de la red cristalina.
Cada banda formada representa la proyeccién de un plano cristalografico. Los
angulos que forman las normales a los planos de proyeccion equivalen a los
angulos que forman sus respectivos planos cristalograficos. Por otro lado, el
ancho de cada banda de Kikuchi (para una tension de aceleracion determinada, y
por tanto para una longitud de onda determinada) es inversamente proporcional

a la distancia interplanar.

Para la obtencion de un mapa EBSD, donde se representan los granos de cada
fase con sus respectivas orientaciones, se realiza un barrido sobre un area de la
superficie del material. E1 haz se mueve punto por punto sobre los centros de los
cuadrados de una reticula cuyo tamafio decide el usuario, siendo el tamafio de
paso, step size, la longitud de los lados de estos cuadrados o pixeles. El sistema

recoge un patrén de difraccion en cada punto e identifica las bandas de Kikuchi
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de mayor intensidad y contraste respecto del fondo continuo o background y se
comparan los angulos entre las bandas y sus anchos con los de patrones ideales
de la fase o fases que se sabe que estdn presentes en la microestructura. Si la
indexacidn tiene éxito, queda determinada la fase y orientacidn cristalografica

correspondiente a ese punto, las cuales son descritas por los tres angulos de Euler

(1, @, @2) [103].

Los electrones retrodispersados proceden de un volumen de interaccion del
material con el haz incidente de entre 5 y 20 nm de profundidad (depende de la
tension de aceleracion aplicada, aumentando cuando esta lo hace) y un area del
mismo orden que el tamano del haz o spot size (seccion transversal del haz de

electrones incidente).

Hay que senalar, que la muestra debe inclinarse 70° respecto del haz incidente,
con lo que se produce una distorsion en el haz, que pasa a tener forma de elipse,
y por tanto no se tiene la misma resolucion en vertical y en horizontal en los
mapas de EBSD [104]. El tamafio de haz adecuado es un compromiso entre la
resolucion espacial necesaria, funcion del tamafio de las caracteristicas
microestructurales mas pequenas que se desean observar, y la intensidad de
electrones minima aceptable para conseguir patrones de difraccion con bandas de
Kikuchi de suficiente intensidad. Tamafio de haces mayores empeoran la
resolucion espacial pero dan lugar a un mayor numero de electrones
retrodispersados, con lo que mejora la calidad de los patrones de difraccion. Por
otro lado, un tamano de haz menor obliga a disminuir la distancia de trabajo, que
es la distancia entre la superficie de la muestra y las lentes finales, con el fin de
evitar aberraciones. Al disminuir la distancia de trabajo, se pierde profundidad
de campo, con lo cual el haz solo estard bien enfocado en areas de barrido

pequenas [105].
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Las figuras de polos (PF pole Figure) (hkl) (Figura 3.1a) representan la
orientacién de un plano normal dado (polo) respecto al sistema de referencia de
la muestra sobre una proyeccion estereografica. Una figura de polos es una
proyeccion estereografica que muestra la distribucion de polos, o las normales a
los planos, de una familia de planos cristalinos especifica, usando los ejes de la
muestra como ejes de referencia [106]. En una figura de polo inversa (IPF inverse
pole figure), (Figura 3.1b), se registra la densidad de los polos de los planos {hkl},
paralelos a una superficie dada de la muestra, sobre un tridngulo caracteristico
del sistema cristalino del material. Se conoce como figura de polo inversa porque
es la normal a la superficie que barre el tridngulo de orientaciones en busca de

aquellas que representan la textura.

Figura 3.1 a) Figura de polos para un cristal con simetria cubica. b) Figura IPF para un
cristal con simetria ctibica

Se han empleado las IPF y PF para establecer las relaciones de orientacion

entre la ferrita y la cementita.

61



Capitulo 3

Para llevar a cabo este estudio se utilizdé un microscopio electrénico de barrido
de Emision de Campo JEOL con detector de electrones retrodispersados (BSE) y
detector de rayos X (EDS) ubicado en el centro de microscopia de la universidad

Politécnica de Valencia.

Al tener acoplado estos dos tipos de detectores seremos capaces de obtener
simultdneamente mapas composicionales y mapas cristalograficos por lo que
podremos identificar y estudiar las RO de las fases asi como su composicion

quimica.

3.3.4 Microscopia Electronica de Transmision (MET) / Transmission Electron

Microscopy (TEM)

Durante el desarrollo de este trabajo de tesis se han empleado tres
microscopios electronicos de transmision diferentes. Un microscopio JEOL JEM-
2010 con una tensién de 200 kV y un Jeol JEM-3000F operando a 300 keV
ubicados en el Centro Nacional de Microscopia Electronica (CNME) y, por
ultimo, un microscopio electronico de transmisién de emision de campo con
aplicaciones de barrido (HR-TEM) Philips Tecnai F30 ubicado en la National

Taiwan University (Taiwan).

El microscopio Jeol JEM-3000F se trata de un microscopio de alta
resolucion (HRTEM - High Resolution Transmission Electron Microscopy). La
resolucion entre puntos alcanzable (0.17 nm), combinado con un giro de la
muestra de * 25° confieren a este microscopio excelentes caracteristicas para
trabajos de alta resolucidon. Tiene instalada una unidad STEM y detectores de
campo oscuro de dngulo alto e intermedio (HAADF y LAADF). Desde el punto
de vista analitico tiene acoplados un detector de XEDS y un espectrometro
ENFINA. La utilizacién conjunta de estos espectrometros junto con la unidad de
STEM vy los detectores de campo oscuro asociados, permiten llevar a cabo

caracterizacion quimica a nivel atémico.
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La composicion de la intercara austenita/perlita, asi como la cristalografia o

RO se estudiaron con el uso de esta técnica.

Para la obtencion de laminas delgadas de calidad adecuada para su

observacion y su andlisis en TEM, se han seguido las siguientes etapas de

preparacion:

D)

2)

3)

Desbaste: Se rebajan discos de 3 mm de didmetro y aproximadamente 400-
500 pm de espesor mediante desbaste mecanico, hasta un espesor de 30 pm.
Electropulido por doble chorro: El objetivo de esta etapa es perforar la
muestra de tal forma que la zona proxima al orificio sea lo suficientemente
delgada y transparente a los electrones sin provocar dafios mecéanicos en la
muestra. En este trabajo, se ha empleado un equipo de pulido electrolitico
de doble chorro Struers Tenupol 5. La probeta se sumerge en una solucion
de 10 % acido perclorico, 90 % acido acético a una temperatura de entre 15
y 20 °C. El voltaje de pulido se encuentra en torno a 20-30 V. El electrolito
es bombeado en ambas caras del disco hasta que se forma un orificio en su
centro. Cuando la maquina detecta el paso de luz a través de la muestra
mediante una célula fotoeléctrica, el electropulido se para
automaticamente. A continuacion se retira el disco del electrolito y se lava
la probeta con etanol.

Adelgazamiento idnico: Para el proceso de adelgazamiento ionico se ha
utilizado un Sistema de Adelgazamiento Iénico de Precision (Precision Ion
Polishing System, PIPS). El adelgazamiento hasta alcanzar la transparencia
electronica fue conseguido utilizando un adelgazador iénico GATAN
modelo 691 PIPS, mediante bombardeo de la muestra con iones de Ar*,
que se hacen incidir sobre la muestra con un determinado angulo y voltaje
de aceleracion. El proceso finaliza cuando se logra hacer un orificio en el

centro de la muestra, siendo éste de dimensiones reducidas y en cuyas
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inmediaciones el espesor de la muestra no llega a superar los 10 nm (esto es
conocido como playa)

El bombardeo idnico se realiza en una cdmara de vacio y atmosfera inerte
de argon. El voltaje de aceleracion es de 5 kV y la intensidad de la corriente
1 mA. El angulo que forman la muestra y el haz incidente no es superior a

8°.

3.3.5 Tomografia de sonda atdmica en 3D (APT)

Una sonda atdmica de 3D es la combinacién de un microscopio ionico (FIM —
Field Ion Microscope) y un espectrometro de masas que mide, cuantitativamente,
la composicién elemental con una resolucién atdmica. El concepto de sonda
atomica en 3D fue desarrollado entre los anos 1983-1986 [107], como un
instrumento para poder analizar dtomo a atomo diferentes zonas de forma

simultanea.

Las mejoras en la instrumentacion llevadas a cabo en los ultimos afios han
supuesto un avance significativo en términos de rendimiento de analisis,
resolucion de masa y de campo visual, y han hecho de esta técnica un
instrumento imprescindible para la caracterizacion y el analisis a escala atémica
de metales y materiales avanzados que requieren una alta diferenciacion de masa

y flexibilidad [108-110].

Las muestras presentan forma de aguja con una punta de 50 a 200 nm, se
encuentran en una camara de alto vacio y a temperaturas criogénicas. En estas
condiciones, cuando se aplica un voltaje pulsado de 4-10 kV, se produce un
campo eléctrico intenso en la muestra capaz de ionizar dtomos de la punta que
viajan repelidos en trayectorias casi radiales, golpeando la pantalla y
produciendo asi una imagen de los atomos individuales de la superficie de la

muestra.
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La Figura 3.2 muestra un esquema de la técnica de tomografia de sonda

atomica.

Figura 3.2 Esquema de la técnica de tomografia de sonda atomica

Todos los iones producidos son separados en un espectrémetro de masas de
acuerdo con su razén masa/carga (m/n). La masa se expresa en unidades de masa
atémica (u) o Dalton (Da) (1u=1Da = 1,6654 10-* kg) de manera que la razén m/n
se expresa en Thompson (Th = Da/n). Los iones asi separados son detectados
como corrientes idnicas cuyas intensidades son proporcionales a sus abundancias
respectivas. Procesando esta informacion se obtiene un espectro de masas, tal

como se muestra en la Figura 3.3.

A partir del tiempo necesario para atravesar la longitud del tubo o tiempo de
vuelo de los iones podemos determinar la naturaleza del atomo correspondiente.
El tiempo de vuelo depende del valor de la razén m/n de cada i6n. Para iones con
carga unitaria (n=1; m/n=m), el tiempo necesario para recorrer la distancia de la
fuente al detector depende de su masa, de manera que mientras mayor sea ésta,
mas lentamente se moverd el idn en su vuelo al detector. Igualando la energia
potencial de un idn acelerado por el campo eléctrico aplicado a la muestra, a la
energia cinética del idn, podemos obtener la relacion entre la naturaleza del ién

detectado y su tiempo de vuelo, t:
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m_ v (E) 3.1
n

donde V es el voltaje de aceleracion de los iones en kV, d es la distancia de la

fuente de ionizacion al detector en mm y C es una constante conocida (C=0,19).

Figura 3.3 Ejemplo de espectro de masas indicando la posicién de los picos que permiten
identificar iones moleculares del C.

Es importante senalar que en la asignacion de los picos del espectro de masas
hay que tener en cuenta posibles solapamientos de picos con m/n similar, y
aquellas derivadas de la formacion de iones moleculares. Asi los picos del
espectro de masas correspondiente al C presentan los siguientes m/n: 6 Da para
C*, 12 Da para C* o C2 **, 18 Da para C3 *, 24 Da para C2 *, 36 Da para C3 *y 48

Da para C4 ¥, como se observa en la Figura 3.3.

Una vez identificada la naturaleza de los atomos ionizados, es posible
reconstruir en 3D la posicion en la punta de todos los atomos evaporados. Las
posiciones X e Y de los atomos en el volumen analizado se determinan a partir de
las coordenadas x e y de impacto de sus correspondientes iones en el detector de

posicion (Figura 3.2) siguiendo las expresiones,

X =— 3.2
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d
y=2%
n
3.3
siendo d la distancia de vuelo y 7 el aumento, el cual viene dado por,
_d
n &, 3.4

donde ¢ es un parametro de proyeccion conocido como factor de compresion
de imagen y 7t el radio de curvatura de la muestra. Por altimo, la posicion Z se
determina a partir de la secuencia de evaporacion, de ahi la necesidad de que la
extraccion de los iones sea en forma de pulsos para que todos los iones salgan de

la fuente de ionizacidén simultaneamente.

Una de las herramientas mas tutiles para delimitar las fases presentes en la
muestra son las denominadas superficies de isoconcentracidon, como se muestra
en la Figura 3.4a. En esta representacion en 3D, se identifican automaticamente
superficies que delimitan fases con un contenido en soluto mayor o igual al
seleccionado. En el caso del acero, regiones de la muestra con un contenido bajo
en C corresponden a ferrita, mientras que regiones con un contenido en C
superior al promedio del acero corresponden a austenita, regiones con un
contenido préximo a 25 at. % corresponde a cementita y finalmente, regiones con
un contenido en C proximo al contenido nominal del acero corresponden a

martensita.

Por dltimo, los histogramas de proximidad o proxigram como el de la Figura
3.4b [111] nos permiten representar la concentracion de soluto en funcién de la
distancia a una superficie de iso-concentraciéon y asi determinar perfiles de

concentracion de soluto a través de intercaras.

La preparacion de muestras para su posterior andlisis mediante tomografia de

sonda atdmica consiste en mecanizar la zona de interés mediante un microscopio
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de haz de iones focalizados (FIB - Focused Ion Beam). De esta forma nos
aseguramos de que la muestra que mecanizamos es una intercara del tipo
austenita/perlita y estudiar posteriormente la composicion de dicha intercara (ver

Figura 3.5).

a) b)

Figura 3.4 a) Superficie de isoconcentracion 5 % at. C donde se muestra una intercara o0,/0
b) diagrama de proximidad correspondiente que muestra las concentraciones de
diferentes atomos de soluto (carbono y manganeso) a ambos lados de la intercara.

Figura 3.5 Micrografia de SEM donde se muestra una intercara austenita/perlita
seleccionada para su posterior mecanizado mediante un microscopio de iones
focalizados.
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Finalmente, se lleva a cabo el proceso de anular milling para eliminar posibles
capas superficiales de dxidos en la punta y para conseguir la morfologia final de
punta que se requiere para el estudio atémico de esta técnica [112, 113]. La Figura
3.6 muestra micrografias de la punta durante el proceso de micromecanizado con
FIB (Figura 3.6a) y el aspecto de la punta al final del proceso del anular milling
(Figura 3.6b).

Figura 3.6 (a) Preparacion de muestras de sonda atoémica en forma de punta mediante
micromecanizado con FIB; (b) aspecto de la punta al final del proceso del annular
milling.

En este trabajo, el andlisis atdmico de la punta de estas muestras fue realizado
en Oak Ridge National Laboratory usando la sonda atémica LEAP 4000X HR. Un
laser UV enfocado sobre la punta garantiza condiciones éptimas de evaporacion
atomica; para ello, la temperatura de la muestra es fijada a 60 K. Asimismo, la
velocidad de pulso y la fraccion de pulso del LEAP se fijan a 200 kHz y a un 20

%, respectivamente.

3.3.6 Software de simulacion termodinamica (THERMOCALCQC)

La respuesta a la cuestion sobre las fases presentes en un sistema y su
estabilidad, ha estimulado el desarrollo de métodos de estudio cuyas raices se
encuentran en la termodinamica clasica, como son las técnicas CALPHAD

(CALculation of PHAse Diagrams).
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El enfoque CALPHAD se basa en el hecho de que un diagrama de fases es una
manifestacion de las propiedades termodindmicas de equilibrio del sistema, que
son la suma de las propiedades de las fases individuales que constituyen el
sistema. Por lo tanto, es posible calcular un diagrama de fases mediante la
evaluacion individual de las propiedades termodinamicas de todas las fases que
coexisten en el sistema [114]. De los seis paquetes informaticos basados en el
método CALPHAD disponibles en el mercado (FactSage, MTDATA, PANDAT,
MatCalc, JMatPro, y Thermo-Calc), en este trabajo de tesis se ha empleado
ThermoCalc como herramienta termodindmica para el disefio de aleaciones,

modelizacion de diagramas de fase y calculos de equilibrio.

La base de datos que se ha usado en este trabajo para llevar a cabo los cdlculos
termodindamicos es la TCFE7 que es la base de datos mas idonea a la hora de

estudiar aleaciones base hierro.

Con esta base de datos se han disefiado dos aleaciones ternarias Fe-C-Mn y
una cuaternaria Fe-C-Mn-Al con el objetivo de conseguir aleaciones con
composicion eutectoide o cercana a la eutectoide para estudiar la transformacion

isotérmica de austenita en perlita.

Una vez seleccionadas las composiciones de interés, necesitamos calcular las
secciones de isoconcentracion para elegir las temperaturas a las cuales se
realizaran los tratamientos isotérmicos. Una vez seleccionada dicha temperatura,
trabajaremos con las secciones isotérmicas para estudiar la composicion de las

fases y la termodindmica de esta transformacion.

A continuacién se explica de forma detallada algunos de los cdlculos que se

han llevado con Thermocalc y el sentido termodindmico de cada uno de ellos:

I.  Lineas de particion (LP): como se vio en la seccion 1.5, los mecanismos

que rigen la transformacion perlitica pueden ser ELCP o ELSP. Las
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lineas de particion delimitan ambas regiones y nos permiten conocer a
priori si existe el reparto o no de los elementos aleantes entre la fase
madre y las fases formadas.

Por ejemplo, supongamos que queremos delimitar la zona de particién/
no particion del Mn en la perlita para la aleacion PER-Mn a la
temperatura de 600 °C. Tendremos que calcular la linea de particion
para el Mn con respecto a la ferrita y con respecto a la cementita.

El primer paso consiste en calcular la seccion isotérmica a 600 °C para
las fases ferrita y austenita y las correspondientes tie-lines® (marcadas
en rojo en la Figura 3.7 I).

A continuacion se calcula una linea de isoactividad de carbono en la
austenita (linea punteada negra) y se superpone en la seccion isotérmica
tal como se muestra en la Figura 3.7 II.

Se busca ahora el punto de corte de la linea de isoactividad con la linea
de solubilidad de la y/a y se identifica el extremo opuesto de dicha tie-
line.

Finalmente se traza una linea recta desde el extremo de la tie-line hasta
que corte con la linea de isoactividad, y el punto de corte (marcado en
azul en la Figura 3.7 II) representa un punto de la linea de particion del
Mn entre la austenita y ferrita. Esta metodologia se repite para distintas
lineas de isoactividad de carbono (ver Figura 3.7 Il y IV) y el resultado
de unir los distintos puntos de corte del extremo de las distintas tie-
lines con su correspondiente linea de isoactividad es la linea de
particion del Mn (linea marcada en azul en la Figura 3.8).

Si la aleacién se sitia por encima de esta linea el mecanismo
predominante sera ELCP y por tanto se espera un reparto del Mn entre

la austenita y la ferrita. Por el contrario, si la aleacion se sitiia por debajo

3 Una tie-line se define como la linea que une dos composiciones para las cuales dos fases
pueden existir en equilibrio.
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de esta linea, no se produce el reparto del Mn y por lo tanto el

mecanismo de la transformacion sera ELSP.

Figura 3.7 Metodologia para el calculo de la linea de particion para el Mn entre la ferrita
y austenita para una aleacién Fe-C-Mn a 600 °C.

Para calcular las regiones de ELSP y ELCP del Mn entre las fases
austenita y cementita se sigue la misma metodologia con la diferencia
de que las fases a tener en cuenta en este caso son austenita y cementita.
II. Linea de isoactividad del carbono: Una linea de isoactividad de
carbono es una linea a través de la cual la actividad del carbono es
constante. La actividad, a., esta relacionada con la concentracion, C,
mediante el coeficiente de actividad, Y, siendo a = Y.C
La actividad es una funcién del potencial quimico expresada de la

siguiente manera:

1 (T,P) = p;(T) + RT In(a;) 35
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El potencial quimico de la especie i del sistema, i se define como la
variacion de la energia libre de Gibbs con respecto a la concentracion de
cada especie i:

_(0G
= (%) 36

2 T,P,le¢i

Para calcular lineas de isoactividad de carbono en austenita con
Thermocalc

tendremos que definir como una tunica fase la austenita y suspender
ferrita y cementita.

El célculo de lineas de isoactividad es til para llevar a cabo el calculo
de las lineas de particién o para obtener las condiciones iniciales y
finales de EL en la intercara austenita/perlita. Estos cdlculos se
explicardn con mayor detalle en capitulos posteriores.

En la Figura 3.9 se representa la linea de isoactividad de carbono en
austenita para un valor de actividad de 0.32 en un sistema Fe-C-Mn. En

este caso la linea de isoactividad pasa por la composicion de la aleacion.

Figura 3.8 Seccion isotérmica a 600 °C para una aleacion Fe-C-Mn para las fases austenita
y ferrita donde se representa la linea de particion (linea azul) para el Mn entre ambas
fases.
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Figura 3.9 Seccion isotérmica a 600 °C para una aleacidon (marcada por el punto rojo) Fe-
C-Mn donde se superpone la linea de isoactividad del carbono (linea discontinua) para
un valor de actividad (ac) de 0.32.
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Formacion de perlita fuera de la extrapolacion de Hultgren

4. EFECTO DEL TAMANO DE GRANO AUSTENITCO
EN LA TRANSFORMACION PELITICA: FORMACION
DE PERLITA DE NO EQUILIBRIO EN UN ACERO
HIPOEUCTECTOIDE Fe-C-Mn

4.1 INTRODUCCION

El objetivo de este capitulo es evaluar la influencia que tiene un pardmetro
microestructural como es el tamafio de grano austenitico de partida en la
descomposicion isotérmica de austenita en perlita. Para ilustrar este efecto nos

centraremos en un acero hipoeutectoide Fe-0.44C-1Mn (%. peso).

Debido a la gran influencia que tienen las fronteras de grano en la cinética de
formacién de perlita, se estudiardn y caracterizaran los aspectos morfoldgicos de
la perlita mas relevantes en dos condiciones de austenizacién bien diferentes.
Como se ha descrito en capitulos anteriores, el tamano de grano austenitico
(TGA) va a controlar los lugares de nucleaciéon de la fase producto de la
descomposicion de la austenita: para el caso de aceros eutectoides la perlita, y
para el caso de aceros hipoeutectoides la ferrita aliotromorfica o ferrita

proeutectoide.

De los resultados obtenidos se puede concluir que la formacidon de perlita y
ferrita proeutectoide se ven favorecida para condiciones de TGA pequetios,
mientras que cuando el TGA de partida es lo suficientemente grande como para
inhibir la formacion de ferrita proeutectoide, se consigue una fracciéon de
volumen de perlita mayor que para el caso de TGA pequefio. Ademas, el tamano
medio de colonia perlitica aumenta cuando aumenta el TGA, mientras que el

espaciado interlaminar (S0) no depende del TGA de partida, sino que depende de
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la temperatura de descomposicion isotérmica a la cual ocurre la transformacion
perlitica. Finalmente, se obtuvo que la relacion entre el ancho de lamina de ferrita

y cementita (R 0/0) depende del TGA.

4.2 MATERIALES, METODOS Y TRATAMIENTOS TERMICOS

Para llevar a cabo el estudio del efecto del TGA en la descomposicion
isotérmica de la austenita en perlitica, el acero PER (ver composicion en el
capitulo 3.2) se austenizé a 1200 °C y 900 °C durante 180 s para obtener un TGA
de 120 y 5 pm respectivamente. Los tratamientos isotérmicos se disefiaron a

partir del diagrama de fases para esta aleacion (ver Figura 4.1).

