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RESUMEN

1. RESUMEN

El desarrollo de plantas de biomasa con alta eficiencia en la conversidon de
energia es esencial para asentar la biomasa como una fuente de energia renovable.
Los sistemas de turbinas de gas de ciclo combinado (CCGT — Combined Cycle Gas
Turbine) permiten elevar la eficiencia de las plantas de biomasa del 35 % actual al 45 %.
Sin embargo, para conseguir estos niveles de eficiencia en la conversién de energia, el
infercambiador de calor de la caldera debe trabajar en condiciones exiremas de
temperatura (por encima de 1100 °C) y presidon (en torno a 15 - 30 bar) y en atmdsferas
mds corrosivas. Las aleaciones base Fe endurecidas por dispersion de éxidos de itrio
(ODS - Oxide Dispersion Strengthened) y fabricadas por aleado mecdnico (AM) o
“mechanical alloying” (MA) son la clase de material avanzado especificamente
disenado para trabajar en ambientes altamente corrosivos y a temperaturas elevadas.
Esto es debido al pinzamiento, por parte de las particulas de tamano nanométrico, del
movimiento de las dislocaciones. Posteriormente, puede mejorarse esta resistencia con
el desarrollo de una microestructura de grano grosero conseguida tras un fratamiento
de recocido a elevada temperatura (1330 °C), que conduce a un proceso de
recuperacion del material seguido de crecimiento anormal de grano. En esta tesis se
estudian los factores que controlan la generacidon de esa microestructura deseada en la

aleacién ODS de nombre comercial PM2000.

Los resultados indican que el proceso de recuperacidén consiste en dos etapas
bien diferenciadas, la aleacion experimenta un proceso denominado de recuperacion
extendida seguido de un crecimiento anormal de grano. La microestructura inicial esté

constituida por subgranos, de tamano submicrométrico, con una fuerte textura en la



que los granos se orientan de modo que su direccidén <110> se sitUa paralela a la
direccion de laminacién (RD - Rolling Direction), es decir, <110>|RD (conocida como
textura de fibra o) la cual se transforma en granos groseros, de tamano milimétrico, con
orientaciones <112>IRD. Ademds, durante la primera etapa del proceso de
recuperacion las particulas juegan un papel crucial pinzando el movimiento de las
fronteras de alto dngulo (HAGB - High Angle Grain Boundary). El problema viene
derivado de la necesidad de emplear, para la generacidn del grano grosero,
temperaturas tan altas como 0.9 veces la temperatura de fusion (Tw — Melting
Temperature). Estas temperaturas implican cambios en los dxidos debidos al mecanismo
de maduracién de Ostwall como son engrosamiento, aparicion de aglomeraciones,
etc., que influyen de manera negativa en la mejora de la resistencia a fluencia

proporcionada por los dxidos.

Muchas de las aplicaciones de estos materiales implican procesados que
incluyen etapas de laminacion en frio que modifican la microestructura y textura del
material. Estos cambios en la microestructura y textura previa al fratamiento de recocido
implican necesariamente cambios en la microestructura final. Por este motivo, también
se ha estudiado el efecto de distintos grados de deformaciones en frio, previas al
tratamiento térmico de recuperacion. Los resultados indican que conforme aumenta el
grado de deformacidn, se genera una textura de partida mds heterogénea en la que la
fibra o pierde alguno de sus componentes a favor de otros de la fibra y (<111> paralela
a la direccién normal (ND — Normal Direction), <111>|ND). Ademds, la microestructura de
recuperacion estd constituida por granos mds finos e isdétropos debido a la variacién en
la textura de deformacién y una distribucidon mds homogénea de las fronteras de bajo
dngulo (LAGB - Low Angle Grain Boundary), que afectan directamente sobre el

mecanismo de recuperacién inhibiendo el crecimiento anormal de grano.

Por tanto, el objetivo de esta tesis es, por un lado, describir los mecanismos
involucrados en los estadios intermedios del proceso de recuperacion (desde el tamano
de grano submicrométrico hasta el tamano anormal) asi como una caracterizacion en
profundidad de la evolucidon de los dispersoides y su papel durante el proceso y, por otro
lado, estudiar el efecto que pequenas deformaciones en frio, previas al tratamiento
térmico de recuperacién, ejercen sobre estos mecanismos, con el fin de conseguir la
morfologia, tamano y textura de grano adecuada para la aplicacion deseada a través

del control microestructural.



INTRODUCCION

2.  INTRODUCCION

Hay varias ventajas en el empleo de aleaciones Fe-Cr-Al para aplicaciones de
alta temperatura: ademds del bajo coste de la materia prima, y por lo general superior
resistencia a la oxidacién, las aleaciones tienen un punto de fusion mds alto, menor
densidad y menor coeficiente de expansion térmica que las aleaciones de niquel o de
cobalto [1]. Sin embargo, la resistencia mecdnica a temperaturas superiores a 600 °C,
tanfo de las aleaciones en el estado de bruto de colada como forjadas, son demasiado
bajas para ser considerados para aplicaciones estructurales criticas. El endurecimiento
por una dispersion de particulas de éxido estable, es decir, aleaciones endurecidas por
dispersion de oxidos (ODS — Oxide Dispersion Strengthened), es un método ideal para
mejorar la resistencia a alta temperatura, sin sacrificar la excelente estabilidad

superficial de la aleacién matriz.

El requisito global para reducir las emisiones de CO2 de las centrales generadoras
eléctricas a partir de energias fésiles estd impulsando el diseno y construccidn de plantas
con mayor eficiencia, junto con técnicas como la co-combustion y tecnologias de
captura de COa2. De forma paralela, la biomasa es probablemente la fuente de energia
alternativa que haga una contribucién mds significativa a la generacidon de energia, ya
gue no requiere de tecnologias radicalmente nuevas en comparacién con otfras fuentes
de energia renovable. Sin embargo, el rendimiento termodindmico del proceso
depende de la temperatura mdxima que puede alcanzarse en el ciclo de
funcionamiento. Mejoras en la eficiencia global del ciclo generalmente implican el
aumento de la temperatura méxima de operacién de la planta de energia. Estas
mejoras han sido y contindan siendo posibles gracias al desarrollo de materiales con

buenas propiedades a alta temperatura. Por ejemplo, se ha previsto la construccién de



2Qué son las Aleaciones ODS?2

un intercambiador de calor capaz de alcanzar temperaturas de operacién y presiones
de alrededor de 1100 °C y 15-30 bar [2]. Esto a su vez requiere de tubos metdlicos que
puedan sobrevivir a temperaturas de hasta 1150 °C. Las aleaciones ODS ferriticas
FeCr(Al) tienen un excelente potencial para su uso en la proxima generacidon de
aplicaciones de alta temperatura donde se requiere mayor resistencia de fluencia y

resistencia a la oxidacion.

En un escenario completamente diferente, la busqueda de plantas de energia
nuclear con un fuerte compromiso con la seguridad y tratamiento eficaz de residuos ha
impulsado la puesta en marcha de reactores subcriticos (ADSR — Accelerator Driven
System Reactor o ADS — Accelerator Driven System), que son capaces de producir
energia y transmutar los desechos radiactivos de una manera mds limpia y segura que
en la actualidad. En los Ultimos anos ha habido un gran interés en todo el mundo por los
reactores ADS. Los pioneros en este resurgimiento han sido Furukawa [3], Bowman [4] y
Rubbia [5]. El reactor ADS es un acoplamiento de un reactor nuclear subcritico, que
podria ser cargado con combustible nuclear gastado, con un acelerador de protones.
Los protones de alta energia chocan en un blanco de metal liquido (un liquido
eutéctico de plomo y bismuto o LBE — Lead-Bismuth Eutetic) produciéndose una gran
cantidad de neutrones de alta energia a través de una reaccidn de espalacién, que se
utilizan para la transmutacion (“burning”) de los isdtopos nucleares de larga vida
presentes en el combustible gastado, en aquellos que tienen menor tiempo de
actividad. Estas transmutaciones permiten reducir drdsticamente el nivel de radio-
toxicidad del combustible, lo que permite su almacenamiento en condiciones
especiales por un tfiempo sensiblemente mds corto que el actual. Varios proyectos
europeos tales como PDS-XADS [64], SPIRE [7] y EUROTRANS [8] han abordado los puntos
clave de los componentes ADS: tales como el desarrollo del acelerador, el diseno del
nUcleo del reactor sub-critico basado en un refrigerante/liquido de espalacién LBE, etc.
A partir de estos esfuerzos, se va a construir un reactor ADS experimental (MYRRHA) por
el Centro de Investigacion Nuclear (SCK-CEN) en Mol, Bélgica, en el marco de la ESNII
(Iniciativas Industriales Europeas) dentro del Plan SET Europeo [?]. La experiencia con
MYRRHA ha demostrado que la configuracién mds sencilla y simple es la que incorpora
una pieza de metal que separa el haz de protones del material blanco. El reto técnico
mds dificil de esta opcidn de diseno es encontrar el material que garantice la
estabilidad integral de la ventana del haz en condiciones muy duras, donde se
combinan cargas térmicas ciclicas, la exposicidn a liquidos altamente corrosivos como
LBE, y una muy dura e intensa mezcla de radiacion de protones y neutrones. De ello se
desprende, por tanto, que la ventana es el componente mds critico de toda la

instalacion, ya que ademds de la corrosidn del metal liquido se somete al dano de
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iradiacién de protones incidentes, de los protones y los neutrones producidos por
espalacion en el interior del reactor, asi como de neutrones de fisibn generados en los
elementos combustibles del reactor. Por lo tanto, la seleccidn del material adecuado
para la ventana, que asegure su integridad durante un periodo de tiempo como el
comprendido entfre dos cargas sucesivas de combustible, es un serio desafio para los

ingenieros de materiales.

Recientemente, los conceptos para el futuro de las plantas de fisidn nuclear se
estudian infensamente en todo el mundo en el marco de Generation IV-initiative Forum
(GIF). Enfre las tecnologias de reactor sugeridos por el GIF, los reactores de muy alta
temperatura (VHTR - Very High Temperature Reactor) y reactores rdpidos refrigerados
por Na (SFR - Sodium-Cooled Fast Reactor), son los que se estdn estudiando
actualmente en los EE.UU y en Francia. Los reactores VHIR y SFR se diferencian de los
reactores actuales de agua ligera (LWR - Light Water Reactor) en que operan a
temperaturas mucho mds altas y van a utilizar helio como refrigerante. Las altas
temperaturas (hasta 1000 °C), no sélo mejoran la eficiencia térmica, sino también albren
nuevas aplicaciones para reutilizar el calor generado en el proceso para, por ejemplo, la
produccién de hidrégeno, con la intencidn de reemplazar el petrdleo en el suministro de
energia limpia. Por lo tanto, encontrar materiales fiables a alta temperatura es una
cuestion clave para el buen funcionamiento de los futuros reactores VHIR y SFR. En este
senfido, las aleaciones FeCrAl, que se han estudiado en detalle para aplicaciones de
alta temperatura, se estdn considerando para reemplazar las superaleaciones de base
niguel y cobalto actuales, ya que presentan varias ventajas: mayor moédulo de
elasticidad, menor densidad y un mejor comportamiento mecdnico a altas
temperaturas. Por ofra parte, estas aleaciones mantienen una buena estabilidad
dimensional y, a diferencia de las cerdmicas, son ductiles a temperaturas elevadas.
Todas estas caracteristicas convierten a las aleaciones FeCrAl en muy atractivas para

aplicaciones de alta temperatura en reactores GEN-IV.

2.1. ;Qué son las Aleaciones ODS?

Las aleaciones endurecidas por dispersion de éxidos (aleaciones ODS) consisten
en una matriz metdlica (como Fe, FeCr, FeCrAl, NiCr o NiAl) con pequenas particulas de
6xidos (5-50 nm) tales como alimina (Al2Os) o ifria (Y203) homogéneamente dispersas en

la matriz.

Las aleaciones ODS base Fe o base Ni presentan una buena resistencia a la

corrosiéon y un comportamiento mecdnico excelente a temperaturas elevadas. También
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presentan un buen comportamiento a la fluencia, en parte debido a la dispersion de
éxidos, y en parte a la microestructura de granos grandes y alargados, caracteristicos en

estas aleaciones.

El desamollo de nuevas aleaciones FeCrAl reforzadas por la dispersion de
particulas nanométricas de éxidos de itrio, resistentes a altas temperaturas y obtenidas
por aleado mecdnico (AM) o “mechanical alloying” (MA), mejora la resistencia a alta
temperatura sin necesidad de sacrificar la excelente estabilidad de la aleacién matriz.
Esto es debido a que las aleaciones endurecidas por dispersion de dxidos combinan las
caracteristicas proporcionadas por los dispersoides con las propias de la aleacién base.
Permite, por tanto, el uso de metales en condiciones normalmente reservadas a los

cerdmicos estructurales menos seguros (Figura 2.1).

De esta forma, las aleaciones ODS se emplean alli donde la combinacién de
resistencia a la corrosion y mecdnica es de vital importancia. Aunque el dmbito de esta
tesis versa sobre la aplicaciéon de aleaciones ODS en elementos estructurales en los
sistemas de generacidon de energia, existen otros dmbitos donde el uso de productos
fabricados con aleaciones ODS es una realidad. Sus aplicaciones son muchas y variadas
pero en general cualquier aplicacion en la que el factor mds importante sea la
combinacién de resistencia a la fluencia y resistencia a la oxidacion a alta temperatura
como pueden ser: tubos para intercambiadores de calor de alta temperatura (Figura

2.2(a)), paletas guia (Figura 2.2(b)) o inyectores para quemadores (Figura 2.2(c)) [2][10].

Estabilidad a la Requerimiento de capa protectora
oxidacién ala oxidacién

——

Eutécticos solidificados
Cristales direccionalmente
simples Mpmlmr ir—:mpladm
rapido

Aleacionesde Ti
convencionales

Fuerza “Util”

Ceramicos /
Grafito

Aleaciones
de Al

Aleaciones Superaleaciones

deTi Aleaciones ODS PM2000,
avanzadas base y TAl PMI1000

500 1000 1500 2000

Temperatura (°C)

Figura 2.1. Resistencia a la temperatura vs. Fuerza “Util” para distintos materiales: aleaciones,
materiales compuestos y cerdmicos.
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Figura 2.2. Algunas aplicaciones de las aleaciones ODS (a) tubos para infercambiadores de calor
de alta temperatura, (b) paletas guiay (c) inyectores para quemadores.

2.2. Proceso de Fabricacion

El proceso de aleado mecdnico fue estudiado y desarrollado por primera vez a
mediados de los anos 60 por John S. Benjamin en el laboratorio de investigacién de
INCO en un esfuerzo por encontrar el modo de combinar el endurecimiento por
dispersion de oxidos con el endurecimiento por precipitacion de la fase y° en
superaleaciones base Ni para aplicaciones en furbinas de gas [11]. Las aleaciones base
Fe y base Ni son las mds susceptibles para ser aleadas mecdnicamente con estas
particulas debido a la menor reactividad de la matriz con el refuerzo. Ademds estas
aleaciones contienen Cry Al para mejorar simultdneamente la resistencia a la corrosion

y resistencia mecdnica[12].

El término aleado mecdnico fue introducido por E. C. McQueen a finales de los
anos 60 y la primera produccidén comercial de un material endurecido por dispersiéon
obtenido por este método se realizd a principios de la década de los 70 con la aleacion
INCONEL MA754, seguida de las MA758 y MA000; todas ellas, superaleaciones base Ni
[13]. El éxito alcanzado con esta técnica ha dado lugar a una amplia investigaciéon, que
actualmente sigue en auge y que ha abierto el abanico de sus aplicaciones. La

posibilidad de obtener materiales convencionales con propiedades muy superiores, asi
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como de superar las limitaciones presentes en métodos de fabricacién perfectamente
establecidos, permite atisbar un futuro prometedor a medio y largo plazo para esta
técnica. El aleado mecdnico no sélo se utiliza para la dispersidn de una segunda fase
sino también para ampliar los limites de solubilidad, refinamiento de los tamanos de
grano cristalino hasta el rango nanométrico, fransformaciones de fase, sintesis de nuevas
fases cristalinas y cuasicristalinas, desarrollo de fases amorfas, induccidén de reacciones

quimicas a bajas temperaturas, etc.

Se trata de un proceso (Figura 2.3) por el cual los constituyentes (en polvo) de la
aleacién se mezclan y deforman en molinos de bolas de alta energia hasta formar una
solucion sdlida con estructura de grano muy fino. El tamaio nanométrico de los dxidos
de itrio infroducidos asegura unos niveles elevados de resistencia mecdnica a altas
temperaturas. La AM supone ademdas, la Unica manera de introducir dichos Oxidos en la
matriz metdlica permitiendo una distribucidon homogénea de los mismos en la matriz. El
procesado del material continia con una etapa de consolidacidn que consiste en un
compactado isostatico en caliente (HIP - Hot Isostatic Pressing) seguido de extrusion en
caliente. Dependiendo de la aplicacién final también pueden ser necesarias etapas de
laminacién en caliente y/o laminacién en frio seguido de tratamiento térmico (incluso

varias repeticiones para espesores muy finos).

Algunas de las aleaciones ODS comerciales se muestran en las Tabla 2.1 y Tabla 2.2.

Tabla 2.1. Composicion (wt. %) de algunas aleaciones comerciales ODS base Ni.

Ni-base C Cr Al Ti w Fe N Y203 Ni
MA 6000 0.06 15.0 4.5 2.3 3.9 1.5 0.2 1.1 Bal.
MA 760 0.06 19.5 6.0 3.4 1.2 0.3 1.0 Bal.
MA 758 0.05 0.330.0 0.3 0.5 0.6 Bal.

Tabla 2.2. Composicion (wt. %) de algunas aleaciones comerciales ODS base Fe.

Fe-base C Cr Al Mo Ti N Y203 Fe
MA957 0.01 14.0 0.3 1.0 0.27 Bal.
ODM 751 16.5 4.5 1.5 0.6 0.5 Bal.
MA956 0.01 20.0 4.5 0.5 0.045 0.5 Bal.
PM2000 <0.04 20.0 5.5 0.5 0.5 Bal.
PM2010 <0.04 20.0 5.5 0.5 1.0 Bal.
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Aplicaciones de las Aleaciones ODS Base Fe en los Sistemas de Generacion de Energia

2.3. Aplicaciones de las Aleaciones ODS Base Fe en los Sistemas de

Generacion de Energia

Como se ha mencionado anteriormente, las principales senas de identfidad de
las aleaciones ODS base Fe, y enfre ellas la PM 2000 empleada en este trabajo de tesis,
son una elevada resistencia a la corrosion y a la fluencia a temperaturas altas. Estas dos
caracteristicas las convierten en aleaciones muy interesantes para su uso como material
estructural en diversos sistemas de generacidn de energia. La estabilidad
microestructural de las aleaciones ODS a temperaturas elevadas es esencial para
alcanzar una mayor eficiencia en la conversidn energética de las centrales eléctricas
actuales, tanto aquellas de combustibles fdsiles como las nucleares o de fuentes
renovables como la biomasa. En los siguientes pdrrafos se analizardn las principales
caracteristicas que convierten a las aleaciones ODS FeCrAl en principales candidatas en
el diseno de las nuevas centrales eléctricas, entre las que cabe destacar los sistemas
ADS vy los intfercambiadores de calor en calderas de centrales eléctricas de biomasa.
Estas aplicaciones son las responsables del resurgir de estos materiales en la Ultima
década [14][15].

2.3.1. Material para Energia Nuclear

Los futuros sistemas de generacion de energia que utilizan la fision y fusidon
nuclear creardn entornos operativos Unicos para los materiales estructurales; es decir,
altas temperaturas de trabajo y en presencia de radiacion de particulas de alta energia.
Los neutrones y otras particulas energéticas (iones) causan danos por radiacion en los
materiales cambiando la disposiciéon y composicidon de un material en la escala atdémica
qgue pueden alterar las propiedades y dimensiones del material. Los cambios inducidos
por la radiacién en la estructura atdmica pueden afectar a todas las propiedades del
material, incluyendo las propiedades eléctricas, épticas, magnéticas y mecdnicas.
Aungue muchas caracteristicas y propiedades de los materiales pueden ser afectadas
por los cambios inducidos por la radiacién, los requisitos del diseno del material
determinan qué cambios son relevantes. Por ejemplo, mientras que los cambios en las
propiedades eléctricas y magnéticas pueden ser la preocupacién mds critica para el
rendimiento de los materiales semiconductores y poliméricos, los cambios mds
importantes a tener en cuenta para materiales metdlicos estructurales son la
degradacién de las propiedades mecdnicas y los cambios en el tamano y la forma, es
decir, la inestabilidad dimensional. Las propiedades mecdnicas pueden cambiar de
distintas maneras, incluyendo el endurecimiento/ablandamiento, la pérdida de

ductilidad, la degradaciéon de la tenacidad a la fractura y la mejora de la deformacion
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pldstica dependiente del tiempo (fluencia). La alteracidén de las propiedades
mecdnicas se puede producir en un grado tal que algunos materiales quedan fuera de
los requisitos de diseno, en particular la disminucidon de la ductilidad y la degradacién de
la tenacidad a la fractura. Las inestabilidades dimensionales inducidas por la radiacion
pueden ser variaciones en el volumen tales como hinchamiento o contraccién de
cavidades. La inestabilidad dimensional de los materiales estructurales expuestos a la
radiacién se convierte en el mecanismo de dano por iradiacion mds importante en
componentes que requieren folerancias dimensionales exigentes para su adecuado
funcionamiento. Las aplicaciones como revestimiento del combustible, estructuras de
contencidén de combustible y componentes de los canales de refrigeracion requieren
estabilidad dimensional para mantener una refrigeracién adecuada y evitar puntos de

acceso en los componentes del reactor de fision.

2.3.1.1. Efecto de la Irradiacién

La comprension del dano por radiaciéon y los efectos consecuentes sobre las
propiedades de los materiales es de suma importancia para la integridad de los
materiales estructurales para los reactores avanzados. Los materiales estructurales
soportan el dano por radiaciéon producido, principalmente, por neutrones de alta
energia. La comprension de su interaccion con los dtomos de la matriz y los procesos
que lo siguen es fundamental para el desarrollo de aleaciones resistentes al dano por
radiacion. A continuacidén se presentardn los principales danos producidos por la

radiacion debidos a colisiones eldsticas binarias.

Como los neutrones se propagan a través de la red metdlica, transfieren la
energia a los dtomos de la matriz a través del desplazamiento de dtomos (dpa -
displacement per atom) de sus posiciones en la red lo que produce defectos puntuales
en la microestructura (Figura 2.4). El primer dtomo colisionado se denomina PKA (Primary
Knock-on Atom). Los defectos puntuales producidos por la radiacion de neutrones
incluyen vacantes simples y grupos o “clusters” de vacantes, intersticiales y gases de
transmutacion como el hidrégeno o el helio. Estos eventos pueden crear series de
colisiones provocando la llamada cascada de desplazamiento. Los defectos, ademds,
migran a fravés de la microestructura y se unen a los limites de grano, fronteras de fase,

precipifados o segundas fases dispersas.
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Figura 2.4. (a) Esquema de colisidén del neutrén con dtomos de la red cristalina y (b) Formacién de
defectos puntuales (vacantes e intersticiales) y desplazamiento en cascada tras la radiacién de
neutrones y consecuente desplazamiento atémico.

Es importante senalar que la mayoria del dano primario se elimina por
aniquilacion debido a la recombinacién de vacantes y los sumideros de defectos (como
particulas, dislocaciones y fronteras de grano). Sin embargo, a medida que pasa el
tiempo, los defectos pueden aglomerarse para formar defectos cristalinos como bucles
de dislocacién, cavidades, agrupamientos, etc., los cuales pueden crecer y causar el

hinchamiento macroscépico del material.

Zinkle et al. [16], resumieron los principales efectos producidos por la radiaciéon y
las condiciones de temperatura de irradiacién y dosis (algunos de los cuales se muestran

en la Figura 2.5) donde Tu es la temperatura de fusion (Tu — Melting Temperature):

- Endurecimiento y fragilizacién por radiaciéon (<0.4Tm, >0.1 dpa) causando un
aumento significativo del limite el&stico y resistencia a la traccion acompanadas
de una reduccién en la ductilidad.

- Inestabilidades de fase de la precipitacidon inducida por la radiacion (0.3-0.6Tw,
>10 dpa).

- Fluencia de iradiacion como resultado de la interaccion enfre la fluencia
térmica convencional y fluencia inducida/facilitada por la irradiacién (<0.45Tw,
>10 dpa).
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- Hinchamiento volumétrico debido a la formacidon de cavidades y burbujas (0.3-
0.6Tm, > 10 dpa).
- Fragilizacién por hidrégeno a alta temperatura (>0.5Tv, >10 dpa).

Bucles de COVidC]deS.
Dislocacion precipitados, Cavidadesde He en
segregacion de la frontera de grano
soluto

0.2 0.3 0.4 0.5 0.6 0.7
Temperatura de Irradiacion (T/Tm)

Figura 2.5. Principales efectos producidos por la radiacion y rango de temperaturas a la que se
forman.