900
850 - Y
800 -
750 | Yo Yo

650 {\ \

600 | % y+a+9 a+0

Temperatura (°C)

550 %
500

0 0.01 0.02 0.03 0.04 0.05
C (f-m)

Figura 4.1 Diagrama de fases para un acero 0.02 C-0.01 Mn (fraccion molar, f-m) donde
se muestran las temperaturas de descomposicion isotérmica (marcadas por las cruces)
elegidas para estudiar la transformacion perlitica.
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4.2.1 Determinacion de la fraccion de volumen de las fases a partir de curvas

dilatométricas: método de factorizacion de la curva.

La cinética de transformacion perlitica para este acero se estudid a partir de las
curvas dilatométricas que se registran en el dilatdmetro de alta resolucién
durante el proceso de transformacién. Mientras no se produzca ninguna
transformacion solo se registrard la variacion normal de volumen asociada a la
variacion de temperatura: dilatacion para el calentamiento o contraccion para el
enfriamiento. Por el contrario, cuando la muestra sufre un cambio de fase, se
produce una variacion relativa de su volumen especifico y como consecuencia, se
registrard una anomalia en la curva de la que se puede determinar la temperatura
y el tiempo en el que comienza y acaba dicha transformacion de fase, pudiendo
asi caracterizarla. Por tanto, la fraccion de volumen de perlita se puede conocer a
partir del cambio en longitud registrado en las curvas dilatométricas asociado a
la descomposicion isotérmica de la austenita de acuerdo con la siguientes

expresiones:

AL 1AV
Donde AL/Lo es la variacion relativa total de longitud, y AV/Vo es la variacion
relativa total de volumen. La fraccién de volumen de perlita (%Vp) obtenida se

calcula a partir de la siguiente relacion:

(ALO)tl - (ALO)tO
(ALg); — (ALg)o

(%V,) = 4.2

Donde (4Lo)x es la longitud de la probeta para el tiempo de interés, (4Lo)w es la
longitud de la probeta justo en el instante anterior a que tenga lugar la
transformacion y (4Lo): es la longitud de la probeta cuando la transformacion ha

finalizado. Por tltimo (ALg), es la longitud inicial de la probeta.
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A partir de las curvas dilatométricas se puede por tanto, evaluar de una
manera facil y directa la cinética de la transformacion isotérmica de austenita en
perlita. Pero la ecuacion 4.2 solo es valida cuando se obtiene un tinico producto
de descomposicion durante la transformacién isotérmica. En este caso, al tratarse
de un acero hipoeutectoide, la sefal registrada por la curva dilatométrica sera el
resultado de la contribucion de la formacion de ferrita proeutectoide y la
contribucion de la formacion de perlita. Necesitamos entonces, factorizar y
conocer la contribucion de cada una de las fases a la curva dilatométrica durante

el ensayo isotérmico.

En el procedimiento descrito por Lusk et al. [115] y Onik et al. [116] se propone
un método de ajuste de los pardmetros cinéticos para la descomposicion de la
austenita. Para el caso del acero a estudiar, la descomposicion de austenita en
perlita puede describirse mediante dos reacciones:

Y= v +a Reacciéon 1
Y — a+d Reacciéon 2

Es decir, en una primera reaccion la austenita transforma en ferrita
proeutectoide y en una segunda reaccion la austenita que no transformé en
ferrita proeutectoide, v/, se descompone mediante la transformacion eutectoide en
perlita. El cambio relativo en volumen que tendrd lugar cuando se produce la
transformacion isotérmica vendra definido por el volumen relativo de cada una

de las fases formadas y se expresa como:

INES

4.3

El cambio relativo en volumen vendrd expresado en términos del volumen
especifico por atomos de hierro en cada fase, el cual viene definido por el
volumen de la celda unidad, Vi, de la fase i (para i= ferrita (o), cementita (0) y

austenita (y)), dividido entre el numero de atomos por celda unidad. El
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parametro ni indica el grado de transformacion para la fase i. El volumen para

cada celda unidad se calcul6 a partir de los parametros de red tabulados en la

Tabla 4.1, asumiendo que:
V, = a} para la ferrita
V, = a; para la austenita

Vg = ag X bg X cy para la cementita

Tabla 4.1 Pardmetros de red para la ferrita, austenita y cementita en funcion de la
temperatura T (en K) y concentracion de carbono, y, (en fraccion atémica).

Fase Parametro de red (nm)
a a=0.28863 x ( 1+ 17.5 x 107 x [T-800])
Y a=( 0.36306 + 0.078y) x {1+ (24.9-50y) x 107° x [T-1000]}

a=0.45234 x {1+(5.311 x1076 - 1.942 x 10~ T + 9.655 x10~12 T2) x
[T-293]}

b = 0.50883 x {1+(5.311 x 1076 - 1.942 x 10~° T + 9.655x10712 T?2) x
o [T-293]}

¢ =0.67426 x {1+(5.311 x 1076 - 1.942 x 10~ T + 9.655 x 10~12 T?) x
[T-293]}

Asimismo, se analizaron metalograficamente mediante el método estandar de
conteo de puntos, muestras procedentes de ensayos interrumpidos a distintos

tiempos de descomposicion isotérmica para la condiciéon de TGA grande y se
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estimd la fraccion de volumen de perlita formada durante la transformacion, y
poder comparar asi los valores derivados de la curva dilatométrica siguiendo el
modelo propuesto por Lusk con los valores experimentales obtenidos. En la
Figura 4.2a se muestra los resultados de la evolucion de la fraccion de volumen
con el tiempo a distintas temperaturas de descomposicion isotérmica calculadas a

partir del método de Lusk y Onik junto con los valores experimentales.

Figura 4.2 a) Evolucion de la fraccion de volumen de perlita a distintas temperaturas de
descomposicion isotérmica para la temperatura de austenizacion de 1200 °C segun el
modelo de Lusk y Onik y segin las medidas metalograficas obtenidas de los ensayos

isotérmicos experimentales. b) curva dilatométrica obtenida experimentalmente y
calculada para la temperatura de descomposicion de 660 °C. c) Comparacion de los
valores obtenidos para la fraccion de volumen de ferrita proeutectoide y perlita
obtenidos experimentalmente y obtenidos mediante el método propuesto.

De la evolucién de la fraccion de volumen de perlita con el tiempo puede
concluirse que para temperaturas de descomposicion isotérmica bajas la cinética

perlitica es mas rapida que para temperaturas mas elevadas. En la Figura 4.2b se
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compara la curva dilatométrica experimental con la curva teodrica obtenida a
partir del ajuste del modelo usado para la temperatura de 660 °C. Los valores de
fraccion de volumen de ferrita proeutectoide y de perlita a partir del tratamiento
de la curva dilatométrica se muestran en la Figura 4.2c. Los puntos rojos se
corresponden con los valores experimentales obtenidos mediante el analisis
metalografico para los distintos ensayos interrumpidos, mientras que las lineas

resultan de la factorizacion de las curvas dilatométricas.

Puede verse que existe un buen ajuste entre los valores experimentales y los
valores obtenidos mediante la factorizacion de la curva dilatométrica, pudiendo
asi concluir que el método considerado es valido para el estudio de la cinética de
la transformacion de austenita en perlita usando un minimo numero de

observaciones metalograficas.

4.2.2 Determinacion del espesor de lamina de ferrita vy cementita

Por otro lado, se evaluo la relaciéon entre en el ancho de lamina de ferrita y
cementita (S y S°) para las dos condiciones estudiadas con idea de evaluar si el
TGA afecta a la proporcion de ferrita y cementita en la perlita. Para ello, se
analizaron con MATLAB imdagenes de barrido que previamente se convirtieron
en imagenes en escala de grises (imagenes de 8 bits) (ver Figura 4.3). En estas
imagenes cada pixel representa un valor de intensidad (2%) comprendidos entre 0
(que se corresponde con el color negro) y 255 (que se corresponde con el color
blanco). Con el objetivo de evitar los efectos de brillo/contraste de las imagenes y
aplicar en todas ellas el mismo umbral, todas las imagenes se normalizaron de tal
manera que cada pixel fue expresado en el intervalo de valores comprendido
entre 0 y 1. A los pixeles de menor intensidad se les asigno el valor de 0, mientras
que a los mas intensos se les asignd el maximo valor, en este caso 1, pudiendo

encontrar cualquier valor intermedio entre este intervalo establecido. El nivel de
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umbral fue determinado a partir de las imadgenes binarizadas, es decir, los pixeles

grises fueron redondeados a 1 (negro, ferrita) o a 0 (blanco, cementita).

Como el reactivo empleado para revelar la microestructura es mas sensible al
carburo (cementita) que a la ferrita, las lJdminas de cementita son mas finas que lo
que deberian ser en ausencia de este reactivo. Para equilibrar y tener en cuenta
este efecto, el valor de umbral que se escogi6 fue de 0.35, de tal manera que “la
sombra” que aparece en los alrededores de la cementita se considerd como tal
carburo. Una vez que se binarizaron las imagenes, la ferrita y la cementita se
identifican como objetos diferentes y se calcularon sus propiedades geométricas

(ver Figura 4.3c).

Figura 4.3 a) Micrografia SEM mostrando el espaciado interlaminar de una colonia de
perlita. b) Imagen del espaciado interlaminar tras llevar a cabo el proceso de
binarizacion. c) aproximacion de las lJaminas de cementita a una elipse.

Cada objeto (ya sea ferrita o cementita) se puede aproximar a un rectangulo de

base a1y altura bi. A su vez, con MATLAB cada objeto se aproximo a una elipse
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con un semieje menor de longitud a2 y un semieje mayor de longitud bz, cuyo
momento central normalizado por el area es igual al del objeto. La relaciéon ente
los parametros de la elipse y del rectangulo pueden determinarse igualando el
segundo momento central normalizada para ambos objetos a través de las

siguientes expresiones:

1
t . =+ 3
Ig;c ang 1z a,b3 ~ b_12 4.4
Arectang. — a, b, 12
; T
e Ta,p2 15

Aelipse B ﬂazbz B 4

Por lo tanto, b, = V3b; y consecuentemente, conociendo la longitud del semeje
menor de la elipse, es posible determinar la anchura del rectangulo equivalente y

por tanto el ancho de la lamina de ferrita o de cementita.

4.3 RESULTADOS Y DISCUSION

En aceros hipoeutectoides, la perlita nuclea en la ferrita proeutectoide que
previamente se ha formado y la microestructura final serd una mezcla de ambas.
En la Figura 4.4 se muestra la microestructura para las dos temperaturas de
austenizacion (T") a distintas temperaturas de descomposicion isotérmica. Puede
verse a partir de las micrografias dpticas que la T" tiene una fuerte influencia en la
fraccion de volumen de perlita obtenida, siendo mayor cuanto mayor es la T?, y

por tanto, mayor el TGA.

En la Figura 4.5 se muestra con mayor detalle la evoluciéon de la fraccion de
volumen para la ferrita proeutectoide y para la perlita para las dos condiciones
de austenizacidon y para una temperatura isotérmica de 660 °C. Puede verse a
partir de las micrografias que existe una diferencia significativa en la fraccion de

volumen de ferrita proeutectoide y perlita obtenidas en ambos casos, de tal
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manera que para la condicion de tamano de grano grande la fraccion de volumen
de ferrita es menor que para la condicion de tamafio de grano austenitico
pequeno. Estos resultados estan en consonancia con el hecho de que al aumentar
el tamafo de grano austenitico de partida disminuyen los lugares de nucleacion
por unidad de volumen para la ferrita proeutectoide y por tanto disminuye la

fraccidn de volumen de esta fase al final de la transformacion isotérmica.

Figura 4.4 Micrografias opticas donde se muestra el efecto del TGA y de la temperatura
de descomposicion en la microestructura perlitica: a) T" =1200 °C y T=690 °C tras 36 s. b)
T'=1200 °C y T=660 °C tras 150 s. c¢) T" =900 °C y T=715 °C tras 1800 s. T =900 °C y d)
T=660 °C tras 1800 s.

Por otro lado, de los resultados de la gréfica de la Figura 4.5c se deduce que la
cinética de formacidn tanto para la ferrita proeutectoide como para la perlita es
mas rapida para en caso de un TGA de partida pequefio que para el caso del
TGA de partida grande como cabia esperar ya que para el caso de TGA de

partida pequefio supone un mayor ntimero de lugares de nucleacion.
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En resumen, de la Figura 4.5, podemos concluir que valores elevados de TGA
favorecen la formacion de perlita en detrimento de la ferrita proeutectoide. Esto
altimo podria explicarse por la dréstica reduccion de lugares de nucleacion para
la ferrita proeutectoide. Respecto a las diferencias en la cantidad de perlita
encontradas para los dos TGA, tenemos que tener en cuenta que las diferencias
en la fraccién de volumen de ferrita proeutectoide podrian alterar la composicion

de la austenita que permanece sin transformar.

Figura 4.5 Microestructura para las muestras transformadas isotérmicamente a 660 °C y
austenizadas a: a) 1200 °C y b) 900 °C. c) Evolucién de la fraccion de volumen de ferrita y
cementita para las dos condiciones de austenizacion estudiadas en funcion del tiempo de

descomposicion isotérmico.

La composicién en carbono de la austenita para cada caso (TGA grande y

pequeno) puede obtenerse a partir del balance de masas con respecto al carbono:

V, Cy + Vp Cp = 0.44 (% peso) 4.6
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Donde C, y Cr representan la concentracién de carbono, y V, y Vr son las

fracciones de volumen de ferrita proeutectoide y de perlita respectivamente.

Como la solubilidad del carbono en ferrita es muy baja, puede despreciarse el
primer término de la ecuacién 4.6 y por tanto, la concentracion en carbono de la

austenita remanente puede calcularse de acuerdo con la siguiente expresion:

0.44
Cp = — (% peso) 4.7
Vp

A partir de las medidas experimentales de la fraccion de volumen de perlita
para los dos TGA de partida se estimd la concentracion en carbono de la
austenita para ambos casos. En la Figura 4.6 se muestra que mientras la
composicion de la austenita con un TGA pequefio (5 pm) cae dentro de la regién
de la extrapolacion de Hultgren, no ocurre lo mismo para la austenita con un
TGA de partida grande (120 pm) para la temperatura de descomposicion

isotérmica de 660 °C.

(Como podemos justificar que la fraccion de volumen de perlita sea mayor
para el caso de una composicion de partida situada fuera de la extrapolacion de

Hultgren que para el caso de una composicion situada dentro de esta region?

Para el caso de un acero hipoeutectoide, la primera fase en nuclear es la ferrita
proeutectoide y lo hara en la intercara o/y. Como la perlita requiere de un
crecimiento cooperativo entre la ferrita y la cementita, la formacion de ferrita
proeutectoide dard como resultado un enriquecimiento en carbono de la
austenita de los alrededores. Este enriquecimiento local de la austenita hace
posible la formacién del primer nticleo de cementita en la intercara y/a. A su vez,
la formacion de este nticleo de cementita empobrece en carbono la austenita de
los alrededores siendo posible la precipitacion de la ferrita. Este proceso se repite

sucesivamente dando lugar a la formacion de la estructura laminar perlitica.
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Aaronson et al. [117] analizaron las condiciones bajo las cuales la nucleacion es
posible en la intercara movil y/a: la velocidad a la cual la intercara y/o debe
moverse para que tenga lugar la nucleacion de la cementita ha de ser lo
suficientemente lenta como para permitir que un embrion de cementita crezca
hasta convertirse en un nucleo con un tamano critico antes de que la intercara se

desplace una distancia equivalente al parametro de red de la austenita.
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Figura 4.6 Seccion isotérmica a 660°C para la aleacion PER donde se muestra la
composicion de la austenita que transformara a perlita para el caso de los dos tamanos
de grano estudiados.

La velocidad critica, G'y,, para que en la intercara movil a/y pueda nuclear un

cristal de cementita viene expresada como:

_ 3DV VaAG3
Ge, = GZct1 OOV 48

16(1 — cosW¥) /nkBTageK

Donde a, es el parametro de red de la austenita, x: es la concentracion en

carbono de la austenita en la intercara movil a/y, ks es la constante de Boltzman y

T es la temperatura de descomposicion isotérmica. K representa (asumiendo que
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el supuesto nucleo critico de cementita tiene geometria de casquete esférico) la
relacion entre el volumen del casquete esférico del ntcleo critico y una esfera del
mismo radio. 4G. es el cambio de energia libre por unidad de volumen debido a
la nucleacion y cosy es la relacion entre las energias interfaciales austenita/ferrita

(ouwy) y ferrita/cementita (cGue) que se describe por la expresion cosy=ca/,/2Gq/0.

A continuacion se propone un modelo unidimensional simple que nos ayude a
entender el efecto del TGA en la fraccion de volumen de ferrita proeutectoide y
perlita obtenidas experimentalmente para los dos casos estudiados [118-120]. En
la Figura 4.7 se representa un esquema del modelo para el crecimiento de ferrita
(en una tnica direccién) desde ambos lados del grano austenitico y el perfil de
concentracion de carbono para la ferrita y la austenita. Este proceso debe
estudiarse en dos etapas: la primera de ellas supone que la ferrita crece desde
ambos lados del grano austenitico de forma parabolica, que la austenita tiene una
longitud semi-infinita y que las condiciones de contorno son fijas. En esta etapa la
concentracion de carbono en la austenita lejos de la intercara o/y es la misma que

la concentracidon nominal de la aleacién.

En la segunda etapa, los frentes de difusion de las ferritas creciendo desde
lados opuestos del grano austenitico se solapan, por lo que la velocidad de
crecimiento disminuye considerablemente. Este fendmeno se conoce como

pinzamiento suave o soft-impingement.

Este modelo supone que la intercara a/y se mueve en la direccion z normal al
plano de la intercara, y el didmetro para el grano austenitico (dy) tiene una
longitud 2L. La posicion de la intercara para cualquier tiempo t esta definido por
z=7, empezando en z=0 para t=0. En este estado inicial, la concentracién en
carbono de la austenita se corresponde con la composicién nominal de la aleacion
x. La posicion de la intercara cuando tiene lugar el fendmeno de pinzamiento

viene definida por z=7> y t=t>. En esta etapa la concentracion de carbono en el
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centro del grano austenitico aumenta desde x hasta x.. Finalmente, para z=73 y
t=ts, la concentracion de carbono en la austenita es uniforme e igual a la de la

austenita en la intercara o/y (x™).

A t=0
XVC{
=
£
[5’
X
a Y
X >
Z, 2, Z, L
Distancia Z
a) b)

Figura 4.7 a) representacion esquematica para la nucleacion de alotriomorfos de ferrita a
ambos lados de un grano austenitico. b) esquema del perfil de la concentracion de
carbono en la austenita y ferrita.

El balance de carbono instantdneo puede expresarse de acuerdo a la siguiente

expresion:
elZa__pydx =
dt Cdz

Donde dx/dc representa el gradiente de carbono por delante de la intercara.

Si asumimos que para el caso del TGA grande el régimen de soft-impingement
no se alcanza debido a que los ntcleos de ferrita se encuentran lo suficiente
alejados como para que se produzca el solapamiento de los frente de difusion por
delante de la intercard modvil a/y y aplicamos el balance de masas
correspondiente, la velocidad de la intercara puede derivarse a partir de la

ecuacion 4.9:
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dz Dl (x** -%") 1 4.10

dt 2L xxr@ d,

Por otro lado, para el caso de tamafio de grano pequeno, donde si se espera
que se dé el fendomeno de soft-impingement, puede calcularse la velocidad de la
intercara de acuerdo con la siguiente expresion:

dZ, _ 2D} (Z3 — Z,) o 1 411
dt — 2L (L—2Z,)?  d2

De acuerdo con las expresiones que nos dan la velocidad de la intercara para el
caso de TGA grande (ecuacion 4.10) y TGA pequefio (ecuacion 4.11), se deduce
que para ambos casos la velocidad en inversamente proporcional al didmetro del
grano austenitico. Por tanto, la velocidad para el caso del TGA grande sera menor

que para el caso del TGA pequefio.

Como en el caso de TGA pequefio la velocidad de la intercara o/y es mas
elevada que la velocidad critica Gy, para la nucleacion de cementita, ésta no
nucleard hasta que haya empezado el soft-impingement y la velocidad
disminuya. Por el contrario, para el caso del TGA grande, la velocidad es siempre
menor que Gy, y la cementita ppodra nuclear en laintercara moévil a/y siempre
que se den las condiciones de concentracion local. Por ello, en este sentido, es de
esperar que el tamano para la ferrita proeutectoide sea mayor para el caso del
TGA pequeno que para el caso del TGA grande, lo cual es consistente con los
resultados experimentales obtenidos para la fraccion de volumen de ferrita en las

dos condiciones de austenizacion.

Ademas, el hecho de que la composicion de la austenita antes de que tenga
lugar la transformacion perlitica para el caso del TGA grande esté situada fuera
de la extrapolacion de Hultgren (ver Figura 4.6) nos lleva a plantearnos una
cuestion muy intersante acerca de la magnitud de la difusién de carbono en el

frente de avance de la intercara a/y: para el caso del TGA de partida grande, ;se
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estan alcanzando las condiciones termodinamicas marcadas por la extrapolacion

de la linea de solubildad y/(y+6)?.

De acuerdo a los criterios termodinamicos, si la concentracidon en la intercara
7/6 es menor que la que nos marca la extrapolacion de la linea de solubilidad
v/(y + 0), el carbono debera difundir “hacia fuera” de la cementita para producir
un enriquecimiento en la austenita de los alrededores y poder asi alcanzar la
concentracion necesaria en la intercara que permita la nucleacion de cementita.
En esta situacion no seria posible la formacion de perlita bajo las condiciones de
crecimiento cooperativo y la mircroestructurra que se obtendria entonces seria la
que se conoce como perlita degenerada formada bajo un crecimiento no
cooperativo. Sin embargo, experimentalmente se observa que para el caso de
TGA grande, a pesar de que la composicion de la austenita esté situada fuera de
la extrapolacién de Hulgtren, la mircroestructura final que se obtiene es perlita

laminar y no perlita degenerada.

En la Figura 4.8 se recogen micrografias de SEM para las dos condiciones
estudiadas donde se pone de manifiesto que a pesar de que la composicion de la
austenita de partida es difrente para el caso del TGA pequefio y TGA grande, la
microestructura que se obtiene es perlita laminar. En la Figura 4.8.b y Figura 4.8d,
donde puede resolverse el espaciado interlaminar, se aprecia claramente la
morfologia laminar caracteristica de la perlita para ambas condiciones de

austenizacion.

El hecho de que se pueda formar perlita laminar a pesar de que que no se
alcance la concentracion marcarada por la extrapolacion de Hultgren puede
explicarse si el flujo neto de carbono entre la austenita, ferrita y cementita en el
frente de avance es positivo. Es decir, que el flujo de carbono en la intercara

austenita/perlita sea lo suficientemente grande como para que el crecimiento
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cooperativo entre ferrita y cementita esté permitido. Esta hipotesis sera estudiada

y discutida con mayor detalle en el siguiente capitulo.