Un método para aumentar la resistencia al dano por radiacion en materiales
metdlicos es producir aleaciones con una microestructura que contenga una alta
densidad de sitios donde se capture y recombinen los defectos puntuales [17]. Defectos
como precipitados, fronteras de fase y pequenas inclusiones proporcionan en la red
cristalina esos sitios donde los defectos puntuales generados por la radiacién quedan
afrapados (sumideros) o se recombinan. La coadlescencia de vacantes, gases de
transmutaciéon y dislocaciones que provocan fragilidad e hinchamiento del material se
ve impedida cuando los defectos puntuales se encuentran atrapados en estos sitios de
la red cristalina. Mientras que la recombinacidon de vacantes e intersticiales elimina

ambos defectos de la red cristalina y, esencialmente, "curan” el material.
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2.3.1.2. Reactores de Fisidon

El disefo y desarrollo de la nueva generacién de reactores de fision nuclear
(conocidos como reactores de Generacion V) pretende desarrollar reactores mds
eficientes, seguros, de mayor duracidn (por encima de 60 afos) y viables
econdmicamente comparados con los reactores nucleares actuales [18]. En la Tabla 2.3
se encuentran resumidos seis disefios de reactores seleccionados como los mds
interesantes. En ella se incluye informacidon del tipo de reactor, refrigerantes vy

temperatura aproximada del ndcleo.

Tabla 2.3. Resumen de los disenos de los sistemas de reactores Gen-1V [19].

. . Espectro de Temperatura
Reactor Prioridad  Refrigerante neutrones del nicleo (°C)
Reactor répido refrigerado con
gas (GFR — Gas-Cooled Fast Media Gas (p.e. He) Rdpido 850
Reactor)
. Metal Liquido
Reactor refrigerado con Pb (LFR . s
_ Lead-Cooled Reactor] Media (p.e.;gb, Pb- Rdpido 550-800
. Sal Fundida
Reactor de sal fundida (MSR - Baja (p.e. sales Térmico 700-800
Molten Salt Reactor)
fluoradas)
Reactor répido refrigerado con I
Na (SFR — Sodium-Cooled Fast Alta Me‘rc(ﬂl\ll_(l](?wdo Rdpido 550
Reactor)
Reactor de muy alta Gas (p.e
temperatura (VHTR — Very High Alta He), CO» Térmico >900

Temperature Reactor)

Reactor refrigerado con agua
supercritica (SCWR - Super Media Agua Térmico/Rdpido 280-620
Critical Water-Cooled Reactor)

Entre las diversas tecnologias de reactores sugeridos, el desarrollo de los
reactores de muy alta temperatura (Figura 2.6(a)) y reactor rdpido enfriado con Na
(Figura 2.6(b)) tienen la mayor prioridad. A diferencia de los reactores actuales LWR, en
los VHTR y SFR los materiales estructurales deben soportar temperaturas mucho mds
altas, ambientes extremadamente corrosivos y mayores dosis de neutrones, los cuales
estdn mds alld de la experiencia de las centrales nucleares actuales y en donde los
materiales utilizados actualmente no pueden ser empleados. Por lo que buscar un
material estructural alternativo es fundamental para el éxito operacional de la planta.
Durante las Ultimas décadas se ha estado realizando una gran cantidad de trabagjo
para entender los efectos de la radiacion sobre los materiales empleados en programas
de materiales para reactores previos. En base a esto, se han seleccionado distintos

materiales para su uso en distinfos componentes de los reactores Gen-IV.

14
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Figura 2.6. (a) Esquema de reactor de muy alta temperatura (VHTR) y (b) esquema de reactor
rdpido enfriado con Na (SFR).
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Estos se muestran en la Tabla 2.4, donde la opcién primaria (P) se refiere a
materiales con una base de datos razonable y el objetivo principal seria obtener
resultados para aplicaciones especificas. Por ofro lado, las opciones secundarias (S) se
refieren a materiales prometedores que adn necesitan una extensa investigacion vy
desarrollo de base de datfos. Debido al mayor tiempo de vida del reactor es necesario
desarrollar nuevas metodologias de diseiio, asi como calendarios de ensayos
“acelerados” seguidos de extrapolaciones a las condiciones mds probables de frabajo,
incluyendo la determinacién del dafo por radiaciéon y modelizacion de las propiedades
de la microestructura. En particular, para el caso de los reactores SFR, son de gran
interés aquellos materiales que presenten bajo potencial de activacion, alta
temperatura de operacion, una buena resistencia a la corrosién y una baja sensibilidad
a la radiacion neutrénica [20]. A continuacion se describirdn brevemente los materiales
mds prometedores: aceros ferriticos/martensiticos de activaciéon reducida (RAFM -

Reduced Activated Ferritic Martensitic) y ODS ferriticos.

Tabla 2.4. Resumen de varios materiales estructurales candidatos para los reactores Gen-IV [18].

Acero

Reactor Acero F-M Inoxidable Acero Aleqciong S Grdfito Aleacion.es Cerdmicos
Austenitico ODsS base Ni Refractarias

GFR P P p P i b o
LFR P P S ) i s S
MSR - - - P = S S
SFR P P p ) i ] ]
VHTR S - - P P S P
SCWR P P S S i ] ]

P = Opcidén Primaria, S = Opcién Secundaria

o RAFM:

Debido a su composicidn quimica, se espera que presenten después de la
operacién de la planta periodos de desactivacidn mucho mds rdpidos que los
materiales estructurales utilizados en los reactores actuales LWR. Esta caracteristica es de
especial importancia desde el punto de vista de los residuos radiactivos que se

generardn, ya que la mayor parte de la radiactividad provendrd de los materiales
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estructurales. Ademds, en el desarrollo de estos materiales tienen también especial

relevancia los criterios de seguridad y medioambientales.

Sin embargo los aceros RAFM presentan un problema de fragilizacion o
temperaturas de trabagjo superiores a los 550 °C como consecuencia de la
desestabilizacidon microestructural que sufre la martensita a esas temperaturas, lo que
obliga a introducir en el diseno del reactor un complicado sistema de refrigeracién para
los componentes estructurales de la primera pared del reactor. En la actualidad, se
estdn fabricando aceros RAFM aleados mecdnicamente con Ti y particulas de dxido de
ifrio para fratar de elevar la temperatura de trabajo hasta los 800 °C bajo altas dosis de

radiacién neutrénica [21][22].

e  ODS Ferriticos:
En base al efecto del dafo por radiacion mostrado, parece que las aleaciones
ODS ferriticas son especialmente adecuadas para abordar la fragilidad inducida por la
radiacién y prevencién del hinchamiento. Como puede verse en la Figura 2.7, la matriz
ferritica presenta una mayor resistencia a la formacion de cavidades e hinchamiento.
Ademds, las particulas de éxido aumentan la resistencia a la radiacion de los metales,

proporcionando una alta densidad de recombinacion de los defectos puntuales.

Figura 2.7. Formacién de cavidades tras 50 dpa (a) estructura cUbica centrada en las caras (FCC
— Face Centered Cubic) y (b) estructura cUbica centrada en el cuerpo (BCC - Body Centered
Cubic).

El He producido por las reacciones de transmutacién dentro de la estructura del
material se convierte en un tema critico cuando se acumula en las fronteras de grano o

llega a ser una gran burbuja capaz de contfinuar su crecimiento [23]. Si el He queda

17



Aplicaciones de las Aleaciones ODS Base Fe en los Sistemas de Generacion de Energia

atrapado en las particulas de éxido, las fronteras de grano no tendrdn posibilidad de
formar grietas intergranulares mientras que simultdneamente puede evitarse el

fendmeno de hinchamiento.

Estas particulas de oxido también aumentan la resistencia a la traccion vy
resistencia a la fluencia del material base impidiendo el movimiento de las
dislocaciones, lo que retrasa el inicio de la deformacién pldstica y aumenta la
resistencia a la fluencia. Dado que tanto la fuerza y la resistencia a la radiacién es
proporcional al espaciado y densidad de los dispersoides se han realizado diversos
estudios para el desarrollo de aleaciones con dispersiones finas de particulas [24]. Dicha
buUsqueda en aleaciones ODS ferriticas ha producido aleaciones con notables
propiedades mecdnicas y resistencia a la radiacion, las cuales se consideran
candidatas prometedoras para aplicaciones estructurales en futuros sistemas nucleares
[25][26]. Ademds, se ha encontrado [27] que el aumento del contenido en Cr de la
aleacion mejora la resistencia a la corrosion manteniendo un comportamiento similar a

fluencia.

El problema que se encuentra en los aceros ODS es la anisofropia en las
propiedades mecdnicas debido a los procesos de extrusidon y/o laminacion empleados
en el proceso de fabricacion tras el aleado mecdnico [26]. Tratamientos térmicos
posteriores, pueden minimizar este problema al generar microestructuras de grano
equidixico como la conseguida en los estadios intermedios del proceso de recuperacion

mostrado en este frabajo de tesis.

e Aledaciones Ferriticas Nanoestructuradas (NFA — Nano-featured Alloys):

Actualmente, se estd desarrollando una nueva clase de aleacién ferritica
endurecida con dispersion de éxidos llamadas aleaciones ferriticas nanoestructuradas
(NFA) para resistir los cambios inducidos por la radiacién en las propiedades mecdnicas,
mientras que se mantiene la resistencia a altas temperaturas y resistencia a la fluencia.
Las aleaciones NFA confienen una alta densidad de “clusters” ulfra-finos de tamano
nanométrico que, predominantemente, contienen Y, O y Ti, llamados “nanoclusters”
(NCs). Varios estudios realizados con distintas técnicas [28][29] sugieren que los NCs se
forman durante la extrusion y que los dtomos asociados a los NCs residen en sitios de la
red cristalina BCC, lo que les diferencia de las aleaciones ODS con dispersion de una
segunda fase (dispersoides). Miller et al. [30][31], ademds, han demostrado que los NCs
resisten el engrosamiento y previenen el crecimiento del grano después del
envejecimiento isotérmico a 1300 ° C. Trabajos posteriores [32] también han demostrado

gue los NCs son resistentes al engrosamiento y la disociacién después de la irradiacion
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de iones y pueden proporcionar sitios eficientes de captura de defectos puntuales. En la
actualidad se estd llevando a cabo una extensa investigacion para modelizar y tener un
mejor entendimiento de los procesos que gobiernan la formacién de los NCs asi como la

estructura cristalina de estos “clusters” en las aleaciones NFA [33].

Sin embargo, debe indicarse que las caracteristicas de los NCs son dependientes
de la composicién de la aleacién por lo que no debe generalizarse su comportamiento
bajo fratamientos térmicos, etc., sin evidencias definitivas [17]. Los mecanismos de
formacion de estos nanoclusters aun se encuentran bajo investigacion, aunque
recientemente se ha comunicado una nueva teoria de amorfizacién y

nanocristalizacion [34].

2.3.1.3. Reactores ADS

Otra aplicaciéon estructural, dentro del mundo de la energia nuclear, para la cual
las aleaciones ODS son firmes candidatas, es en la ventana en los reactores sub-criticos
guiados por acelerador (sistemas ADS). Estos son un concepto de reactor avanzado
destinado fundamentalmente al quemado de combustibles con altas concentraciones
de actinidos. Los actinidos minoritarios se caracterizan por tener fracciones de neutrones
diferidos muy bajas, por lo que se plantea mantener la poblacién neutrénica mediante
una fuente externa. Los disenos mds habituales de ADS (Figura 2.8) proponen un
acelerador de protones de alta intensidad dirigido hacia un objetivo de espalacién
constituido por LBE, el cual actuaria también como refrigerante, en el nicleo del

reactor.

Pz Fuente de
% protones

: |
Intercambiador |
de calor
~ > v

Objetivo _ 1
espalacion I’. ,I

Acelerador

AP

Area de > Ventana

espalacion

Figura 2.8. Esquema de reactor ADS.
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Los sistemas ADS han sido concebidos tanto como medios para generar energia
eléctrica como para la transmutacidn de residuos nucleares contenidos en los
combustibles descargados de las centrales nucleares, de modo que los beneficios serian
dobles. Los fransurdnidos y los productos de fisibn de larga vida media generados en
dichos combustibles son transmutados en estos sistemas ADS transformdndolos en otros

que tfienen una intensidad y duracién del impacto radioldgico menor que los originales.

En la actualidad, se barajan dos tipos de reactores ADS: los disenos con vy sin
ventana. Aunque el diseno sin ventana tiene la ventaja de la ausencia de una barrera
fisica entre el haz de protones y el objetivo de espalacion, presenta dos inconvenientes
muy serios. Primero, la ausencia de ventana elimina la barrera fisica de contencién que
impide que los productos radiactivos del blanco de espalacién contaminen la linea del
haz de protones; y segundo, es necesario un control muy estricto de la zona de
contacto entre LBE y el vacio de la linea del haz. La presion mdxima encima de la
superficie del blanco no ha de ser superior a 104 — 103 mbar, ya que a presiones
superiores se forma un plasma por la interaccién del haz de protones con los gases y
vapores del LBE que produciria tanto un proceso de sputtering sobre los materiales
estructurales de la zona, como un calentamiento significativo de las paredes del

contenedor.