Es interesante resaltar en este capitulo el hecho de que para el caso del TGA de
partida grande, los sitios de nucleacion estan suprimidos para que nucleen otras
fases competitivas con la perlita, como son la ferrita o la bainita, lo cual nos
permite estudiar la evolucién de la fracciéon de volumen de la perlita con la
temperatura de descomposicion isotérmica sin que influyan dichas fases
competititvas. Como es de esperar, la fraccién de volumen de perlita aumenta
conforme disminuye la temperatura de descomposicion (ver Figura 4.9) debido a
que la energia motriz es mayor cuando el grado de subenfriamiento aumenta.
Para una temperatura de descomposicion isotérmica de 560°C puede verse que la

fraccion de volumen de perlita es del 100%.

Figura 4.8 Micrografias de SEM donde se ilustra el efecto del TGA en el tamano de
colonia perlitica para una muestra austenizada a: a) y b) 1200°C y c) y d) 900°C. En
ambos casos la temperatura de descomposicion isotérmica es de 660°C.
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En la Figura 4.10 se representa la seccion isotérmica a 560°C para la aleacion
estudiada. Puede verse que para esta temperatura la composicion de la austenita se
encuentra sobresaturada simultdamente con respecto a la ferrita y la cementita, con lo que
el tnico producto de descomposicion posible es la perlita. Los resultados que se muestran

en la Figura 4.9 validan experimentalmente el concepto de la extrapolacion de Hultgren.
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Figura 4.9 Evolucion de la fraccion de volumen (FV) de perlita con la temperatura de
descomposicion isotérmica para la aleacion 0.44C-1Mn. La temperatura de austenizacidon
para todos los casos fue de 1200°C.
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Figura 4.10 seccion isotérmica a 560°C para una aleacion Fe-C-Mn. La aleacion (marcada

por el punto rojo) esta sobresaturada simultdneamente con respecto a la ferrita y la
cementita.
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Sabemos que la temperatura de descomposicion isotérmica también tiene una
tuerte influencia en el espaciado interlaminar perlitico, de tal manera que, cuanto

mayor sea el grado de subenfriamiento menor sera el espaciado interlaminar.

Los resultados de las medidas experimentales para el espaciado interlaminar
(So) vy para el borde de colonia perlitica (a?) en funciéon de la temperatura de

descomposicion isotérmica se muestran en la Figura 4.11 y Figura 4.12.

Figura 4.11 variacion del borde de colonia perlitico (a?) y del espaciado interlaminar (So)
con la temperatura isotérmica para muestras austenizadas a 1200°C.

De los resultados anteriores se puede concluir que cuanto mayor es la
temperatura a la cual tiene lugar la transformacion isotérmica de austenita en
perlita mayor es el borde de colonia perlitica y mayor es el espaciado
interlaminar [121, 122]. Sin embargo, la temperatura de austenizacién, y por
tanto, el tamano de grano austenitico de partida parece no tener ningtin efecto en

el espaciado interlaminar auque si afecta al tamafio de colonia perlitico.

En la Figura 4.12.a puede verse como para dos muestras con distinto tamano
de grano austenitco pero con la misma temperatura isotérmica presentan el

mismo espaciado interlaminar pero distinto aP.
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Figura 4.12. a) Variacion de So y de b) ap con la temperatura de austenizacion para
muestras tratadas isotérmicamente a 660°C.

Finalmente, se estudio el efecto que puede tener el TGA de partida, y por tanto
la diferencia de concentracion de carbono en la austenita para las dos condiciones
de partida en la morfologia de la perlita. Para evaluar dicho efecto se midio el
ancho de las ldminas de ferrita y de cementita para las dos muestras con distinto
tamafio de grano austenitico (120 y 5 um) que fueron tratadas isotérmicamente a
la misma temperatura (660°C). Los resultados obtenidos (ver Tabla 4.2) revelan
que la relacion entre el ancho de la ldmina de ferrita y de cementita son diferentes
para las dos condiciones estudiadas: el ancho de cementita es mayor para el caso
de la temperatura de austenizacion de 900°C (a la cual le corresponde el TGA de
5 um), y la relacion entre el ancho de ldmina de ferrita y cementita es menor para
el caso de la muestra austenizada a 1200 °C (la cual le corresponde el TGA de 120
um). A la vista de estos resultados podemos concluir que el TGA de partida

también tiene influencia en la morfologia perlitica en lo que se refiere a la
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relacion del ancho de las fases que constituyen el agregado perlitico (ver Figura

4.13)

Tabla 4.2 Medidas del ancho de ldamina de ferrita y cementita para dos muestras con
distinto tamano de grano y para las cuales la transformacion perlitica tuvo lugar a 660°C.

TGA=120 um TGA=5 um

ferrita cementita ferrita cementita

0.160 0.057 0.139 0.078
Ancho lamina (um)
Desv. Std 0.032 0.012 0.035 0.021
Relacion ancho lamina o/0 2.800 1.785
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[ B Cementita
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Figura 4.13 Efecto del TGA de partida el ancho de lamina de ferrita y cementita para dos
condiciones de austenizacion (1200 y 900 °C) y una temperatura isotérmica de 660°C.

Por lo tanto, tras el estudio que se ha llevado a cabo sobre el efecto que el TGA
tiene en la descomposicion isotérmica de austenita en perlita se puede concluir
que un tamafo de grano austenitico grande de partida suprime los lugares de
nucleacion de la ferrita proeutectoide, aumentando la fraccion de volumen de

perlita, pero a su vez la cinética de formacion para ambas fases es mas lenta que
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para el caso de un TGA pequetio. La relacion entre el ancho de lamina de ferrita y
cementita varia con la temperatura de austenizacion, siendo esta relacion mayor
cuanto mayor lo es la temperatura de austenizacidon. Estos resultados nos llevan a
plantearnos la hipotesis de que la perlita obtenida para los dos casos de TGA
tenga distinta composiciéon en C y si ambas perlitas son de equilibrio o no.

Trataremos de responder a esta pregunta en el siguiente capitulo.
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5. FORMACION DE PERLITA FUERA DE LA
EXTRAPOLACION DE HULTGREN

5.1 INTRODUCCION

La formacién de perlita en aleaciones que no tienen la composicidon eutectoide
es una cuestion de gran interés desde el punto de vista tedrico y practico. La
competicion entre la formacion de perlita y otras fases proeutectoides en la
microestructura final es un factor importante a tener en cuenta en el disefio de
aleaciones y procesados. De esta manera, es muy atractivo, industrialmente
hablando, la obtencién de microestructuras totalmente perliticas en aceros
hipereutectoides con altos contenidos en carbono [123-125] con el objetivo de
aumentar la resistencia (inducida por la formacion de perlita) y evitar la
formacién de una matriz continua de cementita proeutectoide que fragilice la
microestructura. Los aceros perliticos de composiciéon eutectoide o
hipereutectoides se emplean en railes, resortes, alambre y troqueles en donde se
requieren de una alta resistencia al desgaste y una gran resistencia mecanica. Sin
embargo, a medida que el contenido en carbono aumenta, estos aceros aumentan
su resistencia a la traccion a expensas de la pérdida de ductilidad y tenacidad
debido a la formacion de una matriz continua de cementita alrededor de los

bordes de grano austenitico [18].

Por otro lado, en aceros hipoeutectoides, la relacion dptima entre tenacidad,
resistencia y ductilidad se consigue a través del balance entre fases como la ferrita
acicular, bainita o martensita (que son las fases competidoras con la perlita y la
ferrita alotriomorfica) cuya proporcion debe ser evaluada a la hora de disenar los
procesados termomecanicos y de soldadura. El control del tamafio de grano

austenitico, la templabilidad o el contenido en carbono (para el caso de la
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soldadura) de la aleacion son los factores a controlar a la hora de disenar las

aleaciones [126-128].

Como se ha mencionado anteriormente, la formacion de perlita tiene lugar
cuando una austenita de composicion eutectoide se enfria isotérmicamente por
debajo de la temperatura, Ae1 (temperatura a la cual, en el sistema Fe-C, estan en
equilibrio termodindmico las fases austenita, ferrita y cementita y que se

corresponde con la temperatura eutectoide de 727 °C) [129-131].

Para composiciones no eutectoides, la perlita se puede formar bajo una
condicion termodindmica mds restrictiva donde la austenita debe tener una
composicion C'o, tal que caiga dentro de la region formada por la extrapolacion
de las lineas y/(y+a), (conocida también como Aes) y v/(y+0), (denominada
también, Awm) y que representan la concentraciéon de carbono en la intercara
austenita-ferrita y austenita-cementita respectivamente. En esta region de
composiciones y temperaturas, conocida como la extrapolacion de Hultgren [69,
132, 133], la austenita se encuentra saturadamente simultaneamente con la ferrita
y la cementita. Por tanto, toda la austenita transformara a perlita, sin formar
ferrita o cementita proeutectoide previamente, aunque la composicion nominal

del acero sea hipo o hipereutectoide.

La Figura 5.1 muestra el diagrama de equilibrio Fe-C y el drea sombreada,
formada por la extrapolacion de las lineas Aes y A, representa la extrapolacion
de Hultgren. Una austenita de composicion C"° cuando se enfria hasta la
temperatura T (Te>T>Tr), esta sobresaturada con respecto a la fase ferrita, en
ausencia de nucleos de cementita, es decir, en un hipotético diagrama de fases sin
cementita (estd por debajo de la linea y/(y+a)). El mismo acero no esta, sin
embargo, saturado con respecto a la cementita en un diagrama hipotético sin
ferrita (esta por encima de la linea y/(y+0)), y la transformacion y—y+6 no tendria

lugar hasta que no progrese la transformacion austenita — ferrita lo suficiente
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como para que la austenita que aun no ha transformado se enriquezca con el
carbono que expulsa la ferrita recién formada, hasta que la linea y/(y+0) corte la

linea de la temperatura T°®.

Como se ha indicado anteriormente, la extrapolacion de Hultgren muestra la
zona donde la austenita estd saturada con respecto a ambas fases, ferrita y
cementita, en el caso de hipotéticos diagramas de equilibrio independientes.
Dentro de esta region, la reaccion posible seria la descomposicion de la austenita
en un producto eutectoide a+0 , es decir, perlita. Dicha reaccién comenzaria por
la nucleacion de la cementita, quedando la austenita con una concentracién
marcada por la linea y/(y+0). A continuacion, y debido a que la austenita poseeria
una concentraciéon en carbono C" (intersecciéon de TP con y/(y+0)) alrededor del
nucleo de cementita menor que la concentracion del eutectoide, es posible la

aparicion de ferrita.

Figura 5.1 Extrapolacion de las lineas de solubilidad y/y+a y y/y+6 que marcan la
concentracion de las intercaras austenita-ferrita, C'*, y austenita-cementita, C"® enun
diagrama Fe-C. La region sombreada representa la extrapolacion de Hultgren.
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Esta segunda reaccion llevaria a un enriquecimiento local en carbono de la
austenita, que pasaria a tener una concentracion alrededor de esta ferrita recién
formada de C' (interseccion de T* con y/(y+a)), dando lugar a la formacién de
otro nucleo de cementita que empobreceria la austenita hasta una concentracion
C" Asi, sucesivamente, se van formando las distintas ldminas de ferrita y

cementita que constituyen la perlita.

Este criterio para la formacion de perlita se denomina criterio de
“supersaturacion mutua” y se aplica independientemente si la perlita es el primer
producto que se forma o si se forma después de la ferrita proeutectoide (o
cementita proeutectoide) por el enriquecimiento (o empobrecimiento) en carbono

de la austenita remanente.

A parte de este criterio de supersaturacion mutua, otros autores han propuesto
otros criterios adicionales que explican la formacion de perlita a partir de fases
proeutectoides* Algunos autores [141] han sefialado que la teoria “clasica” sobre
la formacién de perlita no ha sido probada experimentalmente de manera
rigurosa hasta hace poco. Estudios recientes sobre el efecto del tamano de grano
austenitico en la fraccion de volumen de ferrita proeutectoide y perlita en aceros
hipoeutectoides concluyen que incluso fuera de la extrapolacion de Hultgren
pueden obtenerse microestructuras casi totalmente perliticas [141, 142]. Esta
observacion experimental es mas acusada cuanto mayor es el tamafio de grano
austenitico de partida, donde la relacion entre la fraccién de volumen de perlita y
ferrita proeutectoide aumenta considerablemente. Liu et al [143] midieron el

contenido en carbono de la austenita sin transformar en un acero hipoeutectoide

4 Uno de los criterios que se proponen es que el constituyente proeutectoide tenga una
velocidad de formacion para la cual la nucleacion de la cementita perlitica en esa intercara movil
de avance sea viable [97, 117, 134]. Otro criterio se basa en igualar los potenciales quimicos de
carbono entre las fases proeutectoides y la austenita remanente [95]

Un estudio detallado de la cinética de crecimiento de las fases proeutectoides [118, 135-138] asi
como de los cambios en la cinética cuando existe pinzamiento [119, 139, 140] son la clave para
corroborar estos criterios tedricos propuestos en la literatura.
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y verificaron que la composicion de la austenita cae fuera de la extrapolacion de
Hultgren (C' < Aw), lo cual esta de acuerdo con el balance de masas para el
carbono basado en la cantidad relativa de las fracciones de volumen de ferrita

proeutectoide y perlita.

En este capitulo se abordan dos objetivos principales: el primero de ellos se
centra en examinar en detalle la teoria clasica para la formacion de perlita y
evaluar la aplicabilidad del criterio de supersaturacion mutua para la nucleaciéon
y crecimiento de perlita. Ademads, se analizardn las condiciones mas favorables,
en cuanto a rangos de temperatura y composicion, y los requisitos
termodindmicos y cinéticos requeridos para la formacion de perlita. En segundo
lugar, se estudiard y analizara la formacion de perlita cuando no se satisface el
criterio de supersaturacion mutua para una aleacion Fe-C-Mn. Para ello, se
desarrollaran una serie de calculos teoricos para evaluar la difusion del carbono

en el frente de avance.

5.2 ORIGEN HISTORICO DE LA EXTRAPOLACION DE
HULTGREN, CRITERIO DE SUPERSATURACION MUTUA
Y CINETICA DE LA PERLITA

Aunque el criterio de la supersaturaciéon mutua ha sido revisado y descrito por
varios autores [6, 144, 145], fue durante los afios 1920 y 1960 cuando surgio el
concepto de la extrapolacion de las lineas Aan y Aes por debajo de la temperatura
eutectoide (extrapolacion de Hultgren) y empezaron a asentarse las bases de este

criterio de supersaturacion mutua.

Durante la década de los 30 se estudid en detalle la precipitacion de fases
unicas como por ejemplo, la ferrita Widmanstatten, y no fue hasta la década de

los 40 cuando empezaron a aparecer un gran numero de trabajos acerca de la
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cristalografia, nucleacion y crecimiento de la perlita. En 1940 se desarrollaron
estudios isotérmicos [146] como método estandar para estudiar y formular la
cinética perlitica. Los tratamientos térmicos de descomposicion de la austenita en
perlita a temperatura constante permiten aislar las variables clave que influyen
en esta descomposicion e identificar los procesos fisicos elementales de dicha

transformacion.

Hultgren [147] fue el primero en establecer la extrapolacion de la lineas A y
Ae y en asociar el drea que formaba dicha extrapolacién con un rango de
composiciones y temperaturas para el cual la austenita se encuentra
sobresaturada con respecto a la ferrita y la cementita. Posteriormente, Carpenter
y Robertson [21] publicaron una figura donde mostraban la extrapolacion de las
lineas A y Aes y establecieron que en esta region se cumplia el criterio de

supersaturacién mutua sin mayor justificacion o elaboracion tedrica.

Este criterio comenzd a asociarse con la difusiéon del carbono durante el
crecimiento de la perlita y por tanto se usé para explicar la cinética perlitica. Este
concepto se desarrolla mas ampliamente en un trabajo posterior [132], donde se

analiza el concepto de extrapolacion de Hultgren y donde se afirma:

“La perlita se forma como resultado del enfriamiento de la austenita por
debajo de las lineas de solubilidad de ferrita y cementita. Por tanto, la formacion
de perlita debe considerarse como la separacion simultdnea de ferrita y cementita
y es posible gracias a la difusidon de los atomos de carbono a través de la austenita

adyacente que son expulsados al frente de avance por la ferrita”.

Hultgren extendié y desarrollé esta descripcion en otros trabajos [133] y
publico una figura con la extrapolacion que llevaria su nombre. Aparte de
afianzar el concepto de supersaturacion mutua que propusieron Carpenter y
Robertson, la contribucién mas importante que hizo fue identificar el flujo de

carbono en la austenita, desde la ferrita hacia la cementita, como un factor
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importante en el crecimiento cooperativo de la perlita. El término que hoy se usa
como extrapolacion de Hultgren aparecio por primera vez en la literatura en un
estudio sobre la descomposicion isotérmica de aceros y aleaciones publicado por

Hultgren en 1947 [69]

A partir de los trabajos de Hultgren se plantearon algunas cuestiones como
por ejemplo el flujo de carbono que debia existir en el frente de avance
austenita/perlita y como puede relacionarse este flujo con la cinética de la
transformacion. Mehl [22] propuso un modelo para explicar la teoria de
Hultgren. En la Figura 5.2.a se muestra el modelo para el flujo de carbono para la
austenita en el frente de avance de la intercara austenita/perlita. El sentido del
flujo de los atomos de carbono va desde los picos enriquecidos en carbono
(ferrita) hacia los valles empobrecidos en carbono (cementita). Esta periodicidad
lateral de variaciones de carbono entre los picos y los valles se corresponde con el
espaciado interlaminar y las variaciones longitudinales de carbono (flujo de
carbono en la direccién longitudinal) disminuyen a medida que te alejas del
frente de avance. La velocidad de formacién de perlita vendrd entonces
determinada por la difusion lateral de carbono entre ferrita y cementita en el
frente de avance ya que la difusion a largo alcance tiene un efecto casi
despreciable. El hecho de que la periodicidad entre la ferrita y la cementita sea
una constante, da lugar a la que la velocidad de formacion sea una constante que
dependa del pardmetro del espaciado interlaminar. Este hecho cinético puede ser
una ventaja sobre las cinéticas parabdlicas (que son cinéticas que disminuyen con
el tiempo) como por ejemplo la ferrita alotriomorfica, sobre todo cuando el
tamafo de grano austenitico de partida es grande. Por el contrario, la ferrita
Widmanstatten o la cementita son fases potencialmente mas competitivas con la

perlita ya que su velocidad de formacion es también constante con el tiempo [52].

Brandt [148, 149] propuso una ecuacion diferencial para describir las

variaciones de carbono en la intercara mdvil austenita/perlita asi como la
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solucion para obtener la concentracion de carbono en dicha intercara y poder asi
explicar la cinética de la perlita. La solucion de la ecuacién que propone Brandt

concuerda con el modelo que propuso Mehl (Figura 5.2).

a) b)

Figura 5.2 Distribucion del carbono en la austenita del frente de avance para la intercara
austenita/perlita propuesta por a) Hull and Mehl y b) calculada por Brandt. La linea
punteada marcada como Ca representa la composicion promedio de la austenita.

En las ecuaciones que plantea Brandt aparece de nuevo el concepto de la
extrapolacion de Hultgren: las condiciones de contorno para la austenita en el
frente de avance se eligen en funcion de A y Aes. Es decir, se asume que la
concentracion en el centro de la ldmina de ferrita se corresponde con la
composicion marcada por la linea Aes y la composicion en el centro de la ldmina
de cementita viene dada por la linea Aw. De las posibles condiciones de
contorno, éstas eran las mas sencillas debido a la escasez de resultados

experimentales de la concentracion de la austenita en el frente de avance.

Los trabajos de Hultgren y Brandt junto con los de Zener [17] constituyen el
punto de partida de la teoria de la cinética de perlita basada en la hipotesis de

equilibrio local para la intercara en el frente de avance. Resulta interesante que
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esta limitacion en la difusion de la cinética fuese establecida primero para la
perlita y fuera desarrollada posteriormente para situaciones mas sencillas y
menos complejas, como para la precipitacion de una tnica fase. [52, 150, 151]. Las
condiciones de equilibrio local en la perlita que se establecieron fueron
posteriormente modificadas porque algunos autores consideraron el efecto de la

capilaridad que existe en la intercara austenita/perlita [55, 152].

5.3 CRITERIO DE LA SUPERSATURACION MUTUA

5.3.1 Fundamento termodinamico

El criterio de la supersaturacion mutua fue aceptado por muchos
investigadores y publicado en numerosas monografias [129-131] sin haber sido
probado experimentalmente de manera rigurosa. No existe ninguna base
termodindmica en la que se apoye el uso de este criterio para establecer la
composicion promedio de la austenita. Esto fue mencionado ya en 1950 por
Fisher [153], quien describe la region de la extrapolacion Hultgren para una

reaccion eutectoide genérica y—>a+f de las siguiente manera:

“Es en este rango de temperatura y composicion donde la mayoria de las
transformaciones eutectoides (y—a+B) tienen lugar. No existen barreras
termodindmicas para que esta transformaciéon pueda ocurrir en cualquier region
bifasica del diagrama donde coexistan a+(, pero practicamente, la mayoria de
estas transformaciones tienen lugar a temperaturas para las cuales cada reaccion

y—=a 0 y— [ puedan ocurrir por separado...”

La formacién de perlita requiere, en primer lugar, de la nucleacion de la ferrita
y de la cementita y, en segundo lugar, el crecimiento cooperativo entre ambas. El
factor termodindmico mas importante que se requiere para que comience la

formacion de perlita, es precisamente la nucleacion de las fases. Este
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requerimiento termodindmico se explicara con mas detalle en el siguiente punto

de la discusion.

El otro factor es la transicion desde la nucleaciéon al desarrollo de ese
crecimiento cooperativo entre ambas fases. Esto implica una interaccién compleja
de la cristalografia y de la difusion [3, 154] y no depende de criterios

termodinamicos.

5.3.2 Nucleacion de la perlita

Supongamos un acero de composicion hipoeutectoide cuya composicion esta
situada fuera de la extrapolacion de Hultgren®. La ferrita proeutectoide sera la
primera fase que se forme cuando tenga lugar la descomposicion de la austenita.
Como la austenita tiene una composicion que cae en el campo bifdsico y+a, la
ferita proeutectoide comenzard a nuclear y a crecer. Para que la perlita pueda
formarse, lo primero que tiene que ocurrir es que nuclee la cementita [30]. El
requerimiento termodindmico para que precipite el primer ntcleo de cementita
es que la austenita alcance la concentracion (o concentraciones mayores) que
viene marcada por la linea extrapolada Acm. Este requerimiento se satisface
facilmente incluso para concentraciones que estdan muy por debajo de la
concentracion marcada por la linea Acm [143] ya que la austenita adyacente a los
nucleos de ferrita proeutectoide formados previamente tendran un
enriquecimiento local en carbono. Como el limite de solubilidad del carbono en la
ferrita es muy bajo, ésta expulsara el carbono hacia la austenita que rodea la
ferrita proeutectoide, y la austenita alcanzara concentraciones proximas a la
concentracion marcada por Ae. Por definicion, la temperatura Aes es superior a

A por debajo de la temperatura eutectoide.

5 Para aceros hipereutectoides puede aplicarse paralelamente el mismo argumento [30]
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Este razonamiento se puede aplicar siempre que existan condiciones de EL en
. ~ . 6 .
la intercara y para pequenas variaciones de EL". Por tanto, mientras que en el
sistema exista ferrita proeutectoide para producir zonas con un enriquecimiento

local en carbono, la nucleacién de la cementita sera favorable’.