Por ofra parte, los disenos con ventana evitan estos problemas. La ventana es
una pieza metdlica que separa herméticamente el vacio del acelerador de protones
del liguido de espalacion (Figura 2.8.). El problema técnico de diseno mds dificil para
esta opcidn es garantizar la estabilidad e integridad de la ventana bajo condiciones de
trabajo extremadamente duras. Estas incluyen cargas térmicas ciclicas, la exposicién a
un liguido muy corrosivo como el LBE y un bombardeo muy intenso de protones del haz
del acelerador y de neutrones del liquido de espalacion. Como resultado de estos
factores el principal reto es encontrar un material que permita una duracién en servicio

de la ventana superior a los tiempos actuales, estimados en 5 - 6 meses.

Los resultados del proyecto europeo SPIRE [6] indicaron que los aceros RAFM, y
de forma mds concreta los aceros 9-12%Cr-MoVNb y en especial el acero con
denominacién comercial T91, parecen ser los mds adecuados para el diseno de la
ventana. Sin embargo, los resultados de proyectos de investigacion PDS-XADS [7], donde
se analizan las distintas alternativas para la ventana del blanco en un reactor refrigerado
por gas, indican que para un haz de protones de 600 MeV y 6 mA incidiendo sobre un

objetivo de LBE la ventana sufriria danos del orden de 210 dpa por ano. Si se considera
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un limite operativo para el acero T91 de unos 80 dpa, resulta que la ventana del blanco
debe sustituirse al menos una vez cada 5-6 meses. Sin embargo, en ofros frabajos de
investigacion [35][36] se apunta que las aleaciones ODS Fe-Cr-W-Ti reforzadas con Y203
son un material que mejora las propiedades del T91. En parficular, mejoran su resistencia
a la erosidbn (muy acusada por las ondas de choque asociadas al haz de protones
dentro de la ventana) vy la resistencia a la fluencia a alta temperatura. Por Ultimo, cabe
citar ademds, la mayor estabilidad microestructural de las aleaciones ODS ferriticas
frente a la microestructura ferritico/martensitica del T91. Aunque, por ofro lado, la baja
tenacidad que presentan [37] vy la falta de una informacion precisa de su
comportamiento bajo irradiacion, amenazan la viabilidad de usar este tipo de material.
En la actualidad, existen varios proyectos de investigacion en marcha [38][39] que
tratan de solventar estos problemas de las aleaciones ODS para que su aplicacién en un

reactor ADS sea una realidad.

2.3.2. Intercambiador de Calor en Centrales Eléctricas de Biomasa

Por ofra parte, y debido al fuerte compromiso que existe en Europa para
potenciar las energias renovables [10], son muchos los proyectos de investigacion,
nacionales y europeos, encaminados a aumentar la eficiencia en la conversidon
energética de las centrales eléctricas alimentadas por energias renovables. Dentro de
este marco, las tecnologias e investigaciones dirigidas a desarrollar plantas de biomasa
con una mayor eficiencia en la conversidbn de energia son, por tanto, esenciales. La

Figura 2.9 muestra una central de biomasa en funcionamiento.

Sin embargo, la eficiencia del proceso depende de la temperatura mdxima
alcanzada en el ciclo, lo que generalmente implica el aumento de la temperatura
mdxima de funcionamiento de la central. Los sistemas de turbinas de gas de ciclo
combinado (CCGT - Combined Cycle Gas Turbine) podrian alcanzar una eficiencia, en
promedio, del 45% o superior, lo que comparado con el 35% de las plantas
convencionales representa un avance significativo. Sin embargo, para conseguir estos
valores de eficiencia en las operaciones de CCGT es necesario desarrollar un
intercambiador de calor que frabaje a temperaturas y presiones del orden de 1100 °C y
15-30 bares respectivamente [2], en una atmdsfera altamente corrosiva (ver tubo del
intercambiador de calor en la Figura 2.9). Esto a su vez requiere de tubos metdlicos que
puedan sobrevivir a temperaturas de hasta 1150 °C. Los resultados presentados por
Jaeger y Jones [40] han demostrado la viabilidad de la aleaciéon PM 2000 para trabajar
bajo estas condiciones tan exigentes siempre y cuando presenten una microestructura

adecuada ya que, como es de esperar, la resistencia a la fluencia se ve influida por la
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forma y tamano de grano [41]. Esta microestructura adecuada se consigue tras
tratamientos térmicos que implican la recristalizacion del material y que generardn

estructuras de granos enormes tan convenientes para la resistencia a la fluencia [42].

A pesar de las ventajas que parecen ofrecer estas aleaciones, también
presentan ciertos inconvenientes. El mds relevante es que microestructuras con
relaciones de aspecto (GAR — Grain Aspect Rafio) tan altas dan lugar a propiedades de
fluencia anisotrépicas, mostrando unas propiedades éptimas cuando la tensidon estd
adlineada con el eje mayor del grano, y bastante peores cuando la tensidn actia de
forma fransversal. Otro de los problemas que presentan es el alineamiento de la
microestructura de recristalizacion con la direccién de la deformacién, lo que significa
qgue en un producto extruido, como un tubo, los granos con altas relaciones de aspecto
se alinean en la direccién longitudinal al eje del tubo. Y ademds, este alineamiento no

puede eliminarse ni siquiera con tratamientos térmicos direccionales.

Por lo tanto, la direccion de mdxima resistencia a la fluencia para estos
materiales es ortogonal a la direccidén de mdxima tensidén de fluencia. Esto hace que la
resistencia en la direccidon circunferencial del tubo no sea mds que un 20% de la que
presenta en direccidon longitudinal, en el mejor de los casos. Asimismo, los datos
experimentales indican que la vida en servicio (~ 14,500 h / 1100 °C / 5.9 MPa) es sdlo un
10% de la que se requiere para tubos de intercambiadores de calor de alta temperatura
(100000 h).

Los frabajos de Capdevila y Bhadeshia [12][43][44][45] demostraron que la
manera de evifar este fipo de inconvenientes, al mismo fiempo que se mejora la
resistencia a la fluencia, es adaptar la tendencia natural de los granos a alinearse en la
direccién de deformacion. Para ello se sugiere conjugar el proceso de deformaciéon
(extrusidon) con otro de torsion. De esta manera, durante la recristalizacién, los granos
grandes se desarrollaran en forma helicoidal a lo largo del tubo, lo que mejora la

resistencia a la fluencia biaxial.

22



INTRODUCCION

Air e hacia la
turbina

Tubo intercambiador de calor
en servicioa 1100 °C

I EeRaisssmm I

|

;_z wensssson 8
CRTIHUE:

Bancos
Convectivos

Aire del compresor
GT

Turbina de
Filtro __Vapor
660
o MW
Supercalentador |
"~ Cenizas —
Astillas Calderadela Paja

Condensador

a1
ﬁﬂ’ : o

Paja

Escoriade
biomasa

Figura 2.9. Imagen de una central de biomasa e imagen de la caldera de combustidén con un
tubo del intercambiador de calor en funcionamiento.
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Esta microestructura, denominada GRAINTWIST, estd formada por granos
fuertemente anisdtropos y con una orientacion helicoidal que se consigue por medio de
una técnica de procesado alfamente novedosa (extrusidn torsionada). Esta técnica de
procesado ha sido desarrollada en colaboraciéon con las Universidades de Liverpool y
Cambridge en el Reino Unido y las empresas Plansee GmbH y MSR GmbH en Alemania,
y consiste en extruir el material a través de una boca de extrusion formada por fres
cilindros moviles (Figura 2.10(a)). De esta manera, fras un calentamiento térmico
posterior, se induce la recristalizacion del material deformado, siguiendo una trayectoria
helicoidal. GRAINTWIST supone una mejora significativa de la resistencia a la fluencia
biaxial (Figura 2.10(b)).

Ofro factor a tener en cuenta a la hora de optimizar estas aleaciones, es la
influencia que la composicion quimica tiene en la resistencia a la fluencia y a la
oxidacion. Asi, se ha comprobado que en las aleaciones ODS base hierro que contienen
bajos niveles de Y203 (<0.2 % masal), la resistencia a la oxidacion es Optima mientras que
para la resistencia a la fluencia el contenido 6ptimo se encuentra en torno a 0.5 %
masa. Esto sugiere que para encontrar un comportamiento éptimo a fluencia y a

oxidacion hay que actuar también sobre el contenido de Y20s.

a) b)
T l""h.n- @
© .y
% ™ e
T~ Tl *""ﬂ..
® ~H
E 10
_Q ~
2 i
=
e <
T N
&= OMASH q
| @ PM 2000 twisted
*PM2000 ‘ﬂ |
1 +—L T
01 1 10 100 1000 10000

Tiempo ruptura / h

Figura 2.10. (a) Proceso de extrusidn torsionada y (b) mejora de las propiedades de fluencia
radial a la temperatura de 1100 °C.
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El desarrollo tecnoldgico de esta microestructura, mostrada en la Figura 2.11, ha
sido posible a partir de un control preciso del proceso de recristalizacidn en donde un
material con granos de un famano inferior a una micra se fransforma en uno con granos
de varios milimetros de longitud. Determinar y describir el mecanismo por el cual tiene

lugar este cambio microestructural tan acusado es el objetivo de esta tesis.

Figura 2.11. Estructura de grano helicoidal y particulas de itria en la frontera de grano
identificadas con STEM (segUn Capdevila et al [44]).

2.4. Proceso de Recristalizacion en Aleaciones ODS

Cuando se deforma pldsticamente un metal a temperaturas bastante inferiores
al punto de fusién, la mayor parte de la energia empleada se disipa como calor. Sin
embargo, parte de ella se almacena en el metal como energia de deformacién que se
acumula en forma de dislocaciones y defectos puntuales. Al calentar de nuevo este
metal ocurren dos procesos que disminuyen la energia interna almacenada:

recuperacién y recristalizacion.

Ademds de los procesos antes mencionados y dependiendo del tiempo y de la
temperatura a la que se cdliente el metal, puede presentarse un tercer proceso
denominado crecimiento de grano, como consecuencia de la continuacion del

recocido una vez completada la recristalizacion.
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Para seguir la evolucidén de la microestructura en estas etapas, se sigue la

evolucién de una propiedad como es la textura del metal.

2.4.1. Textura

Un material policristalino estd compuesto, como su propio nombre indica, por
varios cristales cada uno orientado de manera especifica respecto de la muestra. Se
dice que un material posee textura cuando tiene una distribucién no aleatoria de las
orientaciones cristalogrdficas de los granos que lo componen. Tras el aleado mecdnico
o colada continua de los aceros, los granos deberian tener, en promedio, orientaciones
proximas a la aleatoria. Sin embargo, durante la extrusién, laminado o tfratamiento
térmico, ciertas orientaciones son mds favorables energéticamente y se desarrolla la
textura [47]. Ademds pueden enconfrarse ciertas texturas preferenciales con nombres
especificos dependiendo del material y el procesado. La textura puede medirse de
manera global (textura global) con la técnica de difraccidn de rayos X y/o de forma
local (textura local o microtextura) mediante la técnica de difraccidn de electrones
retrodispersados (EBSD - Electron Backscatter Diffraction). En un Ultimo término, las
orientaciones de los granos y/o subgranos fienen una influencia directa sobre las
propiedades mecdnicas del material que se refleja en el comportamiento anisotrépico
[48].

2.4.1.1. Representacion de la Textura

Cada orientacién cristalogrdfica viene dada por la relacion existente entre el
sistema de referencia cristalino (Zc) y un sistema externo o sistema de referencia de la
muestra (Zs) determinado por la direccion de laminacion (RD - Rolling Direction),
direccion normal (ND — Normal Direction) y transversal (TD — Transvers Direction) de la
misma y que se encuentran esquematizados en la Figura 2.12. Dicha relacién entre
ambos sistemas de referencia se puede expresar de diferentes formas, siendo las

utilizadas en esta tesis: indices de Miller, dngulos de Euler y rotacidn dngulo/eje.
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Figura 2.12. Sistema de referencia de la muestra y cristalino.

e indices de Miller (orientacién ideal) {hki}<uvw>:

Donde el plano {hkl} es paralelo al plano de laminacion/extrusion y la direccion
<uvw> paralela a la RD (<uvw>|RD). Esta notacidn es la empleada para la
representacion y andlisis mediante figuras de polos (PF — Pole Figure) y figuras de polos

inversas (IPF — Inverse Pole Figure).

Las figuras de polos (hkl) (Figura 2.13) representan la orientacién de un plano
normal dado (polo) respecto al sistema de referencia de la muestra sobre una
proyeccién estereogrdfica. Se trata, por tanto, de una proyeccion de la densidad de un

polo cristalino en una determinada direccién espacial.

TD

Figura 2.13. Figura de polos para cristales con simetria cubica.
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La figura inversa de polos estd formada por proyecciones bidimensionales que
reflejan la orientacién de la muestra con respecto al sistema de referencia cristalino. Se
registra la densidad de polos de los planos {hkl} paralelos a una direccién dada de la
muestra sobre un fridngulo caracteristico del sistema cristalino del material [49]. De
acuerdo con la simetria cristalina no es necesario representar la figura de polos
completa sino Unicamente uno de los tridngulos unitarios [50]. Para fases cUbicas, como
es nuestro caso, los vértices del tridngulo (Figura 2.14) se corresponden con granos cuyas
direcciones <100>, <110> y <111> son paralelas a la direccidon de proyeccion de la IPF
(RD en este caso) y las orientaciones intermedias se representan con colores mezcla de
los primarios. Sin embargo, todos los granos cuyos planos sean paralelos al plano de la
muestra especificado estardn localizados en la misma posicidn dentro del tridngulo
independienfemente de las rotaciones respecto a dicho eje pero pueden tener
orientaciones significativamente distintas. Por este motivo son al menos necasarios dos

IPF con distintas direcciones de la muestra para mostrar la orientacion completa [51].
Por todo esto, los mapas IPF resultan de gran utilidad para el andlisis de

materiales con texturas de fibra intensas asi como para el andlisis de orientaciones

preferenciales paralelas a una direccién de la muestra especifica.

001

Figura 2.14. Figura IPF, para cristales con simetria cubica, representando en colores las
orientaciones cristalinas.

e Angulos de Euler (@1, D, @2):

Los tres dngulos de Euler especifican la rotacién del sistema Zs hasta superponerlo

al sistema Zc empleando la convencidn de Bunge [52], que se muestra en la Figura 2.15.
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Figura 2.15. Descripcién de las rotaciones a través de los dngulos de Euler (@1, @, ¢2)
empleando el convenio de Bunge [52].

Mediante los dngulos de Euler se puede expresar completamente la orientacion
de un cristal [53] a través de la funcién de distribucidn de orientaciones (ODF —
Orientation Distribution Function). Se define la ODF como la densidad de poblacion
asociada a una orientacién dada [54]. Matemdticamente cada una de las rotaciones
descrita por el dngulo de Euler correspondiente se describe con una matriz ortogonal. La
rotaciéon resultante (g) se expresa con la matriz producto de las asociadas a cada
dngulo de Euler. El dominio de definicion de g en el espacio de las orientaciones,

también llamado espacio de Euler (Figura 2.16), es:

O<spi<2m, 0=<®<L2m, O< 2521 (2.1)

La ODF es la fraccion volumétrica (V) de cristales en el entorno dg del punto g en

el espacio de Euler:

= = f(g)dg (2.2)

[flgdg =1 (2.3)
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Figura 2.16. Espacio de Euler para cristales con simetria cUbica (a) representacién en tres
dimensiones y (b) representacion en dos dimensiones, secciones (2= constante.

e Par dngulo de desorientacion / eje de rotacion (w°/<uvw>):

Es la manera mds ampliamente usada para describir la desorientacion entre
granos vecinos. A partir de esta informacién se pueden representar los histogramas de
frecuencias de dngulos de desorientacién y la distribuciéon de ejes de rotacidén en un
determinado rango angular (seleccionado segun se requiera para cada caso de
estudio). Esta distribucion de ejes de rotacién puede representarse sobre la imagen
reconstruida de la microestructura, donde las fronteras de grano se marcan con el color

del eje de rotaciéon especifico (Figura 2.17).
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Figura 2.17. Representacién en mapa reconstruido de los ejes de rotacién especificos en el rango
de desorientacion (20 — 40°).

2.4.1.2. Texturas en BCC

Las texturas en materiales BCC son generalmente mds complejas que las de los
FCC. Ademds, para el Fe y aceros de bajo contenido en C, las texturas de deformacion
son independientes de la composicién vy el procesado e, incluso, inhomogeneidades
microestructurales como bandas de cizalla tienen muy poca influencia [55]. Tiene
especial interés la seccidén ¢2=45° de ODF, ya que en ella se presentan los principales
componentes de textura de laminacién y recristalizacién para materiales con estructura
BCC (Figura 2.18).

e Texturas de laminacién:

Describiendo la textura en funcién de los indices de Miller, se tiene que los
metales BCC poseen una textura de laminaciéon en frio caracterizada por dos tipos de
componentes:

- Fibra a o componentes con la direccidn <110> paralela a la direccidon de

laminacion (que ademds constituye el eje de la fibra), que se extiende entre los

planos {100} y {111}.

- Fibra y o componentes con el plano {111} paralela al plano de laminacion
estando comprendida la direccién entre los limites <211> y <110>. El eje de la

fibra se comresponde con <111>||ND.
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o Textura de recristalizacion:

Durante la recristalizacion de los materiales con estructuras BCC se produce una
intensificacién de las componentes situadas en torno a la fibra y en detrimento de las
componentes con {100}<uvw>. Este es el caso de materiales como el Fe y los aceros
ferriticos. La intensidad de la fibra y ser&d mayor cuanto menor contenido en intersticiales,

carbono y nitrdbgeno posea la aleacion en solucién sélida [56].

Generalmente se observa que los granos con orientacién de fibra y tienen mayor
energia almacenada, mientras que la energia de los granos con orientacion de fibra o

es menor [55].
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Figura 2.18. (a)Espacio de Euler con las principales texturas de fibra para metales BCCy (b)
corte de la seccidn @2 = 45°, mostrando los principales componentes de textura para
estructuras BCC.

2.4.2. Efecto del Tratamiento Térmico

La microestructura de un material deformado posee una alta cantidad de

dislocaciones y de energia almacenada. Si esa microestructura es sometida a un
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tratamiento térmico evolucionard de forma que los defectos infroducidos en la
deformacién (dislocaciones) cambien a una configuracidn de menor energiq,
reduciendo asi la energia almacenada y recuperando, total o parcialmente, sus
propiedades originales. Esta evolucidn incluye tres etapas que a veces pueden llegar a
solaparse: recuperacién o restauracién, recristalizacién y crecimiento de grano, siendo
distinta la fuerza motriz implicada en cada una de ellas [55]. Estas, ademds, pueden
tener lugar en condiciones “dindmicas”, es decir, durante el procesado termomecdnico
de extrusion o laminacién en caliente o en condiciones “estdticas”, esto es, durante un
tratamiento térmico posterior al procesado, como puede ser un fratamiento de
recocido. Este fipo de fratamiento térmico consiste en calentar el metal hasta una
temperatura determinada, mantenerlo a esa temperatura durante un tiempo

determinado para, finalmente, dejar que se enfrie lentamente.

2.4.2.1. Recuperacion

La recuperaciéon es la suma de todos los procesos debidos a migracién de
dislocaciones, principalmente aniquilacién y reconfiguracién, para conseguir el alivio de
tensiones internas producidas en la deformacién. Incluye varias etapas, las cuales se

encuentran representadas de forma esquemdtica en la Figura 2.19.

a) b) c) d) e)

Figura 2.19.Evolucidon microestructural durante el proceso de recuperacién: (a) marana de
dislocaciones, (b) formacién de celda, (c) aniquilacién de dislocaciones en el interior de las
celdas, (d) formacidon de subgrano vy (e) crecimiento de subgrano (segun F. J. Humphreys et al.
[55]).

En esta figura puede verse claramente la evolucidén microestructural desde la
marana de dislocaciones inicial (microestructura de deformacién, Figura 2.19(a)) hasta
la formacién de subgranos (Figura 2.19(d)), pasando por la reorganizacion de
dislocaciones en las llamadas celdas de deformacién (Figura 2.19(b)) debida a la
poligonizacién y posterior aniquilacién de dislocaciones del interior de las celdas (Figura
2.19(c)). Finalmente, tras la formacién del subgrano, puede tener lugar el crecimiento
del subgrano formado (Figura 2.19(d)) debido a los mecanismos de migracién de

subfronteras y rotacion y coalescencia de subgranos.
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Durante la deformacion se produce un niUmero desigual de dislocaciones de
cada uno de los dos signos (Figura 2.20(a)). por lo que el exceso de uno de los signos no
puede ser aniquilado (Figura 2.20(b)). Ese exceso de dislocaciones se reorganizard en
configuraciones de menor energia (celda, Figura 2.20(c)). Estas paredes de
dislocaciones pueden continuar disminuyendo su energia si las dislocaciones del interior
de las celdas se aniquilan o migran y se adhieren a las paredes de las celdas. La
desorientacién va aumentando progresivamente hasta que se transforman en fronteras
de bajo dngulo (LAGB - Low Angle Grain Boundary), que delimitan subgranos y cuyas

desorientaciones corresponden a 4° <0 < 15° (Figura 2.21).

<) ?:s

Figura 2.20. Proceso de poligonizacién (a) estado deformado, (b) aniquilacion de dislocaciones y
(c) formacién de la pared de la celda.

)

Figura 2.21.Frontera de grano entre dos granos con distinta orientacién cristalogréfica.
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El proceso de recuperacion tiene influencia sobre la siguiente etapa de
recristalizacién debido a que ambos estdn dirigidos por la misma fuerza motriz, esto es, la
disminucién en la energia alimacenada durante el procesado, por lo que son procesos
competitivos. Cuanto mayor sea la recuperacién del material menor serd la fuerza
motriz para que la recristalizacién tenga lugar. Sin embargo, la recristalizacién no puede
ocurrir sin una etapa previa de recuperacidn, aungue no tienen que ocurrir
necesariamente todas las etapas descritas para el proceso de recuperacién. Por esto,
no tfodos los materiales ni todos los fratamientos térmicos presentan necesariamente

cada uno de estos procesos.

e Recuperacion Dindmica (DRV — Dynamic Recovery):

La recuperacion dindmica durante la deformacién en caliente se caracteriza por
la formacién de microestructuras de deformacion en las que normalmente ha tenido
lugar la aniquilacion y reorganizaciéon de las dislocaciones en las paredes de baja
energia que delimitan el subgrano poligonizado. La recuperacién posterior implicard por

tantfo el crecimiento de los subgranos.

2.4.2.2. Recristalizacion

La recristalizacidén es un proceso por el cual se forman nuevos granos, con muy
baja densidad de dislocaciones, debido a la formacién de fronteras de alto dngulo
(HAGB - High Angle Grain Boundary) con desorientaciones 6 > 15° (Figura 2.21). La
orientacién de estos granos, ademds, puede ser distinta a la de la zona deformada que
los rodea. Para que la recristalizaciéon tenga lugar se requiere tanto inestabilidad
termodindmica (nucleacién), como mecdnica y cinética (HAGBs con alta movilidad). Si

una no se cumpliera, prevaleceria el proceso de recuperacion.

Ademds, se encuentra que durante el recocido, la nucleacién de granos
recristalizados en un acero laminado en frio se da en lugares preferentes como son las
fronteras de grano, bandas de transicidén o particulas de segundas fases. En funcidn de
este lugar preferencial de nucleacion, la orientacion cristalogrdfica del grano formado
se va a ver afectada [57]. Los granos con la componente {111}, por ejemplo, nuclean
generalmente en lugares adyacentes a las fronteras de grano [58][59]. La nucleacion
con orientaciéon aleatoria estd relacionada con la nucleacién estimulada por particulas
(PSN - Particle Stimulate Nucleation), en la que los nuevos granos presentan
orientaciones al azar y no estdn relacionadas con las componentes principales de la

textura de deformacién, sino con la deformacion local en torno a la particula. Por su
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parte, la nucleacion de baja energia almacenada estd relacionada con la migracién
de las fronteras de grano inducida por deformacién (SIBM - Strain Induce Boundary
Migration) y se suele dar en aceros que presentan una reduccidn en frio baja. En SIBM se
asume que existe una zona relafivamente libre de defectos en el material, que
comparte una frontera de dngulo alto con otra drea. Debido a la diferencia en la
energia almacenada entre las dos zonas a cada lado de la frontera, el grano con los
subgranos mds grandes (baja energia) irumpird en el grano adyacente con los
subgranos pequenos (alta energia). Este mecanismo es comuin en aquellos materiales

donde la dispersion de los tamanos de los subgranos es considerable.

La orientacion cristalogrdfica también influye en la velocidad de nucleacion. En
la Figura 2.22(a) se representa la velocidad de nucleacion de las principales
componentes de textura frente al tiempo de recocido [60]. Se observa que los primeros
granos en nuclear tienen las componentes {110}y {111}, y por lo tanto estos van a ser los
que en principio tengan mas tiempo para crecer. Por otra parte, la orientaciéon {100} es
la menos favorecida para la nucleacion, e incluso aunque nucleara, su fraccidn
volumétrica al final de la recristalizacion seria pequena, ya que es mds rdpido el

crecimiento selectivo de otras orientaciones.

—_—

{111}

Velocidad de Nucleacién

Tiempo de Recocido

Figura 2.22. Velocidad de nucleacién de granos recristalizados con diferentes componentes de
textura durante el recocido.

e Recristalizacién Dindmica (DRX — Dynamic Recristallization):
La DRX se caracteriza por un aumento continuo de la densidad de dislocaciones

lo que conduce a la creacién de nicleos de recristalizacidon que proporcionan la fuerza
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motriz para el proceso de recristalizacién. Esto da lugar a una microestructura formada

por granos equiaxiales.