Si la fase proeutectoide, en este caso ferrita, por alguna razoén no se forma o se
suprime, entonces satisfacer el requisito termodindmico anterior implicaria seguir
un camino cinético no favorable: nucleacion simultdnea de ferrita y cementita
como una unica entidad. Esto se explica en base a que como la composicion de la
austenita cae fuera de la extrapolacién de Hultgren, la formacién de ambas fases
(ferrita y cementita) serd termodindmicamente posible s6lo cuando se formen
simultdneamente y en una fraccion de volumen tal que satisfaga la proporcion
relativa de ambas fases dentro de la perlita. Este nticleo de cristal bifasico tendra
una energia de activacion AG* muy elevada, y por tanto este camino cinético
alternativo es improbable. Por tanto, la alternativa cinética mas viable es que
primero nuclee una de las fases (cementita), comenzando por tanto la nucleacion
de la perlita, y después nuclea mediante un mecanismo cooperativo la segunda

fase (ferrita) [1, 3, 6, 22, 30, 69, 154].

A pesar de que la etapa de nucleacion de la perlita (o de cualquier otra fase) es
dificil de observar experimentalmente, todas las hipotesis avalan la teoria de que
la nucleacion de perlita ocurre en las dos etapas explicadas anteriormente. Por
tanto, para aleaciones hipoeutectoides (o hipereutectoides), siempre que exista

ferrita (o cementita) proeutectoide se producirdn zonas enriquecidas (o

¢ Desviaciones mas significativas del EL, como por ejemplo el fenémeno del arrastre de soluto
(en inglés, solute drag) u otros fenémenos no quimicos, pueden disminuir la concentracién
efectiva de la intercara y/a y como la composiciéon nominal de la austenita es menor que Aem ya
que se encuentra fuera de la extrapolaciéon de Hultgren, no se iniciard la nucleacion de la
cementita. Sin embargo, tales condiciones extremas no se han documentado para la perlita.

7 Existen otros aspectos cinéticos que favorecen la nucleacion heterogénea de cementita
cuando existe una intercara y/a pero la velocidad de migracion de dicha intercara es demasiado
baja para favorecer la precipitacion de cementita[117, 134].
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empobrecidas) en carbono en la austenita que rodea la fase proeutectoide y se
producird la nucleacion de cementita (o ferrita) y por tanto, la formacién de
perlita serd termodindmicamente favorable. Esto es valido para cualquier
aleacién cuya composicidon caiga en la region bifdsica a+6, y no sdlo para las

aleaciones cuya composicion caiga dentro de la extrapolacion de Hultgren.

Cabe mencionar que el hecho de que finalmente se obtenga una
microestructura perlitica (tras la nucleacién de las fases proeutectoides)
dependera también de su cinética, ya que la formacion simultdnea de otras fases
que presenten condiciones termodindmicas favorables, como la bainita, con
cinéticas mas rapidas, pueden competir con la formacién de productos de

transformacion eutectoide [52, 155].

5.3.3 Requerimientos para el crecimiento de la perlita

Una vez que se ha iniciado la formacion de perlita, no existe ninguna
limitacién relacionada con la composicion de la austenita que impida el
crecimiento de la perlita ya que la austenita tiene una composiciéon que cae
dentro de la regidn bifdsica a+6 y el cambio de energia libre es favorable®. Sin
embargo, La cinética de crecimiento y la morfologia de la perlita pueden ser

alteradas significativamente por la composicion de la austenita.

La ecuacion diferencial propuesta por Brandt que describe la difusion de

carbono [148, 149] es valida para estas composiciones’. La cantidad relativa de

8 Existen ciertos requerimientos termodindmicos que afectan a la particion de soluto entre la
ferrita y la cementita. Se asume que ambas fases no se desvian del equilibrio metaestable en la
composicion de carbono que viene dada por la extrapolacion de las lineas v/(y+a) y v/(y+6). En
aleaciones Fe-C-M (donde M es un elemento sustitucional, como por ejemplo Mn) existe una
region amplia de no equilibrio para la particion, para la cual se debe evaluar las condiciones
termodinamicas de particiéon minima [2].

9 Cahn y Hagel sefialaron que el parametro cinético a (que es funcion de la velocidad de
formacion, el espaciado y la difusividad), el cual varia con la composicién en carbono, ni alcanza
un valor maximo o minimo en la composicion eutectoide, ni sufre alguna discontinuidad al
alcanzar los valores de Acm 0 A si el criterio de sobresaturacion se cumple para el crecimiento de
perlita [2].
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fases de ferrita y cementita dependera de la composicion de la austenita que esté
transformando. Para limites extremos, como por ejemplo contenidos muy bajos o
muy altos de carbono en la austenita, la perlita no puede observarse
experimentalmente debido a la aparicién de fases proeutectoides u otros
productos de descomposicion, los cuales tienen una cinética de formacion mucho

mas rapida que la de la perlita [52].

5.3.4 Plausabilidad del criterio de supersaturacion mutua basado en la teoria

cinética y observaciones experimentales

En el apartado 5.3.1 se habld del hecho de que es mucho mas favorable, en
términos de viabilidad cinética, formar perlita a partir de austenitas que tengan
una composicion cercana al eutectoide, que a partir de aquellas que tengan una
composicion mas lejana al eutectoide. De este modo, para aleaciones Fe-C, la
fuerza motriz para formar perlita serd mayor para composiciones eutectoides o
composiciones ligeramente desviadas del eutectoide (por ejemplo para
composiciones entre 0.6-1.4 % peso en carbono), que para composiciones que se

desvian fuertemente de la composicion eutectoide (0.2 6 1.4 % peso en carbono).

El criterio de supersaturacion mutua se hizo plausible al incorporar el papel
que desempenan los constituyentes proeutectoides modificando el contenido en
carbono de la austenita hasta concentraciones coincidentes con dicho criterio. A
partir de observaciones cualitativas de microestructuras de aceros
hipoeutectoides, se supone que la formacion de perlita se inicia una vez que se
haya formado una fraccion de volumen de ferrita proeutectoide suficiente como
para elevar el contenido en carbono de la austenita remanente hasta una
concentracion de carbono proxima a A, 0, en el caso de los hipereutectoides, la
suficiente fraccion de volumen de cementita proeutectoide como para
empobrecer la austenita remanente hasta concentraciones en carbono proximas a

AeS .
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Fisher plante6 una visidn cinética interesante: las fases perliticas (ferrita y
cementita) tienden a crecer de una manera cooperativa a la misma velocidad en
situaciones en las que las dos fases tienen una fuerza motriz considerable. La
fuerza motriz para el crecimiento global de la perlita se correlaciona con la fuerza
motriz para el crecimiento cooperativo. Esta idea generd la teoria sobre el
crecimiento laminar y no laminar de dos fases en términos de fracciones de
volumen relativas de las dos fases en crecimiento, velocidad de formacion
relativa y nucleacion de la fase con un crecimiento mas lento [155]. Este trabajo
estudia el producto de dos fases formadas por descomposicion eutectoide, el cual
abarca perlita con distintas morfologias que se han observado en distintas

aleaciones.

54 EVALUACION DEL FLUJO DE CARBONO DURANTE LA
FORMACION DE PERLITA EN UN ACERO 0.44C

Para validar de una manera experimental los conceptos de extrapolacion de
Hultgren o sobresaturacion mutua desarrollados en los epigrafes anteriores, se
estudio la transformacion perlitica en una aleacion 0.44C-1Mn (%. peso) para dos
tamafos de grano austeniticos de partida diferentes. El objetivo de seleccionar
dos TGA diferentes es estudiar la transformacion perlitica en dos situaciones
distintas: cuando la composicion de la austenita cae dentro (TGA pequeno) y
fuera (TGA grande) de la extrapolacién de Hultgren. Con dos TGA de partida tan
distintos se busca obtener dos microestructuras con una fraccion de volumen de
ferrita proeutectoide bien distinta, que aplicando el balance de masas, se traduce

en que partimos de dos austenitas con una composicion quimica distinta.
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5.4.1 Tratamientos térmicos para evaluar el flujo de carbono durante el

crecimiento de perlita

Para llevar a cabo el estudio de la formacion de perlita fuera de la
extrapolacion de Hultgren se uso el material PER (ver composicion en la seccion
3.1) y se disefiaron dos tratamientos de austenizacién para obtener dos
condiciones iniciales de TGA muy distintas (ver seccion 3.2). El TGA para la
muestra austenizada a 900 °C fue de 5 ym y denominaremos Co a la composicion
de la austenita, mientras que para la que fue austenizada a 1200 °C se obtuvo un

TGA de 120 um. A la composicion de esta austenita la denominaremos Co®.

Figura 5.3 Seccion isotérmica a 660 °C para la aleacion PER donde se representa la
extrapolacion de las lineas Acm y Aes (lineas discontinuas). La composicion para la
muestra con TGA grande cae fuera de la extrapolacion de Hultgren mientras que la
muestra con TGA pequefio esta situada dentro de esta region. Ademas para ambos

casos, las composiciones, Cofy Co¢, caen por debajo de las lineas de particion con respecto
a la ferrita y la cementita (lineas azules).

La temperatura de descomposicion isotérmica para estudiar la transformacion
perlitica para las dos condiciones de TGA se eligi6 a partir del diagrama de fases

de esta aleacion (ver Figura 4.1). Por tanto, una vez que la muestras se
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austenizaron para alcanzar el TGA de partida de interés, se sometieron a un
tratamiento isotérmico de 660°C a diferentes tiempos (entre 10s y 30 min) y
finalmente se realizd6 un temple hasta temperatura ambiente. Se eligid la
temperatura de 660 °C para realizar los ensayos isotérmicos para evitar la
particion de Mn entre la ferrita y la cementita. En la Figura 5.3 se puede ver que
la composicién de la austenita para el caso del TGA pequefio esta situada por
debajo de las lineas de particion (LP) con respecto a la ferrita y a la cementita. Por
lo tanto, se espera que el mecanismo predominante en la transformacion perlitica
sea ELSP y por tanto las fases de la perlita (ferrita y cementita) heredaran la
misma composicion del elemento aleante, en este caso Mn, que el que tiene la
austenita madre. Por tanto, la difusion del carbono sera quién controle

unicamente el crecimiento de la perlita.

Figura 5.4 Construccion grafica para obtener la composicion de la intercara
austenita/ferrita y austenita/cementita bajo condiciones de ELSP.

Finalmente, la seccion isotérmica a 660 °C para la aleacion PER, asi como la
composicion para la intercara austenita/ferrita y austenita/cementita se calcularon
con Thermocalc y de acuerdo con la metodologia propuesta por Hillert [11] (ver

Figura 5.4). Las condiciones de equilibrio local en la intercara austenita/perlita
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vendran definidas por la tie-line de la austenita/ferrita (para el caso de la
composicion de EL en la intercara y/a) y la de la austenita/cementita (para el caso
de la intercara y/0) que nos permitan obtener una linea que pase por la aleacién
cuando unamos los extremos de ambas tie-lines (linea discontinua roja en la
Figura 5.4). El punto de corte de las respectivas tie-lines con la lineas de
solubilidad y/(y+a) y y/(y+0) nos daran las concentraciones de EL en ambas

intercaras.

5.4.2 Formacion de perlita a partir de austenita enriquecida en carbono

A partir de resultados experimentales publicados en otros trabajos [141, 142] se
concluye que un TGA grande de partida puede suprimir la formacién de ferrita
proeutectoide para una temperatura a la cual puede formase perlita
isotérmicamente. Por lo tanto, las condiciones experimentales de las cuales
partimos para estudiar la transformacion perlitica nos daran dos composiciones

diferentes para la austenita antes de que la transformacion perlitica tenga lugar.

La composicion en carbono de la austenita para cada caso (TGA grande y
pequeno) puede obtenerse a partir del balance de masas con respecto al carbono
siguiendo las ecuaciones 4.6 y 4.7. A partir de las medidas experimentales de la
fraccion de volumen de perlita (ver Tabla 5.1) para los dos TGA de partida se
estimo la concentracion en carbono para ambos casos. En la Figura 5.3 se muestra
que mientras la composicion de la austenita con un TGA pequeiio, Cof, cae dentro
de la region de la extrapolacion de Hultgren, no ocurre lo mismo para la
austenita con un TGA de partida grande, Co¢, para la temperatura de

descomposicidn de interés (660 °C).

En el capitulo anterior, se midi6 el ancho de lamina de ferrita y cementita, S* y
S°, y se obtuvo que S’ es menor para el caso de la condicién de TGA grande que
para la condicion de TGA pequeno, y por tanto, la relacion entre el ancho de S" y

S°, Ra/6, es menor para la condicién de TGA pequefio (ver Tabla 5.1). Estos
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resultados experimentales avalan la hipotesis de partida de que la composicion
de la austenita de partida para la transformacion perlitica es diferente para los

dos TGA estudiados.

Tabla 5.1 Valores experimentales de tamafio de grano austenitico de partida, TGA, para
las dos condiciones de austenizacidn, fraccion de volumen de perlita, Ve, espaciado
interlaminar perlitico, So, y relacion entre el ancho de lamina de ferrita y cementita, R o/0
para la aleacion PER.

TGA (um) Ve So (um) R a/6
5 0.62+0.06 1.6x107 1.758
120 0.9240.04 1.6x107 2.800

En la Figura 55a y b se muestra la microestructura final para las dos
condiciones de austenizacion y tratadas isotérmicamente a 660 °C durante 30
min. Estas dos micrografias opticas constituyen por si solas una evidencia directa
de las diferencias que provoca dos TGA de partida en la microestructura de
descomposicion isotérmica de la austenita. A su vez, en la Figura 5.5c y la Figura
5.5d se recogen dos micrografias de SEM para las condiciones anteriores en las
que puede verse que para los dos TGA de partida la perlita presenta una
microestructura laminar bien definida, a pesar de que para el caso del TGA

grande la composicion de la austenita esta fuera de la extrapolacion de Hultgren.

5.4.3 Evaluacion de la concentracion v del flujo de carbono

Debido a que existe una difusidon de carbono desde la austenita madre hacia la
ferrita y la cementita, se genera un flujo de carbono a través del frente de avance
austenita/perlita. Como se indicO anteriormente, el crecimiento cooperativo no
requiere que la concentracion promedio de la austenita caiga dentro de la
extrapolacion de Hultgren. Para confirmar este punto, se calculara el flujo de
carbono (y el gradiente) en el frente de avance para demostrar que la

concentracion de carbono disponible en la intercara es suficiente para poder
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formar perlita. Este cdlculo se realizard para los dos casos de partida de la

aleacion PER, es decir, la condicion de un TGA grande y otro pequetio.

<) d)

Figura 5.5 Micrografias dpticas de la aleacion estudiada tras 30 min de descomposicion
isotérmica a 660°C y austenizada a a) 1200°C y b) 900°C. Micrografias de SEM para las
misma condicidn de tratamiento isotérmico para la condicion de c)TGA grande y d) TGA
pequefio donde puede diferenciarse perlita (P) y ferrita proeutectoide (F).

De acuerdo con la teoria de transformacion de la perlita [2, 17, 52, 55, 71, 152],
y como se describio en capitulos anteriores, la difusion de carbono en el frente de
avance puede ocurrir por difusion en volumen o por difusién a través de la
intercara. En la Figura 5.6 se muestra un esquema de la intercara austenita/perlita

y el flujo de carbono disponible cuando tiene lugar la transformacién perlitica.
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Por tanto, para evaluar el flujo neto de carbono se tendrdn en cuenta dos

contribuciones de flujo de carbono:

1. Difusion lateral paralela al frente de avance, y que es una combinacion de
dos flyjos:

a) Js: hace referencia a la difusidén por intercara en el frente de avance (esta
zona donde tiene lugar la difusion por intercara tiene unos pocos nn de
anchura y viene indicada en la Figura 5.6 por J).

b) Jv|: representa la difusién en volumen en la region justo por delante del
frente de avance y cuya anchura es del orden del cociente entre D./G,

donde G es la velocidad de crecimiento perlitica.

2. Jui: representa la difusidon en carbono que tiene lugar en la misma
direccion que el crecimiento de la perlita y que es perpendicular al frente

de avance.

En la Figura 5.6, Jv representa el flujo de carbono en la austenita en el frente de
avance (difusion en volumen), y la difusion por intercara desde la ferrita hacia la

cementita viene indicada por Js.

La contribucion de este dltimo término, Js, se considerd despreciable a la hora
de evaluar el flujo neto de carbono, ya que la difusion en volumen es dominante

con respecto a la difusion por intercara.

Como el coeficiente de difusion por la intercara es varios érdenes de magnitud
superior que el coeficiente de difusién en volumen, si tenemos en cuenta ambas
contribuciones a la hora de calcular el flujo de carbono en el frente de avance,
obtendremos un flujo positivo hacia la cementita. La difusiéon por intercara en si
misma siempre proporcionard un flujo positivo para la formacion de perlita para

concentraciones incluso que estén fuera de la extrapolacion de Hultgren.
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Si despreciamos la contribucién de la difusién por intercara adoptamos la
situacidn mas desfavorable (con respecto al criterio de supersaturacion mutua) a

la hora de llevar a cabo la simulacién.

Figura 5.6 Esquema del frente de avance cuando tiene lugar la transformacion perlitica y
flujos de carbono en las direcciones x e y a través de la intercara austenita/perlita.

Para evaluar el flujo neto a través del frente de avance, se uso el planteamiento
tedrico en dos dimensiones del flujo en carbono propuesto por Brandt [148]. Para
cualquier transformacion de fase que implique un transporte de materia de largo

alcance, la ecuacion general que se propone es la siguiente:

0’C 0*C 1 acC 5.1

0x'? + dy'2 ~ D, ot

Donde x’ e v’ son las coordenadas fijadas para nuestro sistema de estudio.
]

Si asumimos que el crecimiento de la perlita tiene lugar a una velocidad

constante, G, la concentracion de carbono debe seguir los criterios de estado
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estacionario con respecto a la intercara perlitica y el crecimiento de ferrita y

cementita es continuo y no gradual.

Por simplificacidn, el andlisis que se llevd a cabo asume que la perlita crece

bajo un modo de estado estacionario con respecto al frente de avance, y por tanto

la ecuacion 5.1 puede reescribirse de la siguiente manera:

92C  9*C G 9C _

5.2
x5z D, x 0

Donde x e y son las coordenadas transformadas de nuestro sistema con

respecto al frente de avance de tal manera que, x=x"-Gt e y=y’.

Cualquier suma de términos del tipo Ke**cos (by) es una posible solucion de la

ecuacion 5.2, y Brandt [148] propuso que una de las posiblse soluciones para
dicha ecuacion es las siguiente:

C—Cy=Kye** + K, e**cos (byy) 5.3

Donde C en la concentracion en carbono para cada coordenada (x,y), Co es la

concentracion nominal de carbono en la austenita y Ko y Ki son constantes que

dependen de las condiciones de contorno.

Por otro lado, si se sustituye la ecuacidn 5.3 en la ecuacion 5.2, se obtienen los

valores de los parametros ao, a1y bi:

G

aOZ_D_v 5.4:
a, = — ¢ 1+ 1+4be5 5.5
! 2D, G2 '

b — 2T 56
1 SO .
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El valor para Dv se calculé de acuerdo con la metodologia descrita en [156] y el
resultado se recoge en la Tabla 5.2 y la velocidad de formacion, G, se calculd
experimentalmente de acuerdo con el método propuesto por Cahn y Hagel [76].
Los resultados experimentales de las medidas de los pardmetro de So y G se

recogen en la Tabla 5.1y en la Tabla 5.2, respectivamente.

Los valores para las constantes Ko y Ki se calcularon asumiendo que la
intercara austenita/perlita es una intercara plana, y suponiendo que en la
intercara se encuentra nuestro origen del sistema de coordenadas (x=0 e y=0 en la

Figura 5.1), obtenemos la siguiente relacion
KO + K1 = C]/H - CO 5.7

Donde C"* es la composicion de la austenita en la intercara austenita/cementita
(Acm). Para las coordenadas x=0 e y=So/2 (ver Figura 5.6) se obtiene la siguiente

ecuacion tras sustituir las coordenadas en la ecuacion 5.3:

Ko — K, = C" —(, 58
Donde en este caso C' representa la concentraciéon de la austenita en la

intercara austenita/ferrita (Aes).

Los valores para la concentracion de la austenita en contacto con ferrita y
cementita (Acm y Aes) se calcularon con el software Thermocalc, y estos
resultados se recogen en la Tabla 5.2. En la Figura 5.4 se representa la
construccidon grafica para obtener estas concentraciones de EL en la intercara

austenita/perlita.

Finalmente, las ecuaciones 5.7 y 5.8 se pueden reescribir de la siguiente

manera:

cvo +cre
Ko=———-0C 5.9
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cve —cre
Ky = ——F— 5.10

Una vez calculadas las constantes de la ecuacion de Brandt (ver Tabla 5.3) y
una vez hallada la solucién para dicha ecuacion, se calcul6 la distribucion de

carbono en el frente de avance.

Tabla 5.2 Pardmetros usados para el calculo del flujo neto cuando tiene lugar la
transformacion perlitica a 660 °C.

TGA (um) Co (% peso) C'* (% peso) C" (% peso) G (m/s) Dv (m?/s)

5 0.71 1.02 0.605 3.16x10°¢ 1.33x10-3

120 0.47 1.02 0.605 6.34x107  1.33x10-3

En la Figura 5.7 se muestra la representacion en 3D de la distribucion de C en
el frente de avance austenita/perlita para el caso de TGA de 5 y 120 um. El origen
de coordenadas en el volumen de control elegido para el calculo de flujos de
carbono se fijo en el centro de la intercara austenita/cementita (Figura 5.6), donde
la direccion x es la normal con respecto al frente de avance y la direccion y es

paralela al frente de avance.

De la representacion en 3D de la distribucién de carbono se deduce que para
ambas situaciones aparece una onda de carbono por delante del frente de avance
en la intercara austenita/ferrita y que las diferencias de concentracion de carbono
en el frente de avance son mayores para el caso del TGA grande. La
concentracion de carbono por delante de la ferrita en el frente de avance es mayor
para el caso del TGA de 120 pm (situacion en la que la composicién de la
austenita esta fuera de la extrapolacion de Hultgren) que para el caso del TGA de
S5um (austenita con una composicion situada dentro de la extrapolacion de

Hultgren).
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Tabla 5.3 Parametros tedricos usados para resolver la ecuacion de la distribucion de
carbono y los flujos de carbono para las dos condiciones de austenizacion.