2.4.2.3. Crecimiento de Grano

Tras la recristalizacién primaria, la disminuciéon de drea total de las fronteras de
grano reduce la energia libre de Gibbs (G). Esta disminucidn en la energia de la frontera
es la fuerza motriz para el crecimiento de grano, ya sea normal o anormal. El
crecimiento anormal de grano, también llamado recristalizacién secundaria, implica un
crecimiento extenso de un nUmero limitado de granos que consumen lo que resta de

maftriz a expensas de los otros granos.

Para aceros laminados en frio, los nUcleos mds favorecidos para el crecimiento
parecen ser aquellos que mantienen con respecto a la matriz deformada una relacién

mediante cierfo giro alrededor del gje <110> [57].

En el esquema de la Figura 2.23 pueden verse las microestructuras de los

principales procesos derivados del tratamiento térmico.

J LT
X L

ADAA AR Rl AR X
CIXX T LTI XY X
ONGOEOBROM )

e) f)

Figura 2.23. Microestructuras de los principales procesos que tienen lugar fras el fratamiento
térmico (a) Estado deformado inicial, (b) recuperacién, (c) nucleacidn, (d) recristalizacion, (e)
crecimiento de grano vy (f) crecimiento anormal de grano (segun F. J. Humphreys et al. [55]).
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2.4.3. ODS versus Ferritico Convencional

Varias son las caracteristicas que diferencian el proceso que tiene lugar tras el
tratamiento térmico en las aleaciones ODS del de los aceros convencionales fabricados
por colada continua. Para un acero ferritico convencional y sin dispersoides, el proceso
tiene lugar por un mecanismo de nucleacién y crecimiento de nuevos granos de
menores tamanos vy libres de imperfecciones y de tensiones residuales (baja densidad de
dislocaciones) a expensas de granos deformados (alta densidad de dislocaciones),
como el que se muestra en la Figura 2.24 y que se corresponde con la definicién de
recristalizacion. Estos nuevos granos son mds uniformes en sus dimensiones y menos
alargados, crecen por migracién de los limites de grano de alto dngulo y su orientacién
es distinta a la de la zona deformada que los rodea [55]. Ademds, la recristalizacion

tiene lugar a temperaturas homologas (T — Homolougus Temperature) de 0.6 Tm, donde:

Ty = — (2.4)

Figura 2.24. Secuencia de recristalizacion en un acero ferritico convencional a 650 °C durante
10 s (segun De Cock et al. [61]).
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Por el contrario, para las aleaciones ODS, la temperatura del proceso es
anormalmente alta (0.9 Tum [62]), aunque debido al proceso de aleado mecdnico
poseen una elevada energia almacenada [63] y su textura de deformacién se
corresponde con la fibra a. Debido a la diferencia en la energia almacenada entre
ambas orientaciones se justifica la diferencia en el mecanismo ya que en las ODS no
tiene lugar la nucleacién y crecimiento de nuevos granos sino, como se mostrard en
siguientes apartados, un proceso de recuperacion y posterior crecimiento anormal de

grano.

La principal caracteristica de este proceso de recuperacion es la gran diferencia
de tamano de grano enfre el estado deformado y el obtenido fras el crecimiento
anormal. Mienfras que el estado deformado presenta un tamano de grano sub-
micrométrico y alargado en la direccidn de extrusion [42][64][65], el proceso de
recuperacion induce microestructuras de grano columnar (paralelos a la direccién de
extrusion) y de gran tamano (tan largos como la muestra y cientos de micrémetros de
ancho [11]). En lo referente a la evolucidon de las orientaciones cristalogrdficas, se parte
de una textura intensa de fibra o (como ha sido referido para otfras aleaciones ferriticas
ODS [66][67]) que posteriormente se pierde a favor de granos grandes con orientaciones
<112>IRD y que se encueniran en la microestructura inicial. Es importante senalar
también que las temperaturas necesarias para producir esta microestructura, en torno a
1350 °C, implican un engrosamiento de los dispersoides [68][69][70] que podria prevenir
la mejora de la resistencia a la fluencia a altas temperaturas [37], ademds de jugar un
papel importante en el mecanismo del proceso. Estas caracteristicas y diferencias
respecto a los aceros ferriticos convencionales, junto con la microestructura fuertemente
anisotrépica obtenida, convierten el proceso de recuperacion de estas aleaciones en
un fendmeno peculiar que ha recibido gran atencidén en la literatura cientifica [71][72] vy
que aun continua [73][74][75][76][77].

Actualmente se barajan dos posibles mecanismos que justifiquen ese crecimiento
anormal por el cual solo una cantidad pequena de granos tienen una ventaja de
tamano critico sobre el resto de granos de la matriz. El primero de ellos, mecanismo de
nucleaciéon orientada, implica la desaparicion de los limites de grano de bajo dngulo.
Los granos crecen debido a la coalescencia local de subgranos que se agrupan
formando granos de gran tamano. Tras la coalescencia, los granos formados componen
el nicleo de crecimiento anormal en los siguientes estadios [72][73]. El segundo,
mecanismo de crecimiento selectivo, es debido a la mayor movilidad de determinadas

HAGBs, los nUcleos formados crecen a distintas velocidades dependiendo de su relacion
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de orientacion [71][74]. El ejemplo mds conocido de crecimiento anormal de grano
para una aplicacion industrial es la intensificacién de la textura Goss (de componente
(110)<001>) en aceros Fe-3%Si. Morawiec [75] concluyd que ninguno de estos dos
modelos puede explicar en su totalidad el crecimiento anormal de grano, y Chen et al.
[78] respaldd estas investigaciones empleando medidas de orientacién local vy
simulaciones de Monte Carlo. Posteriormente [79], observd que tan solo algunos granos
con orientacion especifica empezaban a crecer en los primeros estadios del
crecimiento anormal, es decir, no habia competencia por el crecimiento, sélo crecian
aquellos granos que “nucleaban” fras la deformacién, lo que respaldaba la teoria de
nucleacién orientada. Sin embargo, estudios realizados posteriormente [80][81]
mostraron la presencia de ambos mecanismos en aceros de muy bajo contenido en
carbono. Como se describird en esta tesis, ninguno de los dos mecanismos puede

explicar por si solo el desarrollo de la textura final en los aceros ODS Fe-Cr-Al.

2.5. Efecto de la Deformacion

Mediante el proceso de laminacidén en frio se puede llegar a obtener un material
con un espesor reducido, buenas propiedades superficiales y una planitud excelente.
Cuando la deformacién supera el limite eldstico es irreversiole y lleva consigo un
aumento de la resistencia y de la dureza del material. Este efecto, llamado
endurecimiento por deformacién, es mayor cuanto mayor es la deformacion. A
temperaturas tan bajas la energia intfroducida en el material durante la deformacién se
almacena en forma de dislocaciones y cambios en la orientacién de los granos. Sin
embargo, solo una pequena parte de la energia invertida durante el proceso queda
almacenada en el acero, mienfras que la mayor parte (alrededor de 95 %) se disipa en
forma de calor. Por tanto, la energia almacenada disminuye debido a modificaciones
en la textura y microestructura del material de partida. La deformacién en frio produce
ademds una disminucién en la temperatura a la que tiene lugar el proceso de

recristalizacion debido a los cambios microestructurales mencionados.

También se consigue combinar el endurecimiento por deformacién con la
adqguisicidn de espesores de material muy reducidos adecuados para ciertas
aplicaciones, como pueden ser chapas de automovil y el revestimiento de tubos para
intercambiadores de calor, efc. Sin embargo, el efecto de endurecimiento es tan fuerte
gue hace imposible la obtencidn directa con una Unica laminacion en frio, por lo que es
necesario un proceso que contenga varias etapas de laminacién en frio y tratamiento
térmico intermedio para ablandar y aliviar tensiones [82][83] (Figura 2.3) durante el cual

la microestructura se ve muy afectada y se producen diferentes tipos de textura. Hasta
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la fecha se han publicado algunos trabagjos relacionados con el efecto de grandes
niveles de deformacion en frio sobre la recristalizacion en ODS [66][84][85][86], pero
todos ellos contienen una Unica etapa de deformacidén en frio. En este sentido, los
trabajos de B. Leng et al [66][67] muestran el efecto de laminaciones en frio en dos

etapas sobre la recristalizacion en un acero ferritico ODS.

En la literatura también se encuentran trabajos relacionados con el efecto de
deformaciones y tensiones heterogéneas sobre la microestructura [12][64][65][87][88], la
temperatura a la que tiene lugar el proceso [89] vy la textura [65]. Las deformaciones
heterogéneas pueden ser debidas a inestabilidades en el procesado del material
(durante el proceso de deformacién), que puede introducir deformaciones pldsticas no
uniformes o bandas de deformacién. Estas se observan, dependiendo del grado de
deformacién, en muchos materiales como Cu y sus aleaciones, Al y acero. La
laminacion de un material de grano grosero hace que la deformacién se acomode en
estas bandas, que constituyen lugares preferenciales para la nucleacidn de nuevos

granos [90].

Puede considerarse que las deformaciones realizadas en estos frabajos son
relativamente bajas comparadas con las altas reducciones (70 - 90 %) conseguidas en
las laminaciones en frio, pero suficientes para conseguir el afino del grano recristalizado
y disminuir tanfo la temperatura del proceso como la intensidad de la textura. Sin
embargo, los resultados se muestran en base a muestras deformadas por doblado o
indentaciones Brinell, no se encuenfran trabajos sobre el efecto de pequenas
deformaciones que impliquen la planitud de la muestra conseguida con el proceso de
laminacién. Este estudio puede ser interesante desde el punto de vista industrial ya que
se podria optimizar aun mds la relacién costes — propiedades si, para las aplicaciones
qgue lo permitan, se pueden obtener propiedades similares pero empleando menores
deformaciones. Ademds de aportar mds datos sobre los mecanismos de recuperacion

en este tipo de aleaciones y el efecto que la deformacidn tiene sobre ellos.

En este sentido, mayores gradientes de deformacién conducen a estructuras de
granos mds finos e isotrdpicos, menores temperaturas de recristalizacion y texturas mas
heterogéneas, por lo que los resultados pueden interpretarse de modo que cualquier
cosa que haga la microestructura mas heterogénea estimulard la recristalizacion
[12][84][44].
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3. MOTIVACIONES Y OBJETIVOS

Las aleaciones ODS base Fe fueron disenadas inicialmente para su empleo en
ambientes altamente corrosivos y con temperaturas elevadas de trabajo donde se
necesita una alta resistencia a la fluencia a alta temperatura. El refuerzo de la matriz
con 6xidos de tamano nanométrico en aleaciones FeCrAl consigue esta alta resistencia

gracias al pinzamiento del movimiento por parte de las particulas dispersas,.

Lejos de la aplicacién inicial para la que fueron disenadas, las aleaciones ODS
gue se han estudiado en detalle para aplicaciones a alta temperatura se estdn
considerando en el diseno de materiales para los futuros reactores de fision, ya que
presentan varias ventajas respecto a algunos materiales empleados actualmente
(superaleaciones base Ni y Co) como son: mayor mdédulo de elasticidad, menor
densidad y un mejor comportamiento mecdnico a altas temperaturas. Ademds, estas
aleaciones mantienen una buena estabilidad dimensional, resistencia a la radiacién y, a
diferencia de las cerdmicas, son ductiles a temperaturas elevadas. Todas estas
caracteristicas convierten a las aleaciones FeCrAl en las primeras candidatas para

algunos de los componentes de los futuros reactores.

Independientemente de las propiedades especificas de la aleacion, éstas
pueden mejorarse consiguiendo una microestructura adecuada a la aplicacién
requerida. De esta forma, la microestructura deseada para su aplicacién nuclear
requiere tamanos de grano pequenos teniendo asi mayor densidad de fronteras de
grano para conseguir minimizar el efecto danino de la radiacién sobre el material. Sin

embargo, la resistencia a la fluencia a alta temperatura requerida para la aplicacion de
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estas aleaciones a alta temperatura se mejora con el desarrollo de una microestructura
de grano grande (del orden de milimitros) conseguida tras tratamientos térmicos a muy

alta temperatura.

Se asume que el desarrollo de esa microestructura de grano basto es debido a
un proceso de nucleacidén vy crecimiento anormal de grano (denominado
recristalizacién secundaria). Sin embargo, es dificil encontrar estudios acerca de esa
evolucidén microestructural que clarifiqguen los mecanismos involucrados en el
crecimiento anormal de grano, asi como un andlisis completo de caracterizacion de los

estadios intermedios del proceso.