TGA (um)  ao (m?) air (m™) b1 (m?) Ko (% peso) Ki (% peso)

5 -2.38x10°  -5.07 x107  3.70 x107 0.11 -0.211

120 -4.77 x106  -3.94 x107  3.70 x10” 0.34 -0.211

Los flujos de carbono en las direcciones x e y (Jvi y Jv||) se calcularon a partir de

la ecuacion de Fick:

ac
Jv, =—D, o 5.11
_ 0
i =D dy 5.12

El flujo de carbono disponible en la austenita en las direcciones x e y por
delante de la intercara se ilustra en la Figura 5.8, donde se observa que el flujo
lateral tiene una contribucion mayor que el flujo calculado en la direccién normal
para las dos condiciones de TGA consideradas. Las flechas azules en el mapa de
flujo de carbono representan tanto la direcciéon como la magnitud de los flujos
calculados, asi como la variacion en la concentracion de carbono en la austenita.
Ademas estos resultados coinciden con la suposicion inicial que se asumié en la
que la austenita tiene una dimensidn semi-infinita en la direccion x ya que no se
observa un enriquecimiento de carbono lejos de la intercara, es decir, no se han
considerado fendmenos de pinzamiento ni perfiles de carbono solapados de la

perlita en crecimiento con el limite de grano austenitico del lado opuesto.
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Figura 5.7 Distribucion de carbono bajo la suposicion de estado estacionario en el frente
de avance para el caso de a) TGA de 5 pm y b) 120 pm.

El enriquecimiento local de carbono en la austenita proxima a la intercara
austenita/perlita da como resultado un flujo positivo hacia la austenita aportando

el carbono necesario para formar cementita de una manera cooperativa.
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a) b)

Figura 5.8 Distribucion de carbono y mapas del flujos de carbono a través de la intercara
austenita/perlita para el caso de a) TGA 5pm y b) TGA de 120pum. En los mapas del flujo
de carbono, las flechas azules indican la direccion y magnitud del flujo en cada punto de
la superficie elegida. Las lineas de colores representan regiones de isoconcentracion de
carbono.

Por tanto, las conclusiones de este trabajo sobre la formacion de perlita fuera

de la extrapolacion de Hultgren son las siguientes:

1. La perlita puede nuclear es un rango mas amplio de concentraciones y

temperaturas que el definido exclusivamente por la extrapolacién de
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Hultgren, siempre y cuando exista una cierta fraccion de volumen de fase
proeutectoide.

Una vez iniciada la nucleacién de la cementita, la perlita puede crecer
teniendo cualquier composicion del rango bifasico (o+9).

A pesar de que existen varios factores cinéticos que favorecen la
transformacion de austenita en perlita, no existe ninguna base
termodindamica para el criterio de supersaturacion mutua (premisa sobre
la concentracion promedio de la austenita).

La formacién de perlita a partir de una austenita cuya concentracién en
carbono esta situada fuera de la extrapolacion de Hultgren es mas
favorable para situaciones en las que la fraccién de volumen de la fase
proeutectoide se vea minimizada (por ejemplo, para situaciones donde el
TGA sea grande).

El balance de flujo de carbono por delante de la intercara austenita/perlita
es suficiente para que se pueda formar perlita laminar aunque la

composicion de la austenita esté fuera de la extrapolacion de Hultgren.
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6. FORMACION DE PERLITA BAJO CONDICIONES
DE ESTADO ESTACIONARIO Y NO ESTACIONARIO
EN UN SISTEMA Fe-C-X

6.1 INTRODUCCION

La adicion de elementos aleantes de baja difusividad (X) al sistema Fe-C puede
tener un marcado efecto en la transformacion perlitica. En este capitulo se
estudiard el efecto que tiene la adicion de manganeso, el cual es soluble tanto en

ferrita como en cementita.

El primer paso para entender el efecto del Mn en la transformacién perlitica
sera analizar como se redistribuye dicho elemento entre las tres fases de interés:
austenita, ferrita y cementita. La tendencia de un elemento aleante sustitucional a
particionarse durante la transformacion eutectoide puede representarse
implicitamente en la forma del diagrama de fases ternario Fe-C-Mn: en el caso de
adiciones de Mn aparece una region trifasica (y+o+0) y a medida que aumenta el
grado de la adicion de Mn este campo trifasico se hace mayor y la tendencia del

Mn a particionarse en la cementita es mas acusada.

La formacion de perlita cuando la aleacion se sitta en el campo trifasico
(y+o+0) presenta algunos aspectos interesantes, como por ejemplo, que la fraccion
de volumen de perlita es necesariamente menor al 100%, que la velocidad de
formacion disminuye continuamente y por ultimo que el espaciado interlaminar
aumenta con el tiempo de transformacion. De ahi que el término para referirnos a
esta morfologia perlitica sea perlita divergente. Hillert [11] explico de una

manera cualitativa la formacién de la perlita divergente asumiendo que la
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transformacion estd gobernada por la particidon de Mn entre la ferrita y la

cementita y asumiendo que en la intercara se establecen condiciones de EL.

Por otro lado, cuando la aleacion se sittia en el campo bifasico (a+0), la perlita
crece bajo condiciones de estado estacionario en el que la velocidad de formacion
es constante asi como el espaciado interlaminar. En la Figura 6.1 se representa la
evolucion del espaciado interlaminar a lo largo de un nddulo de perlita para el

caso de perlita constante y perlita divergente.

Figura 6.1 Esquema de un ndédulo de perlita donde se representa la variacion del
espaciado interlaminar (Sewta) a lo largo de un nédulo perlitico (R) para el caso de a)
perlita constante y b) perlita divergente.

En este capitulo se evaluaran cudles son las condiciones de EL que se dan en la
intercara austenita/perlita cuando tiene lugar la transformacion a distintas
temperaturas y, paralelamente, se estudiara la termodindmica y la cinética de la
transformacion perlitica cuando la composicion de la aleacion de partida se sitta
en el campo trifdsico (perlita bajo condiciones de estado no estacionario) y

cuando se situa en el campo bifdsico (crecimiento de perlita bajo condiciones de
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estado estacionario). Ademas mediante el disefio de la aleaciéon y de los
tratamientos isotérmicos buscamos obtener perlita formada por laminas alternas
de ferrita y M23Cs para estudiar si los mecanismos de formacién de la M23Cs-
perlita son los mismos que la perlita constituida por cementita y ferrita, FesC-

perlita.

6.2 MATERIALES, METODOS Y TRATAMIENTOS TERMICOS

Para estudiar la particiéon de soluto a través de la intercara austenita/perlita
bajo condiciones de estado estacionario y no estacionario se usd la aleacion
PER-Mn (ver Tabla 3.1 de la seccion 3.1). Esta aleacion es una aleacion eutectoide
con alto contenido en Mn, que nos permite tener una rango bastante amplio de

temperaturas en el que coexisten las fases y+a+6.

Los tratamientos isotérmicos se escogieron a partir de la seccion de
isoconcentracion con la composicion nominal de Mn fija tal como se muestra en
la Figura 6.2. A la temperatura de 600 °C coexisten austenita, ferrita y cementita,
mientras que a 450 °C encontramos otra region trifasica donde coexisten ferrita y
dos carburos: cementita y M23Ce. Por tanto, es de esperar que a 600 °C se obtenga
perlita divergente y, a la temperatura mas baja, M23Cs-perlita y/o FesC-perlita. La
coexistencia de estos dos tipos de perlita ha sido reportada por algunos autores
en sistemas del tipo Fe-C-Mn-Al [157-159]. La caracterizacion perlitica consistid
basicamente en medir velocidad de crecimiento, espaciado interlaminar y

composicion de las fases.

Existen diversas metodologias para medir la velocidad de crecimiento de la
perlita. El método cldsico es un método directo de medida en el que se mide el

ancho de un elevado nimero de colonias [1]. La pendiente de la recta resultante
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de representar el valor medio del ancho de colonia frente al tiempo de
descomposicién nos dara el valor de la velocidad media, G. Si representamos el
valor maximo del ancho de colonia frente al tiempo obtenemos la velocidad

maxima, Gpqy-

Figura 6.2 Seccion de isoconcentracion para la aleacion PER-Mn 0.0298C-0.0988Mn en

fraccion molar (f-m). Las temperaturas isotérmicas seleccionadas vienen marcadas por

los cuadrados azules y las lineas discontinuas representan la extrapolacion de las lineas
de solubilidad v/(y+a) y v/(y+9).

Este método clasico de medida presenta algunas limitaciones cuando se mide
la velocidad en sistemas que crecen bajo condiciones de estado no estacionario y
sobre todo a la hora de medir velocidades tras largos tiempos de descomposicion
donde ya empiezan a aparecen fendmenos de pinzamiento entre colonias, o

cuando la morfologia de la colonia de perlita no es idealmente esférica.

Cahn y Hagel [2, 76] proponen un método alternativo de medida de la
velocidad, Gn), para minimizar las deficiencias del método clasico. G mide la

velocidad media de crecimiento a partir de un niimero de medidas de colonias
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mas elevado que el que usa el método tradicional y simplificando las dificultades

estereoldgicas ya que no se mide el ancho de las colonias; en su lugar, la variacion
4 . dX .
de la fraccién de volumen con respecto al tiempo (E) se normaliza por la

superficie por unidad de volumen de perlita, As.

~ ldx 6.1
H Ag dt

Los valores para X y As se obtienen mediante técnicas estandar de conteo de

puntos y el método de intercepcion de lineas respectivamente. Por tanto, la

velocidad de crecimiento se evaluara de acuerdo con el método de Cahn and

Hagel, para todas las temperaturas de descomposicion estudiadas.

Finalmente, cuando tratamos de medir la evolucion del espaciado interlaminar
durante el transcurso de la transformacion, encontramos de nuevo que los
métodos tradicionales de medida no son aplicables para el caso de la perlita que

crece bajo condiciones de estado no estacionario.

Los métodos tradicionales [100] consisten en superponer una rejilla circular de
didmetro d: sobre una micrografia y el nimero de intercepciones n: de la rejilla
con las laminas de cementita nos dard el espaciado interlaminar perlitico

mediante la siguiente expresion:

nd, 6.2

S, =
°7 Mn,

Con este método convencional no podriamos observar si hay diferencias en el
espaciado interlaminar con el tiempo ya que obtendriamos un valor promedio
del espaciado interlaminar de todas las colonias medidas para un tiempo
determinado. Por ello, en este trabajo se propone un método alternativo de
medida que nos permita evaluar si hay diferencias en el valor del espaciado

desde el lugar de nucleacion de la perlita hasta el frente de avance y estudiar la

131



Capitulo 6

evolucion del mismo con el tiempo: en imagenes de SEM se superponen varias
lineas a lo largo de un nddulo perlitico y para cada linea, mediante el método de
intercepciones, evaluamos el espaciado interlaminar a lo largo de un nddulo
perlitico. En la Figura 6.3 se ejemplifica el método de medida que se propone

para evaluar el espaciado interlaminar.

Por ultimo, resefiar que la composicion de las fases se determind mediante

TEM-EDS y APT.

Figura 6.3 Método para medir el espaciado interlaminar a lo largo de un nédulo
perlitico.

6.3 PARTICION DE SOLUTO EN LA INTERCARA y/PERLITA
BAJO CONDICIONES DE ESTADO ESTACIONARIO EN EL
SISTEMA Fe-C-Mn

En esta seccion se estudiard la termodindmica y la cinética de la
transformacion perlitica cuando tiene lugar en condiciones de estado
estacionario, es decir, espaciado interlaminar y velocidad permanecen constantes
durante el transcurso de la transformacion. La temperatura de descomposicion

isotérmica seleccionada para llevar a cabo este analisis es de 450 °C.
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La primera tarea que debemos abordar es confirmar la presencia o ausencia de
la M2sCe-perlita y/o FesC-perlita, ya que segun el diagrama de fases de la Figura
6.2 y la seccidn isotérmica a 450 °C (Figura 6.4a) ambos carburos pueden coexistir
simultdaneamente. Si nos fijamos ahora en la evolucion de fraccion de volumen de
las fases con la temperatura (Figura 6.4b), vemos que para 450 °C los cdlculos
termodindamicos predicen que hay cerca de un 9% de fraccion de volumen para el
caso del carburo M23Cs, mientras que para el caso del FesC la fraccion de volumen
es del 4%. Otras de las preguntas por responder son: ;jpuede aparecer el carburo
M23Cs como carburo de la perlita o como carburo aislado? ;Dentro de un mismo
nodulo de perlita pueden coexistir los dos carburos en la misma ldmina?
(Aparecen ambos carburos en colonias o nddulos independientes? ; Aparecen los
dos carburos desde el inicio de la transformacién? o ;jAparecen a distintos

tiempos de transformacion?

Para distinguir ambos carburos no podria hacerse mediante analisis
composicional de Mn (mediante la técnica TEM-EDS) ya que la concentracion de
Mn es muy similar para ambos (56 % at. para el caso del carburo M23Cey 53 % at.
para el caso de la cementita), al igual que la de carbono (21 % at. para el caso del
carburo M2Cs y 25 % at. para el caso de la cementita) (ver Figura 6.5a). Sin
embargo, si que pueden diferenciarse por su cristalografia (mediante analisis de
patrones de difraccidn), ya que ambos carburos tienen estructuras cristalinas muy
distintas (ver Figura 6.5b y Figura 6.5c): la cementita es una estructura
ortorrombica con parametros de red de a= 4.524 Ab=5089 A y c= 6.743 A [89,
160] y el carburo M23Cs es una estructura ctbica centrada en las caras con un

parametro de red de a=10.49 A [157, 161].

Tras un andlisis exhaustivo en un elevado niimero de colonias perliticas para
todos los ensayos interrumpidos a 450°C mediante TEM-EDS y andlisis de

patrones de difraccion en HR-TEM se concluye que toda la perlita formada
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durante la transformacion es FesC-perlita, descartando por tanto la presencia de
M23Cs - perlita y de carburos aislados del tipo M23Cs. También se concluye que la

naturaleza de las ldminas de carburo es siempre la misma y siempre es cementita.

Figura 6.4 a) Seccion isotérmica a 450 °C para la aleacion PER-Mn marcada por el punto
rojo. b) Evolucion de la fraccion de volumen de fases con la temperatura de
descomposicion isotérmica para la aleacion PER-Mn.

Las figuras mostradas a continuacion ilustran esta conclusién: En la Figura
6.6a se muestra una imagen de TEM de campo claro de una intercara
austenita/perlita transformada a 450 °C durante 14 horas. Dentro de este nddulo
perlitico se analizaron varias ldminas de carburos y dentro de una misma ldmina
de carburo se obtuvieron también imagenes de alta resolucion (Figura 6.6b) para
estudiar mediante los patrones de difraccion obtenidos a partir de la

transformada de Fourier (Figura 6.6c) si la naturaleza del carburo cambia a lo
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largo de la lamina. Las areas analizadas vienen marcadas por los cuadros azules

en la imagen de TEM.

Figura 6.5 a) evolucion de la composicion de C y Mn para austenita, ferrita, cementita y
M23Cs con la temperatura de descomposicion. b) estructura cristalina del carburo M23Cs
en la que los atomos azules son C y los rosas Mn y Fe. c) estructura cristalina para la
cementita donde los 4tomos marrones representan dtomos de Fe y Mn y los rojos atomos
de C.
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En todos los casos, el patrén de difraccion revela que el carburo es cementita.

Este mismo andlisis se llevd a cabo en muestras para tiempos de descomposicion

mas largos: 8 dias (

Figura 6.7) y 14 dias (Figura 6.8), y en ambos casos se encontré el mismo

resultado: el tinico carburo identificado es la cementita.

136



Formacion de perlita bajo condiciones de estado estacionario y no estacionario

Figura 6.6 a) Imagen de TEM de campo claro de una intercara austenita/perlita
transformada a 450 °C durante 14 h b) Imagen de TEM de alta resolucion de una las
zonas marcadas en azul de la imagen (a). c) patron de difraccion de cementita obtenido a
partir de la transformada de Fourier de la imagen (b).

Los resultados obtenidos tras la caracterizacion del carburo en la perlita para
la aleacion Fe-C-Mn y a la temperatura de 450 °C no concuerdan con otros
trabajos en los que se ha observado MzCs - perlita para aleaciones que estan
situadas en la region de estabilidad del diagrama de fases para dicho carburo

[157-159].
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Figura 6.7 a) Imagen de TEM de campo claro de un nédulo de perlita transformada a
450 °C durante 8 dias. b) Imagen de TEM de alta resolucion de perlita. c) transformada
de Fourier para el carburo de la imagen (b).

Figura 6.8 a) y c) Imdgenes de TEM de campo claro de dos ndédulos de perlita
transformada durante 14 dias a 450 °C y sus correspondientes patrones de difraccion b) y
d) donde se identifica el carburo como cementita.
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La manera de poder justificar esta aparente contradiccion entre lo predicho
por el diagrama de fases y los resultados experimentales es analizar la fuerza
motriz para la formacion de ambas fases. En la Figura 6.9 se muestra la fuerza
motriz para la formacién de cementita y M23Cs en funcion de la temperatura para
la aleacién PER-Mn. La interpretacion de esta grafica es que para valores
positivos de fuerza motriz, es termodindmicamente factible la formacion de dicha
fase. De los resultados de estos calculos se deduce que para 450 °C la fuerza
motriz es positiva tanto para la cementita como para el M2Cs y por lo tanto,
ambos son termodindmicamente estables para esta temperatura lo que explica
por qué aparecen en el diagrama de fases. Puede verse también que la fuerza
motriz para la formacion de cementita es mucho mads positiva (su formacion es
termodindmicamente mas favorable) que para el caso del M2Cs. Podemos
concluir por tanto, que al tener la cementita una fuerza motriz mas elevada que la
del MxzCs, y al tratarse de dos carburos competitivos, la formacién de cementita
se ve mucho mas favorecida con respecto a la formacion del otro carburo. Los
lugares de nucleacion se saturan por la cementita impidiendo la formacion del
M23Cs. Por tanto, aunque termodindmicamente ambos carburos son estables,

cinéticamente esta mas favorecida la formacion de cementita.

Una vez descartada la presencia del carburo M2Cs nos centraremos en
estudiar el crecimiento de la perlita por descomposicion isotérmica de la

austenita a 450 °C, pero sélo considerando como fases posibles vy, o y 6.

En un primer lugar, debemos recalcular la seccion de isoconcentracion
presentada en la Figura 6.2, asi como la seccién isotérmica y la evolucion de la
fraccion de volumen de las fases con la temperatura de la Figura 6.4a y Figura
6.4b ya que dejan de ser correctas para nuestra aleacion de estudio debido a la

ausencia del carburo M23Cs.
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Figura 6.9 Calculo de la energia motriz (en unidades de RT) para la formacion de ferrita,
cementita y M23Ce a partir de una austenita de composicion 0.0298 C-0.096 Mn (f-m) en
funcion de la temperatura. El criterio de signos indica que valores positivos para la
fuerza motriz implican que la formacion de una fase es termodindmicamente factible.

Figura 6.10 Seccidn de isoconcentracion para la aleacion PER-Mn con el contenido en Mn
nominal fijo
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Figura 6.11 Seccion isotérmica a 450 °C para la aleaciéon PER-Mn marcada por el punto
rojo.

Figura 6.12 Evolucion de la fraccién de volumen de fases con la temperatura de
descomposicion isotérmica para la aleacion PER-Mn.

Las secciones de isoconcentracion e isotérmica y la evolucion de la fraccion de

volumen para nuestra aleacion asumiendo como fases estables austenita, ferrita y
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cementita se recogen en la Figura 6.10, Figura 6.11 y Figura 6.12. Al situarse la
aleacion por encima de las lineas de particidn con respecto a la ferrita y a la
cementita, el reparto de Mn entre ambas fases debe ocurrir durante la

transformacion.

C) d)

Figura 6.13 Micrografias opticas para distintos tiempos de descomposicion a 450 °C: a)
14 horas b) 4dias c) 8dias y d) 14dias.

La cinética de formacidn de perlita por descomposicion isotérmica de austenita
a 450 °C se evaludé mediante el método de conteo en micrografias Opticas en

ensayos interrumpidos a distintos tiempos (Figura 6.13) y se ajustd a una curva
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Avrami (Figura 6.14). Tras 14 dias de descomposicion isotérmica a 450 °C, la

fraccion méaxima de perlita obtenida es del 60%.

Para comprobar experimentalmente que la perlita obtenida por
descomposicidn a esta temperatura es una perlita que crece bajo condiciones de
estado estacionario nos centraremos en medir el espaciado interlaminar, la
velocidad de formacién y finalmente la composicion de las fases para los

distintos ensayos interrumpidos.

De los resultados obtenidos tras medir el espaciado interlaminar en muestras
que fueron tratadas durante 4 y 8 dias a 450 °C (ver Figura 6.15) y representados
en la Figura 6.16, se concluye que el espaciado interlaminar es constante con el

tiempo de descomposicion.

Figura 6.14 Ajuste Avrami para la cinética de formacion de perlita a 450 °C.
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Figura 6.15 Micrografias SEM de la aleacion PER-Mn tratada a 450 °C durante a) y b) 4

dias y c) 8 dias.
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Figura 6.16 Evolucion del espaciado interlaminar (So) a lo largo del ndédulo perlitico para
muestras tratadas durante 4 y 8 dias a 450 °C.
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Los resultados para la velocidad de formacion se recogen en la Figura 6.17, los
cuales nos indican que las variaciones en este parametro no son significativas.
Por tanto, podemos concluir que cuando la transformacion isotérmica de
austenita en perlita ocurre a 450 °C la formacion de perlita tiene lugar bajo

condiciones de estado estacionario.

1E-10

Veloc. formacion (m/s)
™
|
H

IE_IZ 1 T T T T
3.0E+05 3.8E+05 4.6E+05 5.4E+05 6.2E+05 7.0E+05 7.8E+05

Tiempo (s)

Figura 6.17 Velocidad de formacion perlitica para la muestra PER-MN tratada a 450 °C.

Finalmente se estudio la composicion de las fases con TEM-EDS y para ello se

analizaron entre 4-5 intercaras y/(a+0) a distintos tiempos interrumpidos.

A la hora de hacer los perfiles de concentracion de Mn debemos tener la
precaucion de analizar una intercara del frente de avance y no una intercara
donde la austenita sea un lugar de nucleacién. Como ya se explicd en la seccion
1.3, distinguiremos el frente de avance de un lugar de nucleacién mediante las
RO, de tal manera que si existe alguna RO entre las fases perliticas con la
austenita estaremos en un lugar de nucleacién y no en el frente de avance (este

ejemplo se muestra en la Figura 6.18).
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Figura 6.18 Imagen de HR-TEM de una intercara y/a donde las transformadas de Fourier
muestran RO entre ambas fases y por tanto esta intercara no es frente de avance.

Figura 6.19 a) Imagen de campo claro de TEM de una intercara y/(o-+6) donde se sehalan

los perfiles realizados con EDS para evaluar la concentracion de Mn. b) Patron doble de

difraccion de la ferrita y cementita. c) Valores de Mn a lo largo de la intercara de interés
para una muestra tratada 450 °C durante 14 horas.
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En las Figura 6.19, Figura 6.20 y Figura 6.21 se muestran ejemplos de las
intercaras analizadas y los perfiles de Mn obtenidos a distintos tiempos de
transformacion. Para todos los tiempos analizados, se concluye que existe
particion del Mn entre la austenita y la perlita y que la concentracion de Mn tanto
en ferrita como en cementita permanece relativamente constante con el tiempo de
descomposicion. El valor promedio de Mn en cementita estd en torno al
20 % atdémico, mientras que para el caso de la ferrita el valor de Mn oscila en

torno al 3 % atémico.

Figura 6.20 a) Imagen de TEM de una intercara y/(o-+6). Patron de difraccién donde se
identifica b) ferrita y c) cementita. d) Valores de Mn a lo largo de la intercara de interés
para una muestra tratada durante 8 dias.

La pregunta que nos planteamos ahora es si la composicion de las fases que se
ha obtenido experimentalmente mediante el uso de TEM-EDS concuerda con la
composicion tedrica que nos da el diagrama de fases. Es decir, ;Cémo podemos
justificar termodindmicamente la formacion de perlita constante? ;Sigue esta
transformacion las condiciones de EL y de ELCP que nos predice el diagrama de

fases?
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Figura 6.21 a) Imagen de TEM de una intercara y/(o+6). b) Patrén doble de difraccion de
ferrita y cementita. c) Valores de Mn a lo largo de la intercara de interés para una
muestra tratada 450 °C durante 14 dias.

La manera de conocer la composicion tedrica de nuestra aleacion y, por tanto,
las condiciones de EL y de equilibrio a partir del diagrama de fases es la

siguiente:

Para determinar las condiciones de EL para el caso de la aleacion PER-Mn a
450 °C, cuya composicion se encuentra situada en el campo bifdsico a+9,
debemos superponer las secciones isotérmicas de las fases y/a y /0 tal como se
recoge en la Figura 6.22. ;De todas las posibles tie-lines, cual es la tie-line que nos

da las composiciones de la intercara y/a y /0 bajo condiciones de EL?

Como se ilustra en la Figura 6.23, la construccion para determinar las
composiciones de la ferrita y la cementita con la austenita es la siguiente: Primero

se determina la linea de isoactividad que corta, simultdneamente, con las lineas
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de solubilidad v/(y+a) y y/(y+6). Siguiendo la correspondiente tie-line que une el
punto de corte de y/(y+a) y y/(y+0) con las fases o y 6, podremos determinar los
puntos de corte A y B. Si estos dos puntos se unen por una linea recta que pase
por la composicion de la aleacion, obtendremos los valores de EL de las
intercaras y/o y v/0, respectivamente. En la Figura 6.23, las tie-lines que nos dan
las composiciones de la intercara en EL vienen marcadas por las lineas moradas,
y las composiciones para la ferrita y la cementita se leen en los puntos marcados

por las letras A y B respectivamente.

Figura 6.22 Seccién isotérmica a 450 °C donde se han superpuesto las lineas de
solubilidad y/(y+a) y y/(y+6) y sus correspondientes tie-lines. La aleacidn viene sefialada
por el punto negro.

La manera de hacer la construccion grafica para conocer la concentracion de
Mn en la ferrita y cementita cuando la transformacion alcanza el equilibrio

consiste en seleccionar la tie-line que pasa por la aleacion (Figura 6.24). La
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composiciones de equilibrio (EQ) para la ferrita y cementita se leen en los puntos

Ay B respectivamente.

Figura 6.23 a) Construccion grafica de las condiciones de EL en la intercara y/a y /6. La
linea de isoactividad de carbono (iso ac) marcada por la linea punteada negra que
intersecta con las lineas de solubilidad y la correspondiente tie-line (lineas moradas) nos
dan las condiciones de EL para la intercara austenita/perlita. b) detalle ampliado de la
zona marcada por el cuadrado negro en (a)
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Para concluir, si la transformacion ocurre bajo condiciones de EL tendremos
que comparar los perfiles de Mn experimentales con las composiciones teoricas
obtenidas a partir de la construccion grafica en el diagrama de fases. En la Figura
6.25, se presentan los valores experimentales (puntos de color) en la cementita
(Figura 6.25a) y en la ferrita (Figura 6.25b). Los valores tedricos para las
composiciones en Mn de EL y EQ vienen marcadas por la linea discontinua y la
linea negra sdlida respectivamente. Las lineas de colores discontinuas hacen

referencia a los valores de Mn bajo condiciones de ELSP.

Figura 6.24 Construccion grafica para obtener las composiciones de equilibrio para las
fases de ferrita y cementita a 450 °C.

Los resultados experimentales para la composicion de Mn en ferrita se
encuentran muy proximos a los valores de EL y de EQ (ambos valores teoricos
estdn muy proximos). Para el caso de la cementita la composicion de Mn se
encuentran entre los valores tedricos de EL y ELSP y lejos de los valores de EQ.
Estas desviaciones para la cementita con respecto al EL pueden explicarse en base
a que la temperatura a la cual estd teniendo lugar la transformacion es muy baja y
dificulta la difusidon de los 4tomos mads pesados (en este caso Mn) y, por tanto, no
se alcanzan los valores de particion tedricos. En la Figura 6.26 se representa la

seccion de isoconcentracion en la que se superponen las lineas de paraequilibrio.
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En este caso, las lineas de paraequilibrio nos sirven para delimitar la zona de no
particion para este sistema. Para el caso de nuestra aleacion, vemos que para la
temperatura de 450 C ambos mecanismos ELCP y PE o ELSP son
termodindmicamente factibles. Las medidas experimentales corroboran que
existe particion de Mn entre las fases, aunque debido a la baja difusividad del Mn
a esta temperatura los valores son menores que los tedricos. Es decir, que
podemos estar en una zona de transicién entre los estados limite tedricos de

ELCP y ELSP o PE.

Figura 6.25 Evolucion de la concentracion de Mn con el tiempo de descomposicion
isotérmico a 450 °C para la intercara a) y /0 y b) y/a asi como los valores tedricos de EL,
ELSP y EQ.
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Ademads, tenemos que tener en cuenta el error experimental que estamos
cometiendo al realizar los perfiles de concentracion en la cementita. Conforme
disminuye la temperatura de transformacidon, el espaciado interlaminar
disminuye y con ello el ancho de cementita también disminuye. Es posible que
estemos infravalorando los valores de Mn en cementita porque al realizar los
perfiles en cementita estemos también cogiendo un cierto volumen de las ldaminas

de ferrita adyacentes.

En cualquier caso, del andlisis de la velocidad de formacion, espaciado
interlaminar y composicion de la intercara se concluye que la perlita formada
crece bajo condiciones de estado estacionario ya que tanto velocidad, como
espaciado interlaminar permanecen constantes durante el transcurso de la
transformacion. La composicion de Mn en las fases, a pesar de presentar
desviaciones con los valores tedricos, permanece constante también con el tiempo

de transformacion.

Figura 6.26 Seccidn de isoconcentracion para la aleacion PER-Mn (9.66 Mn % at.) donde
se superponen las lineas de PE (lineas rojas) y lineas de EL(lineas negras).
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Finalmente, en cuanto a la cristalografia de la perlita, encontramos RO

coincidentes con la de Isaichev [45],donde [311]p [111].

6.4 PARTICION DE SOLUTO EN LA INTERCARA y/PERLITA
BAJO CONDICIONES DE ESTADO NO ESTACIONARIO EN
EL SISTEMA Fe-C-Mn

El objetivo en esta seccidon consiste en llevar a cabo la misma metodologia
empleada en la seccion anterior para estudiar la cinética y la termodindmica de la
transformacion perlitica cuando la aleacion se encuentra situada en el campo
trifdsico (y+a+0) y comparar estos resultados con los obtenidos cuando la aleacion

se encuentra situada en el campo bifdsico (a+9).

Figura 6.27 Seccion isotérmica a 600 °C para un sistema ternario Fe-C-Mn.

Segun la seccion isotérmica a 600 °C para la aleacion PER-Mn (Figura 6.27) se

espera que la perlita crezca bajo condiciones no estacionarias ya que la
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composicion de la aleacion esta situada en el campo trifasico. Ademads se espera
particion de Mn entre la perlita laminar por estar situada la aleacion en la region
de particion. En la Figura 6.28 se observa de manera cualitativa, en el mapa de
EDS, el reparto de Fe, C y Mn entre la austenita y la perlita. Como cabe esperar,
la cementita presenta un alto contenido en Mn y C, mientras que la ferrita esta

empobrecida en estos elementos.

La fraccion de volumen de perlita obtenida a distintos tiempos interrumpido,s
asi como el ajuste de Avrami se grafica en la Figura 6.29. Tras 36 horas de
tratamiento isotérmico a 600 °C, la fraccién de volumen méaxima de perlita es del
40 %. Esta fraccion de volumen esta proxima a la fraccion de volumen teorica
predicha por Thermocalc (Figura 6.12). Una de las diferencias en cuanto a
fraccion de volumen de perlita obtenida cuando la aleacion estd situada en el
bifasico es que la fraccion de perlita obtenida es el del 100 %, mientras que
cuando la aleaciéon estd en un trifdsico, la fraccion de perlita es siempre

necesariamente menor al 100 %.

Figura 6.28 Mapa EDS donde se observa cualitativamente la redistribucion de Fe, C y Mn
entre la austenita, ferrita y cementita para el caso de la aleacion PER-Mn tratada a 600 °C.
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Figura 6.29 Fraccidon de volumen de perlita frente al log del tiempo de descomposicion
para la aleacion PER-Mn tratada isotérmicamente a 600 °C.

Algunos ejemplos de la microestructura perlitica obtenida a diferentes tiempos

de tratamiento isotérmico a 600 °C se recogen en la Figura 6.30.

Figura 6.30 Micrografias opticas de la aleacion Fe-C-Mn tratadas isotérmicamente a
600 °C durante a) 3h b) 12 h ¢) 18 h y d) 21 h donde puede distinguirse austenita (zonas
mas claras) y perlita (zonas mads oscuras).
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Figura 6.31 Micrografias de SEM donde se puede apreciar el fendmeno de divergencia
laminar tras a) 18 horas y b) 21 horas de tratamiento isotérmico a 600 °C. c) variaciéon del
espaciado interlaminar a lo largo de un nédulo perlitico tras 18 y 36 horas de tratamiento
isotérmico. d) Evolucion de la velocidad de formacion con el tiempo de descomposicion

isotérmico.

En cuanto a los resultados de la caracterizacion de la velocidad de crecimiento
perlitica y del espaciado interlaminar, estos se muestran en la Figura 6.31: Para la
evolucion del espaciado interlaminar con el tiempo de descomposicion (algunos
ejemplos se muestran en la Figura 6.31a y Figura 6.31b) se aprecia que este
parametro morfoldgico aumenta con el tiempo de descomposicion y el espaciado
interlaminar es mayor cerca del frente de avance que cerca de la frontera
austenitica de nucleaciéon (ver Figura 6.31c). Finalmente, las medidas para la
velocidad de formacion perlitica nos indican que tampoco es constante con el
tiempo de descomposicion, sino que disminuye conforme tiene lugar la

transformacion (ver Figura 6.31d). Estos resultados son opuestos a los
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encontrados en el caso de la perlita constante y nos da idea de condiciones no
estacionarias. Todas estas observaciones experimentales concuerdan con la
hipotesis inicial de que cuando la composicion de la aleacion esta situada en el

campo trifasico la perlita crece bajo condiciones de estado no estacionario.

(Qué ocurre con la distribucién del Mn en la perlita laminar cuando crece bajo
condiciones de estado no estacionario? ;Sigue esta transformacion las pautas

marcadas por el EL?

Figura 6.32 a) Imagen de TEM de una intercara austenita/perlita tras 3 horas de
tratamiento isotérmico. Patrones de difraccion de la b) austenita y c) perlita. d) perfil de
concentracion de Mn a través de la intercara.

Para responder a estas preguntas se analizaron de nuevo varias intercaras a
distintos tiempos de transformacion con TEM-EDS para asi estudiar el reparto
del Mn entre las fases. En la Figura 6.32, Figura 6.33 y Figura 6.34se muestran

algunas de las intercaras analizadas y sus correspondientes patrones de
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difraccion, asi como los perfiles de concentracion de Mn a través de la intercara
de interés. El resumen de todas las medidas de la concentracion de Mn mediante

TEM-EDS se muestra en la Figura 6.35.

Figura 6.33 a) Imagen de TEM de una intercara austenita/perlita tras 6 horas de
tratamiento isotérmico. Patrones de difraccion de la b) austenita y c) cementita. d) perfil
de concentracion de Mn a través de la intercara.

Igual que para el caso de la temperatura de 450 °C, se observa la particion de
Mn entre la austenita, ferrita y cementita. Pero si nos fijamos en la evolucion de la
composicion en Mn para las fases ferrita y cementita, vemos que el contenido en
Mn va aumentando durante el transcurso de la transformacion, llegdndose a

alcanzar un 30 % atdmico en la cementita tras 36 horas de descomposicion.

El resumen de las medidas de la composicion en Mn para las fases ferrita y
cementita con el tiempo se recogen en las graficas de la Figura 6.35a y Figura

6.35b respectivamente.
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Figura 6.34 a) Imagen de TEM de una intercara austenita/perlita y su correspondiente
perfil de concentracion de Mn a través de la intercara para muestras transformadas
durante a) 18 horas y b) 36 horas.

De acuerdo con la teoria de Hillert [11], la justificacion termodindmica de este
hecho se basa en que al situarse la composicion de la austenita en el campo
trifasico (y+a+0), es necesario que la y alcance también el equilibrio por ser esta
una fase de equilibrio. La composicion de equilibrio de la y sera diferente de la
composicion nominal de partida. Es decir, la austenita cambia su composicion
continuamente durante la transformacion dando lugar a wun cambio
composicional de las fases que se estan formando durante la reaccidn. Esta
hipoétesis se justifica termodinamicamente a partir del diagrama de fases de la
siguiente manera: De acuerdo con la seccion isotérmica a 600 °C de la Figura 6.27,
para esta temperatura, la aleacion se encuentra en el campo trifasico (y+at+0) y
dentro de la regidon formada por la extrapolacion de las lineas de solubilidad

Y/(y+a) y v/(y+0). Ademas, también se encuentra situada en la zona de particién
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con respecto a la ferrita y cementita. Por tanto, es razonable asumir, debido a la
baja difusividad del Mn con respecto a la del carbono (D};,,/Df ~ 107°), que las
condiciones termodindmicas en la y en la intercara y/perlita vengan definidas por
una unica linea de isoactividad de C en y. La velocidad de crecimiento de la
perlita es lo suficientemente lenta como para que se pueda establecer una linea de

actividad uniforme a través de la intercara.

Figura 6.35 Concentracién de Mn en a) ferrita y b) cementita frente al tiempo de
descomposicion isotérmica a 600 °C para la aleacion PER-Mn.

Al inicio de la transformacion (para un tiempo t=0) la linea de isoactividad

(ac0) que define las condiciones de EL sera aquella que pase por la composicion
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de la aleacion (ver Figura 6.36). El valor de la actividad del carbono para la linea

de isoactividad que pasa por la aleacion es de 0.32.

De todas las posibles tie-lines para obtener la composicion de la intercara y/o
(tie-lines rojas) y /6 (tie-lines azules) las que nos dan la composicion de EL seran
aquellas que vengan definidas por la interseccion de la linea de isoactividad, la
linea extrapolada de solubilidad y su correspondiente tie-line. Estos puntos de
corte vienen marcados en la seccidn isotérmica de la Figura 6.36 por los
cuadrados huecos en rojo (para el caso de la y en contacto con la a) y en azul
(para el caso de la y en contacto con la 6). El inicio de ambas tie-lines nos marca la
composicion de la ferrita (punto A) y cementita (punto B) de la perlita. La
composicion de la perlita formada tendra una composicion que vendra marcada

por la linea que une estas dos tie-line (linea gris discontinua de la Figura 6.37).

Figura 6.36 Seccion isotérmica a 600 °C para una aleacion Fe-C-Mn donde se muestra la
construccion grafica de las condiciones de EL al inicio de la transformacion perlitica,
cuando la aleacion se sittia en el campo trifasico (y+o+6).
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La redistribucion necesaria para el soluto Mn entre ferrita y cementita viene

dado por la diferencia de concentracién de Mn en la austenita en contacto con la

XV/‘Z

Mny ~ X}\f,/,fy). Como la difusividad del Mn a la temperatura

ferrita y cementita (
de transformacién es baja, es asumible suponer que el contenido en Mn en la
perlita serd el mismo que el de la aleacion y por tanto, la composicion de la
perlita vendrd marcada por el punto gris de la Figura 6.37. Puede verse que el
contenido en C de la perlita es superior al contenido en C de la composicion
nominal, consecuentemente la austenita tiene que empobrecerse en C (y por tanto
cambia su composicidon) y como resultado, el valor de la actividad del C cerca de
la intercara disminuye. Esto significa que las condiciones de EL que gobiernan la
intercara cambian cuando tiene lugar la transformacién y vendran definidas por

sucesivas lineas de isoactividad de carbono con valores de actividad menores. Es

decir, la linea de isoactividad tiene que ir moviéndose hacia la izquierda.

Figura 6.37 Seccion isotérmica a 600 °C para una aleacion Fe-C-Mn donde se representa
la composicion de la perlita (punto gris) formada a partir de la descomposicion de
austenita cuya composicion esta en la region trifasica (punto negro).
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En la Figura 6.38 se representa la situacion intermedia (entre el estado inicial y
el estado final de la transformacién perlitica) para una actividad de carbono de
0.24 (acs.), menor que la de la actividad inicial (acw= 0.32). Las nuevas condiciones
de EL para un tiempo t vienen definidas por las lineas discontinuas roja (para el
caso de la intercara y/a) y azul (para el caso de la intercara y/8). De nuevo, los
puntos A y B nos marcan las composiciones para la ferrita y la cementita donde
puede leerse que la concentracion de Mn en ferrita y cementita es mas alta que
para la situacidn inicial. La diferencia de concentracién de Mn en la y en contacto
con la a y 6, la cual es la fuerza motriz para que tenga lugar la particion,
disminuye a medida que avanza la transformacion, y la fuerza motriz de la
transformacion la podemos relacionar o evaluar con los cambios en la actividad

del C en la austenita.

Figura 6.38 Seccion isotérmica a 600 °C para una aleacion Fe-C-Mn donde se muestra la
construccion grafica de las condiciones de EL para un estado intermedio entre el estado
final y el estado de equilibrio cuando la aleacién se sittia en el campo trifasico (y+a+0).
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Cuando la linea de isoactividad cae en el vértice superior del campo trifdsico,
la fuerza motriz para esta transformacion serd cero y la transformacién perlitica
finalizara (Figura 6.39). En este punto, todas las fases, y, a y 6, han alcanzado el
equilibrio termodindmico y dichas composiciones pueden leerse en los puntos A
y B (para ferrita y cementita) que vienen dados por las tie-lines marcadas en
negro y que se corresponden con las propias lineas de solubilidad. La

composicion de equilibrio para la austenita viene marcada por el punto amarillo.

Si comparamos la situacion termodindmica inicial (ac+o0) con la situacion de
equilibrio (act) vemos que la composicion de Mn en ferrita y en cementita ha ido
aumentando, que la actividad del carbono en austenita va disminuyendo (de
0.321 a 0.13) y que la composicion de equilibrio de la austenita es diferente de la

composicion inicial nominal.

Figura 6.39 Seccion isotérmica a 600 °C para una aleacion Fe-C-Mn donde se muestra la
construccion grafica de las condiciones de EQ de la transformacion perlitica. la
composicion de equilibrio de la austenita viene representada por el punto amarillo y el
valor de la actividad del carbono cuando la transformacion acaba es de 0.13.
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Si comparamos ahora los valores experimentales para la concentracién de Mn
en ferrita y cementita con los valores tedricos de EL (marcado por la linea
discontinua en la Figura 6.35) y de EQ (marcado por la linea solida de la Figura
6.35) vemos que esta construccion termodinamica nos permite justificar las
composiciones experimentales obtenidas: la concentracion experimental medida
para el Mn aumenta con el tiempo en ambas fases y dichos valores estan
comprendidos entre los valores de EL al inicio de la transformacién y los valores
de EQ al final de la transformacion. Estos resultados concuerdan con otros
trabajos donde se ha medido la composicion de las fases bajo condiciones de

estado no estacionario [91].

Por tanto, la divergencia es una consecuencia de estar la aleacion situada en el
campo trifdsico. Aqui, las tres fases tienen que alcanzar el equilibrio
termodindmico. La composicion de la austenita va cambiando hasta que alcanza
el equilibrio con la ferrita y la cementita. Este cambio composicional de la
austenita lleva asociado una disminucion de la fuerza motriz (ya que la actividad
del carbono en austenita va disminuyendo) que nos permite justificar que la
velocidad de la transformacion vaya disminuyendo y que el espaciado

interlaminar vaya aumentando cuando la transformacion esta teniendo lugar.

Con el objetivo de caracterizar el estado inicial y final de la austenita en
contacto con la ferrita y cementita durante la transformacion perlita, se
analizaron intercaras mediante APT para obtener los perfiles de C y Mn cerca del
frente de avance y corroborar asi los cambios composicionales en la austenita

durante la transformacion perlitica

Para llevar a cabo este trabajo se mecanizaron puntas para su posterior analisis
mediante APT como se muestra en la Figura 6.40a, de tal manera que las tres

fases de interés se encontraran presentes en el mismo volumen de andlisis. Las
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superficies de isoconcentracion se generaron de tal manera que sélo estuviesen
presentes las intercaras de interés y/o y y/0 para obtener los histogramas de

proximidad a través de dicha intercara.

Los histogramas de proximidad a través de las superficies de isoconcentracion
correspondientes a la intercara y/o y y/0 para el caso de una muestra tratada a
600 °C y 6 horas se muestran en la Figura 6.40 b y Figura 6.40c respectivamente
En estos histogramas se puede apreciar la presencia de un pico para la

composicion en Mn a través de la intercara debido al mecanismo de ELCP.

Figura 6.40 a) Reconstruccion atomica en 3D de las puntas analizadas (donde estan
presentes las 3 fases de interés) mediante APT y superficies de isoconcentracion
superpuestas en el mapa atdmico. Histograma de proximidad para la intercara a) y/a. y b)
/8 para muestras tratadas isotérmicamente a 600 °C durante 6 horas.

Si nos fijamos ahora en los valores de C y Mn en el frente de avance (unos

nanémetros mas alejados de la intercara) vemos que se ha producido un
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enriquecimiento local en Mn para la austenita (10.1 0.4 at. %) y un
empobrecimiento con respecto al C (2.8 £0.4 at. %).1° Los valores de Mn para la
ferrita y cementita concuerdan bastante bien con los resultados obtenidos

mediante TEM-EDS (Figura 6.35).

Este mismo andlisis mediante APT se llevd a cabo en muestras tratadas
durante 18 y 36 horas isotérmicamente. En todos los casos los valores de Mn en la
austenita del frente de avance son mas elevados que el obtenido para la muestra
tratada a 6 horas, mientras que los valores de C indican que se estd produciendo
un empobrecimiento en C a medida que transcurre la transformacion (lo cual es
indicativo de que la actividad del C en austenita estd disminuyendo a medida

que avanza la transformacion).

Las medidas de APT para la concentracion de C y Mn en la austenita en el
frente de avance (C', Mn'), asi como los valores de concentracién de Mn en ferrita
y cementita (Mn®, Mn") a lo largo de la intercara y/perlita para distintos tiempos

interrumpidos se recogen en la Tabla 6.1.

Tabla 6.1 Concentraciones de C y Mn (en %. at) para la composiciéon nominal de la
austenita en el estado de recepcidn, y para la austenita, ferrita y cementita durante la
transformacion perlitica.