Por tanfo, en esta tesis se persigue un objetivo general como es describir los

mecanismos involucrados en el proceso que fiene lugar cuando el material es sometido
a tratamientos térmicos a alta temperatura. Igualmente, en este trabajo de tesis se

persiguen varios objetivos particulares como son: una caracterizacién en profundidad

de la evolucion de los dispersoides (debido a la facilidad que parecen presentar al
engrosamiento) con el fin de determinar el papel que desempenan en el proceso de
recuperacion, un andlisis de la posible segregacién en la frontera de grano que pueda
influir sobre su movimiento y el efecto que pequenas deformaciones en frio ejercen
sobre la microestructura final tras el tratamiento térmico. Todo ello para tener un
conocimiento y control microestructural con el fin de conseguir la morfologia, tamano y
textura de grano adecuada para la aplicacidon deseada. Esto implicaria un
conocimiento total del efecto de la alta temperatura sobre el material lo que puede

abrir la ventana para el empleo de estos materiales a nuevas aplicaciones.
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4.  MATERIALES, ENSAYOS Y TECNICAS EXPERIMENTALES

4.1. Material

El material empleado para este trabajo de tesis fue proporcionado por PLANSEE
GmbH. La composicion quimica de dicha aleacion (de nombre comercial PM 2000™)

fue determinada por fluorescencia de Rayos-X y viene dada en la Tabla 4.1.

Tabla 4.1. Composicidn quimica de PM2000 determinada por Fuorescencia de Rayos-X.

Elemento Cr Al Ti C O N Y Fe

wt.-% 18.60 5.20 0.54 0.04 0.09 0.006 0.391 Bal.

Se trata de una aleacion base Fe endurecida por dispersion de oxidos de itrio a
la que se le han anadido Al y Cr para proporcionar resistencia a la oxidacién y corrosiéon
[91]1192][93][94]. El proceso de fabricacién se llevd a cabo por la via pulvimetalirgica y
mediante las etapas representadas en la Figura 4.1. Los componentes de la aleacion,
por un fotal de 25 Kg, se infrodujeron en bruto en un molino de bolas donde tuvo lugar el
aleado mecdnico. Tras el AM, el polvo se consolidd por compactacion isostdtica en
caliente y posteriormente se le dio forma de tubo por extrusidn en caliente a 1050 °C
[95][96][97]. Los tubos extruidos presentaban un didmetro exterior de aproximadamente

100 mm, espesor de pared de 8 mm y longitud total de 1300 mm.

45



Tratamientos Térmicos

Polvo de materiales en Aleacion HIp
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Figura 4.1. Esquema del procesado de la aleacion PM2000.

4.2. Tratamientos Térmicos

Con el objetivo de ver la evolucién microestructural durante el proceso de
recuperacion se realizaron tratamientos isotérmicos a 1350 °C y tiempos comprendidos
enfre 0 y 30 minutos (Figura 4.2(a)). Dichos tratamientos se llevaron a cabo en un
dilatémetro de temple bajo deformacién Bahr DIL 805 A/D para tener un mayor confrol
de dicha evolucion. Para ello se cortaron muestras cilindricas de 10 mm de longitud vy 4

mm de didmetro. Las velocidades de calentamiento y enfriamiento de las muestras
fueron de 5y 10 °C/s, respectivamente.
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Figura 4.2. Tratamientos isotérmicos a 1350 °C.
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4.3. Ensayos de Compresion

Para realizar el estudio del efecto de pequenas deformaciones sobre la
microestructura inicial y microestructuras obtenidas en el proceso de recuperaciéon se
deformaron, por compresion en la direccion axial (Figura 4.3), muestras cUbicas de 6xéx6
mm3 con el objetivo de reducir su longitud (L) un 2, 5, 10 y 15%. Para ello se empled una
Maguina Universal de Ensayos electromecdnica de 100 kN de capacidad de la marca
MICROTEST (Espana), Modelo EM2/100/FR, N° DE SERIE 3053.

ND

RD -

D L

Figura 4.3. Esquema de la direccidon de compresion (flechas negras) respecto de la muestra.

Segun se expresa en la ecuacion 4.1, la deformacidn (g) se calcula a partir de las

longitudes inicial y final.

(%) = ‘L‘—L x 100 (4.1)

0

Durante la compresion se va registrando en un ordenador el desplazamiento de
las mordazas en funcién de la fuerza aplicada (Figura 4.4(a)). Este desplazamiento no
coincide exactamente con el valor de AL, ya que al haber tanta diferencia de tamano
entre las mordazas y la muestra, las mordazas necesitan realizar cierto desplazamiento
para acomodarse sobre el material antes de que comience la compresion. De ahi que
en la curva haya una zona inicial de registro de desplazamiento sin registro de carga.
Por este motivo, fue necesario realizar varios ensayos hasta conseguir la deformacién
deseada. En la Figura 4.4(b) se representa la curva corregida, excluyendo los

desplazamientos de acoplamiento.
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Figura 4.4. Curva desplazamiento vs. Fuerza (a) sin correccién debida al acoplamiento y (b) con
correccion debida al acoplamiento.

Tras obtener dos muestras de cada una de las deformaciones seleccionadas (2,
5, 10 y 15%), una muestra de cada deformacion fue sometida a un tratamiento de

recocido en un horno a 1350 °C durante 1 hora y la otra se tomd como referencia.

4.4. Técnicas Experimentales de Caracterizacion Microestructural

Tras los tratamientos experimentales se prepararon muestras, tanto de la seccidén
longitudinal como transversal, para su estudio mediante Microscopia Optica (MO),
Microscopia Electrénica de Barrido (MEB), Difraccién de Electrones Retrodispersados
(EBSD - Electron Backscattered Diffraction), Microscopia Electronica de Transmision (MET)
y Tomografia de Sonda Atédmica de 3D (APT - Afom Probe Tomography) y Andlisis

Térmico Diferencial (DTA - Differential Thermal Analysis).

4.4.1. Microscopia Optica (MO)

Para la observacion con MO se embutieron las muestras en una resina polimérica
(baquelita) y se prepararon superficialmente desbastando con lijas de SiC de 600
primero y después de 1200. Seguidamente, se pulieron con pasta de diamante a 3 umy
1 um. Posteriormente, se realizd el atagque quimico superficial con una solucién
compuesta por 10 ml de metanol (CHzOH), 10 ml de d&cido nitrico (HNO3s) y 15 ml de

dcido clorhidrico (HCI).
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El estudio de las muestras mediante esta técnica se ha llevado a cabo a partir de
micrografias obtenidas por una cdmara acoplada a un microscopio Nikon EPIPHOT 200,
microscopio dptico de carga inversa cuyas caracteristicas son: aumentos hasta x1000,
campo claro, campo oscuro, luz polarizada, nomarski, sistema de adquisicion de
imagen por cdmara de video de 3 Mb, fratamiento y adquisicion de imagen en tiempo

real mediante software Perfect Image de Clara Vision.

4.4.2. Microscopia Electronica de Barrido (MEB)

La preparacién superficial de las muestras para su andlisis mediante MEB consistid
en desbaste y pulido del mismo modo que para el andlisis con MO vy posterior pulido
automdatico con silice coloidal (50 nm de tamano de particula) durante 3 minutos a 25N.
Para revelar mdas en detalle la microestructura se emplearon dos microscopios, el
primero fue un microscopio con filamento de emision de campo (FEG — Field Emision
Gun) tipo Schottkey Jeol JSM-6500F situado en el CENIM-CSIC con el que se pudo llevar
a cabo la caracterizacion microestructural y el segundo, situado en la Universidad de
Liverpool, se fraté de un microscopio de haz dual FEI-HELIOS 600i con detector de
espectroscopia de rayos X de energia dispersiva (EDXS — Energy Dispersive X-Ray
Spectroscopy) con el que se pudieron obtener los espectros de algunos de los

dispersoides.

Para el andlisis microestructural con MEB se trabajé operando a 10 kV en el modo
electrones retrosdispersados (BS — Backscattered Electrons) y a una distancia de trabajo
de enfre 6 - 10 mm (en el microscopio situado en el CENIM) y 30 kV y una distancia de
trabajo de 4 mm (en el situado en la Universidad de Liverpool). La técnica de contraste
con electrones retrodispersados estd basada en el hecho de que los electrones del haz
incidente del microscopio de barrido son refrodispersados por los granos del material de
forma distinta segin su orientacion cristalogrdfica. Este efecto permite distinguir los
granos recristalizados (es decir, zonas relativamente libres de defectos) frente a los

granos deformados asi como granos recristalizados con distintas orientaciones.

4.4.3. Difraccion de Electrones Retrodispersados (EBSD)

La textura u orientacién preferencial de los granos es una propiedad del material
de gran importancia debido a su influencia sobre procesos de recristalizacion vy
recuperacién, como el estudiado en esta tesis, asi como sobre las propiedades
mecdnicas del material tales como ductilidad, tenacidad vy fatiga [47]. Es bien sabido

[47][55][98]. que los materiales procesados por extrusion y/o laminaciéon presentan
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texturas de deformaciéon intensas. Para la determinacién de la textura de un material,
especificamente textura local, es necesario el empleo de la técnica de difraccién de
electrones retrodispersados gracias a la cual, ademds, se obtienen informaciones
relativas a distribucion de tamanios de grano, localizacion de fronteras (tanto de bajo

como de alto dngulo), identificacién de fases, etc.

La técnica se basa en el andlisis de los patrones de difraccidn constituidos por las
bandas de Kikuchi. Cada banda estd constituida por un par de lineas de Kikuchi
paralelas y cuya formacion se ilustra en la Figura 4.5. Las lineas de Kikuchi estan
directamente relacionadas con la estructura reficular de la red cristalina y son bandas
obtenidas por la difraccidn de electrones retrodispersados tras la incidencia de un haz
de electrones. Estos electrones interactUan con los dtomos ubicados en los planos
atémicos, favorecidos por la ley de Bragg, haciendo que muchos de ellos sufran
difraccion [99][100][101]]. El resultado son dos conos de difraccion por plano
cristalogrdfico cuyas intersecciones con la pantalla del detector da lugar a dos lineas
paralelas. La probeta se inclina 70° hacia la pantalla, para que se tenga una mayor
proporcidn de electrones retrodispersados que incidan sobre el detector [102]. Un
sistema de microscopia de imdgenes por orientaciéon (OIM — Orientation Image
Mapping) permite analizar e indexar en tiempo real dichos patrones obteniéndose la
orientacién en cada punto de la zona de la muestra estudiada. El ancho vy la intensidad
de las bandas estdn directamente relacionados con el espaciado de los planos
cristalinos y los dngulos entre las bandas estdn directamente relacionados con los
dangulos entre los planos del reticulado cristalino [103]. Para la indexacién de cada punto
el programa compara el patrén de Kikuchi detectado con patrones de referencia
simulados a partir de los pardmetros que caracterizan la celda unidad, indexando

pafrones cuando existe una coincidencia de siete bandas entre la muestra y la

referencia.
Haz de e Detector Andlisis de
imagen por
Planos de Muestra microscopiade

difraccion inclinada orientacion (OIM)

9 Lineasde » —
/,\ . = © Kikuchi @
. A ——> ==
(O
Conosde Pantalla —
difraccion de fésforo

Figura 4.5. Esquema de la técnica de EBSD.
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Se realizaron mapas EBSD de las distintas muestras (preparadas superficiaimente
del mismo modo que para el andlisis microestructural con MEB bajo condiciones de BS)
en el microscopio FEG-SEM Jeol JSM-6500F trabajando con un voltaje de 20 kV ubicado
en el CENIM-CSIC. Los mapas de EBSD se obtuvieron gracias al detector de electrones
retfrodispersados difractados CRYSTAL de Oxford Instruments acoplado al microscopio.
La indexacién de las lineas de Kikuchi y la determinacion de las orientaciones se llevd a

cabo con el software CHANNEL 5 desarrollado por HKL Technology.

Para que el andlisis de microtextura pueda ser concluyente es necesario tener
una superficie analizada que abarque en torno a 300 granos. Los resultados se presentan
en términos de figuras inversas de polos, funcidn de distribucidn de orientaciones y
distribuciéon de los ejes de rotaciéon para el rango de dngulos de desorientacidon 20 — 40°
(explicados en el apartado 2). También se hard uso de los mapas de distribucion de
desorientaciones o mapas Kernel. Estos se emplea para localizar en el mapa cambios
pequenos en la orientacion resaltando las regiones de mayor deformacioén,
representando la desorientacién local media para desorientaciones menores de la
definida como subfrontera de grano (fijada en 4°). Se obtiene calculando la
desorientacion media entre cada pixel del mapa vy los pixeles que lo rodean y asigna a

ese pixel el valor medio de las desorientaciones medidas.