Cr Mn' Mn* Mn®

Composicion nominal 2.98+0.07 9.66+0.01
600 °C + 6h 2.8+0.4 10.1+0.4 2.24+0.14 24.54+1.40
600 °C + 18h 2.32+0.14 10.97+0.17 2.31+0.03 27.72+0.04
600 °C + 36h 2.08+0.01 11.17+0.02 2.50+0.11 27.32+0.03

10 La composicion nominal de la austenita de partida es 2.98 C - 9.66 Mn
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Los resultados obtenidos para los perfiles de C y Mn en la austenita
corroboran la existencia del cambio composicional de la austenita cuando tiene
lugar la transformacién y estos cambios composicionales se corresponden con
valores de EL descritos por sucesivas actividades de carbono que van
disminuyendo. Por tanto, a medida que el contenido en C en la austenita
disminuye, la linea de isoactividad que describe las condiciones de EL en la
intercara va moviéndose hacia la izquierda dando lugar a un cambio en las
composiciones de la intercara para satisfacer las nuevas condiciones de EL
requeridas. El resultado final es que la austenita cambia continuamente su
composicion hasta alcanzar el equilibrio con la ferrita y cementita. La manera de
compensar esta reduccion de actividad de C es que el espaciado interlaminar
aumenta (divergencia) y que la velocidad de formacion disminuye con el tiempo

de reaccion.

Para finalizar, las RO que se encontraron con mayor frecuencia para el caso de
la perlita divergente fueron las RO Isaichev [45] donde [311]¢ [111],, al igual
que para el caso de la perlita constante. Por lo tanto, el crecimiento de perlita bajo
condiciones de estado no estacionario no implica cambios en la cristalografia

entre las fases ferrita y cementita.
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7.  FORMACION DE PERLITA DE EQUILIBRIO Y DE
NO EQUILIBRIO EN UNA ALEACION Fe-C-X-Y

7.1 INTRODUCCION

En el capitulo anterior hemos visto que los elementos aleantes tienen un efecto
muy marcado en la transformacion perlitica. La aleacién estudiada fue una
aleaciéon Fe-C-Mn en la que el Mn es soluble en las fases perliticas y se
seleccionaron dos temperaturas para estudiar dicha redistribucion. Dependiendo
de la composicion de la aleacion y de las fases que se esperan en el equilibrio la

perlita puede crecer bajo condiciones estacionarias o no estacionarias.

En este capitulo damos una vuelta mas de tuerca a la hora de entender la
termodindmica y cinética de la transformacion perlitica: ;Cudl es el mecanismo
cinético y la termodindmica de la transformacién cuando afiadimos al sistema
ternario Fe-C-Mn un cuarto elemento sustitucional que no es soluble en una de

las fases que forman el microconstituyente perlitico?

Para estudiar el efecto de la adicion de un soluto que no es soluble en una de
las fases perliticas se disefié una aleacion cuaternaria con un contenido en C y Mn

similar al de la aleacion PER-Mn y con un relativamente alto contenido en Al

El Al es un elemento alfdgeno que estabiliza la fase ferritica y un elemento con
una solubilidad extremadamente baja en la cementita [162-164]. Estudiaremos
por tanto el efecto de este elemento aleante en la transformacién perlitica para
dos temperaturas de descomposicion isotérmica, una de ellas donde la aleacién
caiga en la region bifasica y la otra en la que coexistan austenita, ferrita y

cementita.
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7.2 MATERIALES, METODOS Y TRATAMIENTOS TERMICOS

Para estudiar la particion de soluto a través de la intercara austenita/perlita en
un sistema cuaternario en el que la solubilidad de los elementos sustitucionales
es distinta en la perlita se empleo la aleacion PER-AI (ver Tabla 3.1 de la seccion
3.1). Esta aleacion, debido al alto contenido en Mn, nos permite tener una rango
bastante amplio de temperaturas en el que coexisten las fases y+a+0 y debido a su

alto contenido en Al se favorece la formacidon de la fase a.

Los tratamientos isotérmicos se escogieron a partir de la seccion de
isoconcentracion, con la composicion nominal de Mn y Al fijas, tal como se

muestra en la Figura 7.1.

Figura 7.1 Seccidn de isoconcentracion para una aleacion Fe-C-9.30Mn-8.86Al (at.%). Los
puntos rojos son las temperaturas de tratamiento isotérmico seleccionadas para esta
aleacion.

A la temperatura de 670 °C coexisten austenita, ferrita y cementita, mientras

que a 550 °C nos encontramos en la region bifasica. Finalmente se selecciond la

171



Capitulo 7

temperatura de 450 °C, con la idea de obtener MzsCs-perlita y/o FesC-perlita,

como se ha publicado en algunos trabajos [157-159].

A cada una de las temperaturas seleccionadas se realizaron distintos ensayos
interrumpidos y se caracterizo la velocidad de formacién, espaciado interlaminar
y composicion de las fases de la misma manera que la que se llevé a cabo la

caracterizacion de la aleacidn ternaria Fe-C-Mn.

Para llevar realizar los cdlculos de EL y EQ se combinaron los software
MATLAB y Thermocalc para poder representar la secciones isotérmicas en 3D. Al
tratarse de una aleacion cuaternaria, necesitamos una representacion 3D para ver

la variacion de los elementos C, Mn y Al simultaneamente.

7.3 PERLITA CONSTANTE DE EQUILIBRIO EN EL SISTEMA
Fe-C-Mn-Al

Como se vio anteriormente, cuando la composicion de la aleacion cae en la
region bifasica se esperan condiciones de estado estacionario para el crecimiento
perlitico. Por lo tanto, a las temperaturas mas bajas seleccionadas (550 °C y

450 °C) se esperan perlita constante y M23Ce-perlita respectivamente.

De acuerdo con los calculos termodinamicos de la fraccion de volumen de
fases con la temperatura (Figura 7.2a), a 450 °C se espera coexistencia de los

carburos 0 y M23Cs (5% y 6% respectivamente).

Del célculo de la fuerza motriz necesaria para formar 0 y M23Cs (Figura 7.2b),
se deduce que a la temperatura de 450 °C, la cementita es el carburo mas
favorable, ya que la energia motriz es mayor y la formacion del carburo M23Ce

puede verse suprimida.
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Figura 7.2 a) Evolucion de la fraccion de volumen de las fases con la temperatura para la
aleacion PER-Al. b) Fuerza motriz para la formacion de fases frente a la temperatura.

De los distintos ensayos isotérmicos realizados a la temperatura de 450 °C se
estudio la cristalografia de la perlita mediante TEM en muestras tratadas durante
92 dias. Los patrones de difraccion confirman que el tinico carburo presente es la

cementita (Figura 7.3), descartando de nuevo la presencia de M23Cs-perlita.

Nos centraremos a continuacién en estudiar la transformacién perlitica a la
temperatura de 550 °C para el sistema Fe-C-Mn-Al. Las secciones isotérmicas a
550 °C con Al fijo (Figura 7.4a) y Mn fijo (Figura 7.4b) muestran que la aleacion

estd sobresaturada simultdneamente con respecto a las fases ferrita y cementita.
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Figura 7.3 Imagenes de TEM (a y c) de nddulos perliticos y sus correspondientes
patrones de difraccion que identifican el carburo como cementita (b y d) para la muestra
Fe-C-Mn-Al tratada isotérmicamente a 450 °C durante 92 dias.

La cinética a 550 °C se recoge en la Figura 7.5 y tras 6 dias de tratamiento
isotérmico la fraccion de perlita alcanzada es del 70%. En la Figura 7.6 se
muestran algunas micrografias dpticas de la microestructura obtenida a distintos
tiempos de tratamiento isotérmico. En las micrografias de SEM de la Figura 7.7 se
puede apreciar que el espaciado interlaminar es constante a lo largo del nédulo

perlitico y con el tiempo de transformacion.

Las medidas de la velocidad de formacién también concluyen que la perlita
formada en el sistema cuaternario a 550 °C crece bajo condiciones de estado

estacionario, ya que la velocidad de formacion es constante (ver Figura 7.8).
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Figura 7.4 Seccion isotérmica a 550 °C para un sistema Fe-C-Mn-Al manteniendo fija la
composicion de a) Al y b) Mn.

Para confirmar que la transformacion perlitica en el sistema Fe-C-Mn-Al a
550 °C ocurre bajo condiciones de estado estacionario marcadas por el EL se
llevaron a cabo perfiles de concentraciéon de Mn y Al a través de la intercara

mediante TEM-EDS.
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Figura 7.5 Cinética de formacion de perlita para la aleacion PER-Al a 550 °C

Figura 7.6 Micrografias opticas de la aleacion Fe-C-Mn-Al tratada isotérmicamente a
550 °C durante a) 13 horas, b) 36 horas, c) 3 dias y d) 6 dias.
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20.0um

Figura 7.7 Micrografias de SEM para la aleacion Fe-C-Mn-Al tratada isotérmicamente a
550°C durante a) 13 horas, b) 36 horas, c) 3 dias y d) 6 dias, donde se ve que el espaciado
interlaminar permanece constante con el tiempo de transformacion.
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Figura 7.8 Velocidad de formacion para la perlita transformada isotérmicamente a 550 °C
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Figura 7.9 a) Imagen de HR-TEM y b) perfil de concentracién de Mn y Al para una
intercara austenita/perlita tratadas isotérmicamente a 550 °C durante 13 horas.

Figura 7.10 a) Imagen de TEM de una intercara austenita/ perlita y b) su correspondiente
patron de difraccion donde se identifican ferrita y cementita. c) perfil de concentracion
de Mn y Al a través de la intercara para una muestra tratada isotérmicamente durante

36 h.
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Los resultados experimentales de los perfiles de concentracién de Mn y Al
para muestras tratadas isotérmicamente durante 13 horas, 36 horas, 3 y 6 dias se
recogen en la Figura 7.9-Figura 7.12, respectivamente. Como cabria esperar, los
valores de Mn y Al en la ferrita y cementita permanecen relativamente constantes
con el tiempo de transformacidon, confirmando que la perlita sigue las
condiciones marcadas por el estado estacionario. Vemos que el Mn se reparte
entre ambas fases, aunque se reparte preferentemente en la fase en la que su
solubilidad es mayor (cementita). El Al s6lo se reparte en la ferrita siendo la

concentracion en cementita despreciable debido a su baja solubilidad.

Figura 7.11 a) Imagen de TEM de una intercara y/perlita y b) patrén de difraccion c)
perfil de concentracion de Mn y Al tras 3 dias de tratamiento.

Finalmente, para validar si la transformacién sigue las pautas de EL se

compararon los valores experimentales de concentracion de Mn y Al en ferrita y
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cementita con los valores tedricos de EL y EQ que predice la termodindmica. Los
valores de EQ teoricos para la composicion de nuestro sistema pueden calcularse

directamente con Thermocalc.

La forma grafica para obtener las condiciones de EL en el sistema cuaternario
se complica con respecto al sistema ternario, aunque, en la literatura se pueden
encontrar algunos trabajos donde se describe la metodologia grafica para obtener

las condiciones de EL en sistemas de érdenes superiores al ternario [165-167].

Figura 7.12 a) Imagen de TEM de una intercara austenita/ perlita y b) su correspondiente
patrén de difraccién doble donde se identifican ferrita y cementita. c) perfil de
concentracion de Mn y Al a través de la intercara para una muestra tratada
isotérmicamente durante 6 dias.
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Ayudéandonos de estos trabajos y aplicando la misma metodologia empleada
que para el caso del sistema Fe-C-Mn se calcularon las condiciones de EL para la

intercara austenita/ferrita de la siguiente manera:

Para obtener las lineas de solubilidad de las fases y y a se calcularon con
Thermocalc distintas secciones de isoconcentracion para valores fijos de Al
variando la concentracion de C y Mn, y con ayuda de MATLAB se representaron
todas estas secciones para obtener la seccion isotérmica 3D a 550 °C. Las lineas de
solubilidad para y y o se presentan en verde en la Figura 7.13. El plano amarillo
representa el plano de particion para el Mn y la superficie roja es la superficie de
isoactividad del carbono que contiene la aleacién (marcada por el punto

amarillo).

Figura 7.13 Seccion isotérmica 3D a 550°C para una aleacion Fe-C-Mn-AlL

Necesitamos encontrar la tie-line adecuada que nos proporcione la
composicion de EL para la intercara y/a. La tie-line que nos da la solucion para la
composicion de la intercara serd aquella que nos permita unir un punto de la
linea de solubilidad de la a con otro punto de la linea de solubilidad de la y y que

pase por la linea de carbono (linea azul) tal como se describe en [165-167]. De
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todas las posibles tie-lines (marcadas en negro) que nos dan la composicién de EL
para esta intercara, la morada es la tinica que pasa por la linea del carbono y esta

es la solucién de EL para nuestra intercara.

Debido a la complejidad del calculo del plano de particion para el caso de la
cementita y la ausencia de trabajos en la literatura para la construccion de las
condiciones de EL en la intercara y/6, la tie-line que nos marca las composiciones
de EL en dicha intercara no se pudo obtener. Por lo que para esta intercara solo

conocemos las condiciones de EQ final.

Cuando comparamos los perfiles experimentales con los valores teoricos de EL
y EQ (ver Figura 7.14) vemos que para el caso de la ferrita los valores de Mn

(cuadrados solidos) y Al (cuadrados huecos) se encuentran entre los valores de

EL y EQ.

Para el caso de la cementita, el valor de EQ para el Al, como era de esperar, es
cero y los resultados experimentales siguen esta tendencia. Con respecto al valor
de EQ para el Mn los puntos experimentales estan un poco alejados pero siguen
la tendencia de mantenerse constante con el tiempo. Esta desviacion puede
deberse a que la cementita es muy fina, y aunque a la hora de realizar los perfiles
se tomd la precaucion de colocar la intercara lo mas perpendicular posible al haz
de electrones, y se hizo el haz lo mas pequefio posible, es razonable asumir que se
esté infravalorando la composicion de la cementita porque los perfiles estan

solapados con los de la ferrita vecina.

Los perfiles de composicion de Mn y Al a través de la intercara
austenita/perlita en el sistema Fe-C-Mn-Al cuando la transformacién ocurre a
550 °C (region bifasica en el diagrama de fases) indican que ambos elementos en
el caso de la ferrita siguen las pautas marcadas por el EL. En el caso de la
cementita, la composiciéon de Al es despreciable y la composicion de Mn

permanece constante con el tiempo y cercana a los valores tedricos de EQ.
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Figura 7.14 Evolucion de la composicion de Mn y Al en a) ferrita y b) cementita con el
tiempo de descomposicion isotérmica. Los valores experimentales (cuadrados) se
comparan con los valores termodinamicos tedricos de EL y EQ (lineas discontinuas y
continuas).

Con respecto a la cristalografia de la perlita del sistema cuaternario, se

encontraron las RO clasicas reportadas en la literatura (RO de Isaichev) [45].

74 PERLITA DIVERGENTE DE NO EQUILIBRIO EN EL
SISTEMA Fe-C-Mn-Al

En este apartado se estudia el fendmeno de la divergencia en un sistema
cuaternario, Fe-C-Mn-Al, en términos de cinética y de termodinamica de la

misma manera que para el sistema ternario Fe-C-Mn previamente estudiado.
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A partir de la seccion de isoconcentracion de la Figura 7.1, para la temperatura
de 670 °C vemos que la aleacion se encuentra en la region trifdsica y+o+6, y de
acuerdo con los resultados de la bibliografia y los obtenidos para el sistema Fe-C-

Mn, esperamos observar divergencia en la perlita formada a dicha temperatura.

Figura 7.15 Seccion isotérmica a 670 °C para la aleacion PER-Al para una concentracion
fija de a) 8.86 Al %at y b) 9.30 Mn %eat.

Los calculos de las secciones isotérmicas a 670 °C, manteniendo fija la
concentracion de Al (Figura 7.15a) y la de Mn (Figura 7.15b) nos muestran que la
aleacion no se encuentra sobresaturada con respecto a la cementita, con lo cual,
para esta temperatura la aleacién se encuentra levemente desviada de la
composicion eutectoide. Se espera entonces, que al tratarse de una composicion
hipoeutectoide se forme primeramente ferrita proeutectoide y posteriormente

perlita. La manera que tenemos de suprimir la formacion de fases proeutectoides
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es generar un tamafno de grano austenitico previo lo suficientemente grande
como para suprimir la formacion de ferrita proeutectoide y favorecer
directamente la nucleacidén de perlita, que es la transformacion que nos interesa

caracterizar.

El tamafio de grano austenitico de partida para el acero Fe-C-Mn-Al es de
450 £ 50 pm, y las imagenes Opticas (ver Figura 7.16) para los distintos ensayos
isotérmicos interrumpidos confirman que para dicho TGA se suprime casi por
completo la formacion de fase proeutectoide. En este caso, la fraccion de volumen

de ferrita proeutectoide esta en torno al 1%.

La cinética de formacion de perlita para este acero se recoge en la Figura 7.17
mientras que en la Figura 7.18 se muestran algunas micrografias Opticas para los
distintos tiempos de descomposicién isotérmica. Tras 13 dias de tratamiento

isotérmico, la fraccion de perlita obtenida es del 26%.

Figura 7.16 Micrografias opticas para la aleacion Fe-C-Mn-Al tratada isotérmicamente a
670 °C durante a) 3 dias, b) 6 dias c) 10 dias y c¢) 13 dias donde puede observarse que la
cantidad de ferrita proeutectoide (F) es despreciable.
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Figura 7.17 Cinética de formacion de perlita para el acero Fe-C-Mn-Al a la temperatura
de descomposicion isotérmica de 670°C.

Figura 7.18 Micrografias opticas para el acero PER-Al tratado isotérmicamente a 670 C
durante a) 3dias, b) 6 dias, c) 10 dias y d) 10 dias.
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Aunque no tenemos una tendencia evidente en cuanto a la evolucion del
espaciado interlaminar con el tiempo de la transformacion, ya que medir el
espaciado interlaminar a lo largo de los nddulos perliticos en este acero resulta
complicado (Figura 7.19), si podemos evaluar la tendencia de la velocidad de

formacion de la perlita (ver Figura 7.20).

A partir de las medidas de velocidad de formacion graficadas en la Figura 7.20,
podemos decir que la tendencia de este indicador de divergencia es que
disminuye con el tiempo, aunque las variaciones son muy sutiles debido a que la
cinética a esta temperatura es considerablemente lenta ya que las variaciones en

la fraccion de volumen de perlita medidas son muy pequenas.

Figura 7.19 Micrografias de SEM donde se muestran colonias perliticas a disintos
tiempos interrumpidos a) 3 dias, b) 6 dias, c) 10 dias y d) 13 dias para el acero PER-AL
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Figura 7.20 Evolucion de la velocidad de formacion de la perlita con respecto del tiempo
para el acero PER-Al a 670 °C.

Para estudiar el reparto de los elementos aleantes durante la transformacion
perlitica se llevaron a cabo medidas cualitativas de la distribucién de los
elementos mediante SEM-EDS. A partir de las distribuciones de los elementos
obtenidas de los mapas de EDS (ver ejemplo de la Figura 7.21 y Figura 7.22), para
los cuatro tiempos de descomposicion podemos concluir que el comportamiento
del Mn y del Al es el mismo que para el caso de la temperatura de 550 °C: es
decir, el Mn se redistribuye principalmente en la cementita y el Al se redistribuye
entre austenita y ferrita. Cabe destacar que la cementita presenta un alto
contenido en Al a pesar de la baja solubilidad de este elemento. Estos valores tan
altos se deben a la resolucion espacial de esta técnica que es menor que el ancho

de la ldmina de cementita.

Los valores de Mn y Al en las fases de interés se resumen en la Tabla 2. A pesar
de que esta técnica es cualitativa y no podemos cuantificar la composicion de la
fases si que podemos ver la tendencia de la composicion, de tal manera que la
composicion de Al en ferrita y la de Mn en cementita aumentan ligeramente con

el tiempo de descomposicion.
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Paralelamente al estudio de la distribucion cualitativa de los elementos
aleantes en la perlita se obtuvieron también la RO entre ferrita y cementita para
las mismas intercaras analizadas. En la Figura 7.23, se muestran las figuras
inversas de polos y su correspondiente figura de polos a partir de las cuales
podemos obtener la cristalografia de la perlita transformada isotérmicamente
durante 3 y 13 dias. De nuevo se encontraron las RO tipicas reportadas en la
bibliografia (RO de Isaichev y Pitsch-Petch), pudiendo concluir que la formacion
de perlita bajo condiciones de estado no estacionario mantiene la mismas RO que
la perlita clasica. Cabe destacar, que de acuerdo con el trabajo de Dippennaar y
Honeycombe [44] cuando en la perlita se dan las RO de Pitsch-Petch es porque la
perlita ha nucleado en borde de grano austenitico “limpio”. Esta RO se ha
encontrado parara el caso de la perlita transformada a 670 °C, lo cual indica que a
pesar de que la aleacion es hipoeutectoide, la intercara analizada es
austenita/perlita donde la perlita ha nucleado en el borde de grano austenitico y

no en ferrita proeutectoide.

Figura 7.21 Mapa EDS para la distribucion del Mn y su correspondiente histograma a) a
través de la intercara austenita/perlita, b) en austenita, c) en cementita y d) en ferrita. Los
pixeles mas blancos indican concentraciones mas altas y los negros mas bajas.
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Figura 7.22 Mapa EDS para la distribucién de Al y su correspondiente histograma a) a
través de la intercara austenita/perlita, b) en austenita, c) en cementita y d) en ferrita. Los
pixeles mas blancos indican concentraciones mas altas y los negros mas bajas.

Tabla 2 Distribucion cualitativa mediante mapas SEM-EDS del Al y del Mn (%. at.) en
ferrita (0! y aM") y en cementita (64! y OM") con el tiempo de descomposicion isotérmico a
670 °C para el acero PER-AI.

T(igggo oA M oAl M
3 8.71 4.71 3.10 11.84
6 8.91 4.09 2.30 14.88
10 8.90 4.81 3.41 15.15
13 9.54 4.96 2.53 16.20

Para medir de una manera mas exacta y precisa los perfiles de Mn y Al a
través de la intercara se analizaron por TEM intercaras del tipo y/perlita y se

llevaron a cabo los calculos tedricos de EL y EQ con Thermocalc y MATLAB. Los
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resultados experimentales de los perfiles de Mn y Al tras 3, 6 y 13 dias de

tratamiento isotérmico a 670 °C se recogen en la Figura 7.24 y Figura 7.25.

Figura 7.23 Figura inversa de polos (a y c)) y su respectiva figura de polos (b y d) a partir
de las cuales se obtiene la RO entre ferrita y cementita para muestras tratadas
isotérmicamente durante 3 y 13 dias respectivamente. La RO para 13 dias se corresponde
con la RO de Pitsch-Petch.

Los valores teoricos de EL obtenidos graficamente mediante la combinacion de
Thermocalc y MATLAB para la intercara y/o. se resumen en la Figura 7.26. Para el
caso de la intercara y/6 (ver Figura 7.27), al no estar la aleacion sobresaturada con
respecto a la cementita y debido a la complejidad de los clculos no se pudieron

calcular los valores de EL.
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Figura 7.24 a) Imagen de TEM de una intercara austenita/perlita tras 3 dias de
tratamiento isotérmico a 670 °C. b) patrén doble de difraccion de ferrita y cementita. c)
perfil de concentracion de Mn y Al a través de la intercara.

Si comparamos las medidas experimentales con los valores de EL y EQ (Figura
7.28), podemos concluir que la concentracion de Mn tanto en ferrita como en
cementita aumenta ligeramente con el tiempo de descomposicion y tras 13 dias
de tratamiento isotérmico los valores de Mn han alcanzado los valores de EQ. El
Al en cementita es practicamente cero y en ferrita permanece relativamente

constante y cercano a los valores de EL.
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Figura 7.25 Imagen de TEM de una intercara austenita/perlita y su correspondiente perfil
de concentracion de Mn y Al tras a) 6 dias y b) 13 dias de tratamiento isotérmico a 670 C.

Figura 7.26 Construccion gréfica de las condiciones de EL para la intercara y/o para el
acero Fe-C-Mn-Al y una temperatura de 670°C. La tie-line resaltada en morado indica los
valores de EL deMny Alenlayy en a.
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Figura 7.27 Seccion isotérmica a 670 °C para el sistema cuaternario Fe-C-Mn-Al para las
fases y y 0. La aleacién, marcada por el punto rojo estd situada fuera de la region v/(y+6).

Figura 7.28 Comparacion de los resultados experimentales de los perfiles de
concentracion de Mn y Al con los valores de EL y EQ en a) ferrita y b) cementita.
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Cuando calculamos la seccion isotérmica para la situacion de equilibrio
(Figura 7.29) para la cual la austenita alcanza la composicion de equilibrio
marcada por el punto superior del campo trifasico, la linea de isoactividad que

nos marca el fin de la transformacion (actw) tiene un valor de 0.13.

Figura 7.29 Seccion isotérmica a 670 °C para la aleacion Fe-C-Mn-Al manteniendo fija la
composicion de a) 7.61 Al %at. b) 13.84 Mn %at

Si nos fijamos en el “camino” termodindmico de la austenita desde la situacion
inicial hasta la situacion de equilibrio (ver Figura 7.15 y Figura 7.29) vemos que la
composicion de la austenita se enriquece en Mn y C (desde un 9.30 hasta un 13.84
% at. y desde un 2.74 hasta un 2.89 % at. respectivamente) y se empobrece en Al
(desde un 8.86 hasta un 7.61 % at.). El cambio asociado en los valores de actividad
de carbono en la austenita entre ambas situaciones va desde 0.15 a 0.13, por lo

que la fuerza motriz para esta transformacion es muy pequena. Esta puede ser la
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causa de que el fendmeno de divergencia expresado en términos de variaciones

del espaciado y velocidad no estén muy marcadas.

La composicidn de la austenita se determind por medio de tomografia atdmica
y para ello, se mecanizé una punta de austenita en el frente de avance tras 13 dias
de transformacion isotérmica mediante FIB, tal como se muestra en la Figura

7.30.

Los resultados de APT para la composicion de austenita confirman la
tendencia de que se empobrece en Al y se enriquece en C y Mn, aunque estos
valores estan atn lejos de los valores tedricos de EQ, por lo que la transformacion
aun no ha alcanzado la situacion de EQ. Necesitamos entonces aumentar el
tiempo de transformacion para que prosiga la transformacion perlitica y que la

austenita alcance la situacion final del equilibrio.

Figura 7.30 a) Imagen de SEM de una intercara austenita/perlita donde se marca la zona
mecanizada para su posterior andlisis por APT. b) reconstruccién atémica de una punta
de austenita
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Tras 13 dias de descomposicion isotérmica se midio la fraccion de volumen de
ferrita y cementita obtenidas siguiendo la metodologia descrita en el capitulo 4.2
(ver Figura 7.31) y los resultados obtenidos fueron 0.08 + 0.01 para el caso de la
cementita y 0.20 £ 0.3 para la ferrita. Los cdlculos tedricos de la fraccion de
volumen (ver Figura 7.2a) para la cementita es de 0.07 y para la ferrita 0.77. Las
medidas experimentales para la fracciéon de volumen de ferrita estdn muy
alejadas del valor tedrico. De acuerdo con estos resultados, la fraccion de
volumen de perlita no puede aumentar con el tiempo de descomposiciéon ya que
la fraccion de volumen obtenida tras 13 dias para la cementita es la del equilibrio.
El sistema tiene que evolucionar por tanto aumentando la fraccién de volumen

en ferrita.

a) b) C)

Figura 7.31 a) Imagen de SEM de una colonia de perlita transformada a 670 °C durante
13 dias. Binariazacion de las ldminas de b) ferrita y c) cementita para estimar la fraccion
de volumen de ambas fases.

Para estudiar la evolucion de este sistema hacia el equilibrio se llevaron a cabo
ensayos isotérmicos a tiempos mas largos. En la Figura 7.32 se recogen unas
micrografias Opticas donde se muestra la microestructura obtenida tras 22 y 33

dias de tratamiento isotérmico. Puede verse que la fraccion de volumen de perlita
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laminar ha disminuido considerablemente con respecto a la fraccién de volumen
obtenida tras 13 dias, y ademads, se aprecia que aparece una fase en forma de

aguja con precipitados en su interior.

El andlisis cualitativo mediante SEM-EDS de esta fase acicular, y de los
precipitados en su interior (Figura 7.33) nos dicen que, por la composicion en Mn
y Al, la fase acicular se corresponde con ferrita (alto contenido en Al y bajo en
Mn) y los precipitados del interior con cementita (alto contenido en Mn). Ademas
los nédulos perliticos han perdido en cierto grado su morfologia laminar tal
como se muestra en la Figura 7.34 y la ferrita y cementita han alcanzado ya los

valores de equilibrio para el Mn y el Al

Figura 7.32 Micrografias opticas de la aleacion PER-Al donde se muestra la
microestructura obtenida tras un tratamiento isotérmico a 670 °C durante a) y b) 22 dias
y ¢)y d) 33 dias.
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¢{Cémo podemos explicar este cambio morfoldgico entre 13 dias y 33 dias de

tratamiento isotérmico?

Figura 7.33 Imagen de electrones retrodispersados (BSE) y andlisis cualitativo parala a),
b) y c) ferrita acicular y d) precipitados de cementita, tras un tratamiento isotérmico a
670 °C durante 33 dias.

La justificacion termodindmica para explicar la evolucion de este sistema
durante el tratamiento isotérmico es el siguiente: Partimos de una situacion
inicial en la que la aleacidn se encuentra situada fuera de la extrapolacion de
Hultgren (no esta sobresaturada con respecto a la cementita). E1 TGA de partida
es lo suficientemente grande como para suprimir la formacién de ferrita
proeutectoide por lo que obtenemos perlita como tunico producto de la
descomposicion eutectoide. La perlita que se obtiene crece bajo condiciones de
estado no estacionario por estar situada en el campo trifasico donde coexisten

y+o+0. Debido a que el cambio en la isoactividad del carbono en la austenita entre
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la situacion inicial y la de equilibrio es muy pequeno, la fuerza motriz es también
muy pequena y el fendmeno de divergencia cuantificado a través de cambios en

la velocidad de formacion y en el espaciado interlaminar no es muy apreciable.

Tras 13 dias de descomposicion isotérmica la cementita ha alcanzado los
valores de EQ para el Al y Mn, pero no la ferrita. Las medidas de fraccion de

volumen corroboran que se ha alcanzado el valor de equilibrio para la cementita.

Ensayos isotérmicos para tiempos mucho mas largos (hasta 33 dias) ponen de
manifiesto que la fraccidon de volumen de perlita es menor que la obtenida
después de 13 dias. La perlita laminar obtenida tras 13 dias comienza a
“disolverse” y a perder su morfologia laminar. Esta observacion estd en buen
acuerdo con la situacién inicial de partida en la que la aleacion no esta situada
dentro de la extrapolacion de Hultgren y por tanto, la perlita laminar obtenida es
metaestable y no es una fase de equilibrio por no estar sobresaturada

simultdneamente con la a y la 0.

Figura 7.34 Imagen BSE y analisis cualitativo para la a) cementita y b) ferrita de un
nodulo perlitico obtenido tras 33 dias de descomposicion isotérmica a 670 °C

Ademads, para que el sistema alcance el equilibrio, la fracciéon de volumen de
ferrita tiene que aumentar hasta el 0.77 que predice los calculos termodindmicos,

por lo que a partir de 13 dias de transformacién comienza a aparecer ferrita
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“post-eutectoide” con forma acicular, acercandose asi a la situacion final de
equilibrio. El analisis cualitativo de Mn y Al de la perlita y de la ferrita post-

eutectoide estan en consonancia con los valores tedricos de EQ.
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8. CONCLUSIONES

Como conclusion general podemos decir, por un lado, que mediante el control
del TGA, se pueden generar diferentes microestructuras laminares metaestables,
tanto en fraccion de volumen como en morfologia, por descomposicion
isotérmica de la austenita. Por otro lado, controlando la composiciéon de la
aleacion inicial, y la temperatura a la cual tiene lugar la transformacion
isotérmica, favorecemos que la perlita crezca bajo condiciones de estado
estacionario (perlita constante), o que crezca bajo condiciones de estado no

estacionario (perlita divergente).

Las conclusiones particulares de cada uno de los capitulos desarrollado a lo

largo de esta tesis se resumen a continuacion:

Del estudio del efecto del tamafio de grano austenitico de partida cuando tiene
lugar la transformacién isotérmica de austenita en perlita en una aleacion

hipoeutectoide Fe-0.44C-1Mn (%. peso) se concluye que:

1. El tamano de grano austenitico de partida influye en la fraccion de
volumen de perlita formada al final de la transformacion isotérmica.
Para un TGA de partida grande la fraccion de volumen de perlita que se
obtiene es mayor que para el caso de un TGA de partida pequenio.
Ademas un TGA de partida pequefio acelera la cinética de formacion de

ambas bases, ferrita proeutectoide y perlita.

2. La relaciéon del ancho entre las laminas de ferrita y cementita
depende de la temperatura de austenizacion. El ancho de lamina de
cementita para la temperatura de austenizacion de 1200 °C es menor

que para muestras austenizadas a una temperatura mas baja (900 °C).
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Por otro lado, la relacion de ancho entre ambas fases perliticas es menor

para la temperatura de austenizacion mas baja (y por tanto menor TGA)

Tras la evaluacion y anadlisis del flujo de carbono disponible por delante de la
intercara austenita/perlita para dos composiciones diferentes situadas dentro y

fuera de la extrapolacién de Hultgren se concluye que:

3. La perlita puede nuclear es un rango mas amplio de concentraciones y
temperaturas que el definido exclusivamente por la extrapolacién de
Hultgren, siempre y cuando exista una cierta fraccion de volumen de

fase proeutectoide.

4. Una vez iniciada la nucleacion de la cementita, la perlita puede crecer

teniendo cualquier composicion del rango bifasico (a+6).

5. A pesar de que existen varios factores cinéticos que favorecen la
transformacion de austenita en perlita, no existe ninguna base
termodindmica para el criterio de supersaturacion mutua (premisa

sobre la concentracion promedio de la austenita).

6. La formacion de perlita a partir de una austenita cuya concentracion en
carbono esta situada fuera de la extrapolacion de Hultgren es mas
favorable para situaciones en las que la fraccion de volumen de la fase
proeutectoide se vea minimizada (por ejemplo, para situaciones donde

el TGA sea grande).

7. El balance de flujo de carbono por delante de Ila intercara
austenita/perlita es suficiente para que se pueda formar perlita laminar
aunque la composicion de la austenita esté fuera de la extrapolacion de

Hultgren.
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Del estudio de la formacion de perlita bajo condiciones de estado estacionario

y estado no estacionario en un sistema Fe-C-X, donde X es un elemento

sustitucional soluble en ferrita y cementita, ilustrado con el acero PER-Mn

(Fe-0.65C-9.7Mn %.peso), se concluye:

204
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10.

Tras un anadlisis exhaustivo mediante TEM-EDS y andlisis de patrones
de difraccién en HR-TEM en un elevado nimero de colonias perliticas,
para todos los ensayos interrumpidos a 450°C, se concluye que toda la
perlita formada durante la transformacion estd constituida por
cementita y no por el carburo M23Cs — perlita. También se concluye que
la naturaleza de las laminas de carburo es siempre la misma y siempre

es cementita.

Del andlisis de la velocidad de formacién, espaciado interlaminar y
composicion de la intercara para la aleacion PER-Mn a 450 °C
(temperatura a la cual la composicidon de la aleacion estd en la region
bifasica (a+0,) se concluye que la perlita formada en estas condiciones
experimentales crece bajo condiciones de estado estacionario ya que
tanto la velocidad, como el espaciado interlaminar permanecen
constantes durante el transcurso de la transformacion. Ademas, la
composicion de Mn en las fases a pesar de presentar desviaciones con
los valores tedricos permanece constante también con el tiempo de

transformacion.

Del andlisis de la velocidad de formacién, espaciado interlaminar y
composicion de la intercara austenita/ perlita para la aleacion PER-Mn a
600 °C (temperatura a la cual la composicion de la aleacidn estd en la
region trifasica (y+a+0) se concluye que la perlita formada en estas

condiciones experimentales crece bajo condiciones de estado no
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11.

12.

13.

estacionario ya que tanto la velocidad, como el espaciado interlaminar
no permanecen constantes durante el transcurso de la transformacion:
el espaciado aumenta y la velocidad de formacion disminuye.

El andlisis composicional mediante TEM-EDS y APT indica que el
contenido en Mn aumenta tanto en ferrita como en cementita con el

tiempo de transformacion isotérmico.

Los perfiles de concentracién de Mn y C de la austenita en el frente de
avance revelan que la austenita cambia su composicidn en el transcurso
de la transformacioén, enriqueciéndose en Mn y empobreciéndose en C,
concluyéndose que las condiciones de EL a través de la intercara
durante la formacion de perlita divergente cambian continuamente

hasta que la austenita alcanza el equilibrio con la ferrita y la cementita.

A medida que el contenido en C en la austenita disminuye, la linea de
isoactividad que describe las condiciones de EL en la intercara va
moviéndose hacia la izquierda dando lugar a un cambio en las
composiciones de la intercara para satisfacer las nuevas condiciones de
EL requeridas. El resultado final es que la austenita cambia
continuamente su composicion hasta alcanzar el equilibrio con la ferrita
y cementita. La manera de compensar esta reduccion de actividad de C
es que el espaciado interlaminar aumenta (divergencia) y que la

velocidad de formacion disminuye con el tiempo de reaccion.

Para ambas temperaturas las RO de la perlita coinciden con las

reportadas en la bibliografia, RO de Isaichev.
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Tras estudiar y caracterizar la formacion de perlita bajo condiciones de estado

estacionario y estado no estacionario en un sistema Fe-C-X-Y, donde X es un

elemento sustitucional soluble en ferrita y cementita e Y es un elemento

sustitucional soluble s6lo en ferrita, ilustrado por el acero PER-Al (Fe-0.6C-

9.8Mn-4.6Al %.peso) en esta investigacion, se concluye que:
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17.

El estudio de la cristalografia y de los patrones de difraccién cuando la
transformacion ocurre a 450 °C (temperatura a la cual en el diagrama de
fases coexisten los carburos 8 y M23Cs) confirman que el tinico carburo
presente es la cementita y descartan la presencia de M2sCs-perlita. Los
calculos termodinamicos para de la fuerza motriz para la formacién de

fases indican que la cementita esta favorecida con respecto al M23Cs.

Tanto el espaciado interlaminar como la velocidad de formacion de
perlita a la temperatura isotérmica de 550 °C, temperatura a la cual la
composicion estd situada en la region bifdsica (a+6), confirman que la
perlita crece bajo condiciones estacionarias ya que ambos parametros

permanecen constantes durante la transformacion.

Los perfiles de composicion de Mn y Al a través de la intercara
austenita/perlita en el sistema Fe-C-Mn-Al cuando la transformacion
ocurre a 550 °C (region bifdsica en el diagrama de fases) indican que
ambos elementos en el caso de la ferrita siguen las pautas marcadas por
el EL. En el caso de la cementita, la composicion de Al es despreciable y
la composicion de Mn permanece constante con el tiempo y cercana a

los valores teodricos de EQ.

Para la temperatura de 670 °C la aleacion Fe-C-Mn-Al se sittia en la

region del trifasico (y+a+0) y ademas no se encuentra sobresatura con
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18.

19.

20.

21.

respecto a la cementita. A pesar de ser una composicion desviada
ligeramente de la composicidon eutectoide se suprime la formacion de

fase proeutectoide debido a que el TGA de partida es muy grande.

La perlita que se obtiene crece bajo condiciones de estado no
estacionario por estar situada en el campo trifdsico donde coexisten
y+o+0. Debido a que el cambio en la isoactividad del carbono en la
austenita entre la situacion inicial y la de equilibrio es muy pequeno, la
fuerza motriz es también muy pequena y el fendmeno de divergencia
cuantificado a través de cambios en la velocidad de formacion y en el

espaciado interlaminar no es muy apreciable.

Tras 13 dias de descomposicion isotérmica la cementita ha alcanzado
los valores de EQ para el Al y Mn, pero no la ferrita. Las medidas de
fraccion de volumen confirman que si se ha alcanzado el valor de

equilibrio para la cementita pero no para la ferrita.

Ensayos isotérmicos para tiempos mucho mas largos (hasta 33 dias)
ponen de manifiesto que la fraccion de volumen es menor que la
obtenida después de 13 dias. La perlita laminar obtenida tras 13 dias
comienza a “disolverse” y a perder su morfologia laminar. Esta
observacion estd en buen acuerdo con la situacion inicial de partida en
la que la aleacién no estd situada dentro de la extrapolacion de
Hultgren y por tanto, la perlita laminar obtenida es metaestable y no es
una fase de equilibrio por no estar sobresaturada simultdneamente con

laoyla®é.

Para que el sistema alcance el equilibrio, la fraccion de volumen de

ferrita tiene que aumentar hasta el 0.77 que predice los calculos
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22.

termodindmicos, por lo que a partir de 13 dias de transformacion
comienza a aparecer ferrita “post-eutectoide” con forma acicular,
acercandose asi a la situacion final de equilibrio. El analisis cualitativo
de Mn y Al de la perlita y de la ferrita post-eutectoide estdn en

consonancia con los valores tedricos de EQ.

Para ambas temperaturas las RO de la perlita coinciden con las

reportadas en la bibliografia, RO de Isaichev y de Pitsch-Petch.
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9. TRABAJO FUTURO

Durante el desarrollo de este trabajo de tesis y de los resultados y conclusiones
obtenidos, nos surgen nuevas cuestiones y nuevas lineas de investigacion para

desarrollar en el futuro.

La primera cuestidn, y la mas evidente, es tratar de buscar algun sistema en el
que puedan coexistir la Ma2Cs-perlita y la FesC-perlita para estudiar en
profundidad si la naturaleza del carburo ejerce algtin efecto en la transformacion
perlitica. Dando un paso mas all4, nos planteamos la cuestion de si podemos
observar divergencia en M23Cs —perlita y cudles son los mecanismos que se dan

en este tipo de sistemas.

Por otro lado, como ya se indico en el capitulo de motivacion y objetivos, a
pesar de que se han estudiado en profundidad las propiedades mecdnicas en esta
nueva generacion de aleaciones ligeras, poco se ha explorado acerca de la
transformacion perlitica o la formacion de estructuras aciculares. Una linea
interesante a desarrollar seria estudiar la transformacion perlitica cuando se ha
sometido a la austenita a procesos de deformacion previos. Las maclas o twins
pueden ser lugares preferentes para la nucleacion de perlita. Por tanto, uno de los
objetivos a estudiar seria comparar los resultados obtenidos cuando la perlita

nuclea en maclas o cuando nuclea en borde de grano.

De acuerdo con los resultados obtenidos de los trabajos de Kaya y Edmons
[168], en sistemas Fe-C-Cr con alto contenido en Cr, para temperaturas bajas de
transformacion, a parte de la transformacion cldsica de la perlita se han
observado también productos de descomposicion “no clasicos”, que son
agregados de ferrita/cementita con morfologia acicular de tamafno muy fino.
Explorar este tipo de transformacion es un tema interesante a desarrollar en este

tipo de aceros de nueva generacion.
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Por ultimo resefar que el 85% de los aceros perliticos que se encuentran en el
mercado actualmente tienen menos de 10 afios desde que se desarrollaron en el
laboratorio. Esto indica la gran demanda de aceros con mejor combinacion de
propiedades mecanicas/superficiales para hacer frente a las necesidades actuales.
En esta linea de trabajo, la industrializacion de las microestructuras perliticas
aqui estudiadas es, por si solo, un tema de interés cientifico con impacto directo
en nuestra sociedad. En este sentido, estudiar la viabilidad de producir
microestructura de ferrita-cementita directamente durante de laminacion en
caliente intercritica (entre Ar: y Ars), que reduzcan sustancialmente el recocido de
esferoidizacién posterior, es un tema a analizar en el futuro. Asi mismo, la
posibilidad de refinar la colonia de perlita y el espaciado interlaminar es muy
atractivo para aquellas aplicaciones donde se requieren propiedades de alta
resistencia-tenacidad. Determinar los parametros de procesado termomecdanico
para alcanzar ambos objetivos puede ser el objeto de un proyecto de

investigacion por si solo.
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. RESEARCH EXPERIENCE

a) Metallic sample preparation for optical microscope, Scanning Electron

Microscopy, Transmission Electron Microscopy, Electron Backscatter Diffraction,
X-Ray Diffraction and Atom Probe Tomography examination.

b) Laboratory techniques:

Optical microscopy: Phase identification, Nomarski methodology for austenite

grain size measurement, estimation of phase volume fraction.

Scanning Electron Microscopy: FEG-SEM Jeol JSM-6500F. Phase identification,
measurements of interlamellar spacing, pearlitic colony size, carbides and

particle size distribution from SEM images.
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Transmission Electron Microscopy: Jeol JEM-200 CX operating at 200 KV and
Jeol JEM-3000F operating at 300 KV. Phase identification by SAD (selection area
diffraction), Bright-Field, Dark-Field, identification of the crystal structure via

Fast Fourier Transformations (FFT) from thigh-resolution images.

Electron Backscatter Diffraction: FEG-SEM Jeol JSM-6500F (Oxford hkl detector).
Determination of orientation relationship between y/o and vy/0. Effective packet

size determination. ODF texture analysis.
X-Ray Diffraction: Data treatment, identification of peaks and quantification.

Energy Dispersive Spectroscopy: Chemical Analysis, quantitative and
qualitative elements distribution and composition, line-scan across the y/pearlite

interface.

Dilatometry: Adamel Lhomargy DT1000 high-resolution dilatometer, BAHR
dilatometer 805 A/D. Monitorized the evolution of solid-solid phase
transformation, study of the kinetics of solid phase transformation by

dilatometric curves.
Hardness Vickers: Wilson Wolpert test machine.
V) Software:

Image Treatment and Quantitative Metallography: Corel-draw, Image],

ImageTool.
HRTEM-TEM analysis: Gatan DigitalMicrograph, Crystal maker, Crystal, INCA.
XRD: Match.

Knowledge and management of thermodynamics software such as MTDATA,

MATCALC and THERMOCALC for the modeling and simulation of solid phase
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transformation. Calculations of phase diagrams, isothermal and isopleth sections,

driving force for phases formation, carbon isoactivity lines, critical temperatures.
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