4.4.4. Microscopia Electronica de Transmision (MET)

Para el andlisis por MET se emplearon varios microscopios dependiendo de la
finalidad de la caracterizacion. El microscopio Jeol JEM-200 CX trabajando a 200 keV
localizado en CENIM-CSIC se empled para la caracterizacién microestructural y los
microscopios Jeol JEM-2100F MET/FEG-MET trabajando a 200 keV localizado en el
Nanoinvestigation Centre at Liverpool (NiCal) en la Universidad de Liverpool y Jeol JEM-
3000F a 300 keV ubicado en el Centro Nacional de Microscopia Electronica (CNME)
para la caracterizacion de los dispersoides. El microscopio Jeol JEM-3000F se trata de un
microscopio de alta resolucidén (HRTEM - High Resolution Transmission Electron
Microscopy) que tiene instalada una unidad de barrido por transmision electrénica
(STEM — Scanning Transmission Elecfron Microscopy) y detectores de campo oscuro de
dngulo alto e intermedio (HAADF - High Angle Angular Dark Field y LAADF - Low Angle
Angular Dark Field). La utilizacién conjunta del espectrometro EDXS acoplado junto con
la unidad de STEM vy los detectores de campo oscuro asociados, permiten llevar a cabo

una caracterizacidon quimica a nivel atémico.
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El empleo de este tipo de microscopia requiere la preparacidon de muestras muy
delgadas, para lo que se cortaron muestras cilindricas de 3 mm de didmetro y 0.2 mm
de espesor, que posteriormente se adelgazaron a espesores de 40 um con una lija de
SiC de 600 en una cubeta con agua para evitar el sobrecalentamiento de las muestras
debido a su bajo espesor. Posteriormente las muestras fueron adelgazadas por
electropulido en una Struers Tenupol 5 empleando como electrolito una disolucién de
80% etanol (CHsCHsOH), 15% glicerol (HOCH2-CHOH-CH20OH) y 5% d&cido perclérico
(HCIO4) con un voltaje de 20V, flujo sencillo y una temperatura de -6 °C. Gracias a este

Ultimo adelgazamiento se consiguen superficies transparentes a los electrones.

Para realizar un andlisis estadistico del tamaio de los dispersoides se produjeron
réplicas por exfraccion de carbono, lo cual permite examinar dreas de muestra
relativamente amplias (comparadas con las Idminas delgadas) en el microscopio de
transmision. Las réplicas fueron preparadas segun el *método de réplicas en dos pasos”
de Fukami [104] y se examinaron en el microscopio Jeol JEM-200 CX apoyadas sobre

una malla de Cu.

Por otro lado, el andlisis de las particulas por EDXS proporciond informacién de Ia
composicion de los distintos dispersoides gracias al andlisis de los espectros con el
software INCA Energy. Por Ultimo, el andlisis de las micrografias obtenidas en el
microscopio de alta resolucidn con el software Digital Micrograph permitié la obtencién
de las respectivas transformadas rdpidas de Fourier (FFT — Fourier Fast Transformation).
Estas son un algoritmo de cdlculo que permite generar por ordenador una imagen
digital del patron de difraccidon a partir de las distancias interplanares de Ia imagen
digital de alta resolucion. Los resultados obtenidos mediante el andlisis de las FFT y
contrastados con el software simulador de patrones de difraccién CrystalMaker,

proporciond informacién acerca de la estructura cristalina de los dispersoides.

4.4.5. Tomografia de Sonda Atdmica en 3D (APT)

La tomografia de sonda atdmica es una técnica de microscopia que
proporciona imdgenes, en tres dimensiones y a nivel nanométrico, de los materiales
combinando de manera Unica resolucidon espacial y quimica, ya que la técnica
combina un microscopio idnico (FIM — Field lon Microscope) y un espectrébmetro de
masas. En la Figura 4.6 se muestra un esquema de esta técnica y los componentes
bdsicos. En APT los dtomos son progresivamente arrancados de la superficie de la
muestra, que presenta forma de aguja, por un proceso de ionizacién debido a la

generacién de un campo eléctrico intenso. Este campo eléctrico se produce gracias a
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un voltaje pulsado (4 — 10 kV) generado por el electrodo local (LEAP — Local Elecfrode
Afom Probe) situado en las proximidades de la muestra, la cual se encuentra en

condiciones de alto vacio (2x10-8 Pa) y temperaturas criogénicas (entre -230 y -150 °C).

Los dtomos ionizados vigjan en trayectorias radiales de unas cuantas decenas de
nandmetros hasta impactar confra una pantalla con detector de posicion donde su
identidad quimica es determinada por un espectrémetro de masas por tiempo de vuelo
[105][106].

Electrodo local Detector de posicion Reconstrucdién

3D

Muestra

HV dc
(4-10 kV) -
T Datos de g \Qv:
Voltaje pulsado tiempo de vuelo >

y posicion 1014
|

Figura 4.6. Esquema y componentes de un equipo de tomografia de sonda atémica con
electrodo local.

Todos los iones impactados (detectados como corrientes idnicas) son separados
en un espectrometro de masas de acuerdo con su razdn masa/carga (m/n) y cuyo valor

estd directamente relacionado con el tiempo de vuelo (t) segun la siguiente ecuacion:

2
=CV (—) (4.2)
donde V es el voltaje, d la distancia entre la fuente de ionizacién y el detector y
C una constante de valor conocido (0.19).
Al detectarse los iones como corrientes idnicas sus intensidades son

proporcionales a sus abundancias respectivas y son representados en espectros como el

de la Figura 4.7
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Figura 4.7. Espectrédmetro de masas indicando la intensidad (nUmero de iones) y quimica de los
iones detectados.

Para poder hacer una reconstrucciéon 3D de cada dtomo en la punta, las
posiciones X e Y son determinadas a partir de las posiciones de impacto Xp,Yp (Figura

4.6) empleando las siguientes expresiones:

X = Er"szd (4.3)
Y = —fr’iiy 4 (4.4)

donde € es el factor de compresion de imagen vy ri el radio de curvatura de la

muestra.

Finalmente, la posicidn 7 se determina a partir del pulso que origind dicho
impacto. De esta manera se reconstruye el volumen evaporado y como resultado se
obtiene un conjunto de datos tomograficos, de algunos cientos de nm de longitud, que
indican las coordenadas espaciales y las identidades quimicas de decenas a cientos de

millones de dtomos con una resolucidon sub-nanométrica.

Las muestras fueron caracterizadas usando la sonda atdémica LEAP 4000X HR
(Cameca Instruments) situada en Oak Ridge National Laboratory. Todos los experimentos
se realizaron a una temperatura de -200 °C, fraccidén de pulso de 0.2 y velocidad de
repeticion de pulso de 100 — 200 kHz. Su preparacion se llevdé a cabo mediante la

combinacién de electropulido estdndar en dos etapas con un dispositivo Simplex
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Electropointer™ y mecanizado idnico anular en un microscopio dual de barrido

electrénico y haz de iones focalizados (FIB — Foccus lon Beam) FEI Nova 200.

El dispositivo para realizar el electropulido en dos eftapas se encuentra
esquematizado en la Figura 4.8(a). En la primera etapa, las muestras, en forma de prisma
de 1x1x12 mms3, se sumergen parcialmente en una disolucion de 75% dcido acético
glacial (CHsCOOH) y 25% de dcido perclérico (HCIO4) y dentro del anillo de metal noble
(catado). Al aplicar una diferencia de potencial entre la muestra (dnodo) y el anillo, la
muestra se ird adelgazando y puliendo segun las etapas representadas en la Figura
48(b). Es necesario acompanar al proceso con un movimiento ascendente vy
descendente para evitar el ataque preferente de la muestra en la infterfase aire-
electrolito. Una vez la muestra tiene forma de punta se cambia el electrolito para realizar
la segunda etapa del electropulido. En esta ocasidon el electrolito es una disolucion de
98% 2-butoxietanol (CHs(CH2)3O(CHz)2:0OH) vy 2% dcido perclérico (HCIO4) y proporciona
un adelgazamiento y pulido mucho mds controlado consiguiendo muestras en forma de
aguja muy finas y afiladas. Finalmente las muestras se llevan al microscopio FIB para
mejorar aun mas la calidad de la muestra y eliminar capas superficiales de éxidos e

impurezas. De esta manera se consiguen puntas como la mostrada en la Figura 4.8(c).

a) nferrupfor]  Muestra b) Eectropulido: 1° etapa

/ iarEag) /B *< Muestra
Electrolito
Cdatodo
1 circular
Cdmara
=
Electrolito

Figura 4.8. (a) Esqguema de electropulidora para preparacién de muestras para APT, (b) etapas
del adelgazamiento y formacién de la punta y (c) punta tras el mecanizado con FiB.

El andlisis de los datos obtenidos por APT se realizd con el software de
visudlizacién en 3D ivas (Imago Scientific/Cameca) y se representan en términos de
mapas atémicos, superficies de isoconcentracién y perfiles de concentracién. La Figura
4.9(a) muestra un ejemplo de mapa atémico de Ti y reconstruccién en 3D de la posicidon

de los dtomos de Ti en la muestra analizada. De esta forma, diferentes fases,
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precipitados, conglomerados, intercaras y fronteras de grano pueden ser detectadas a
partir de la acumulacion local de soluto en dichas caracteristicas. Una de las
herramientas mds Utiles para delimitar la acumulacion local de soluto son las
denominadas superficies de isoconcentracién, como se muestra en la Figura 4.9(b). En
esta representacion en 3D, se identifican automdticamente superficies que delimitan
para el elemento de interés un contenido en soluto mayor o igual al seleccionado. Por
Ultimo, los perfiles de concentracidon (Figura 4.9(c)) permiten representar la
concentracién de un determinado elemento en funcidn de la distancia a lo largo de

uno de los ejes de coordenadas (X, Y, z).

a) b)

—Perfil cc. Ti (at. %)

<)

at. (%)

0 5 10 15
Distancia (nm)

Figura 4.9. Aleacién PM2000 en el estado de recepcidon (a) mapa atémico de Ti, cada punto rosa
corresponde a un dtomo de Ti; (b) superficie de isoconcentracién 2 % at. Ti donde se observa la
segregacién de Ti en la frontera de grano y (c) perfil de concentracién de Ti a lo largo del gje x.

4.4.6. Andlisis Térmico Diferencial (DTA)

El andlisis térmico diferencial es una técnica que mide las transiciones tanto

endotérmicas como exotérmicas en funcién de la temperatura. Permite por tanto la
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determinacién de temperaturas caracteristicas debidas a cambios fisicos y/o quimicos
midiendo la diferencia de temperatura entre una muestra y un material de referencia
(térmica, fisica y quimicamente inerte), ambos sometidos al mismo proceso de
calentamiento. En el caso de que ocurra un proceso endotérmico (AH positivo), la
temperatura de la muestra sufrird un retraso respecto a la de la referencia mientras
continda el programa de calentamiento, lo que implicard un pico respecto a la linea
base hacia abagjo en la curva Flujo de calor vs Temperatura (Figura 4.10). Si por el
confrario ocurre un proceso exotérmico (AH negativo) la respuesta serd en sentido

contrario.

T T

200 400 600 800 1000 1200

T

1400 1600

.
o & o
—
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Pico exotérmico

Flujo de Calor (V)
)
33

Picos endotérmicos

Temperatura (°C)

Figura 4.10. Curva Flujo de calor en funcién de la temperatura para la aleacién en el estado de
recepcion.

El rango de temperatura de andlisis fue desde la temperatura ambiente hasta
1400 °C a una velocidad de calentamiento de 4 °C/min. El tipo de linea base empleado
para la integracién del drea bajo la curva y determinaciéon del méximo (o minimo para
picos debidos a cambios endotérmicos) fue sigmoidal tangencial dado que es el
método que mejor tiene en cuenta la no horizontalidad de la linea base. Las medidas se
realizaron en un analizador térmico diferencial acoplado a un espectrémetro de masas
de alta resolucién SETARAM, modelo SENSYS EVOLUTION (DTA/TGA).

Para el material de estudio de esta tesis, el andlisis térmico diferencial ha
permitido evaluar el efecto de pequenas deformaciones sobre el mecanismo y la

temperatura a la que tiene lugar el proceso de recuperacion.
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5.  MECANISMOS QUE CONTROLAN EL PROCESO DE
RECUPERACION

En este apartado se presentardn y discutirdn los resultados mds relevantes del
estudio del proceso de recuperacidn en la aleacién PM2000 para posteriormente
deducir el mecanismo que rige dicho proceso. En primer lugar se analizard
detalladamente la evolucion de la microestructura, textura y evolucidn de los
dispersoides con la temperatura y la influencia que éstos tienen en el proceso global de
recuperacion. Este estudio se llevard a cabo mediante varias técnicas
complementarias, como metalografia, distintas microscopias electrénicas (MEB, MET,
HRTEM, STEM y EBSD) y tomografia de sonda atomica (APT).

5.1. Resultados

En este apartado se presentardn en primer lugar los resultados obtenidos
respecto a la microestructura y dispersoides en el estado de recepcidn para

posteriormente analizar su evolucién durante el tratamiento térmico.

5.1.1. Caracterizacion Estado de Recepcion

El examen microestructural del material en el estado de recepcidon o deformado
llevado a cabo por MET y MEB muestra una microestructura constituida por granos
anisotrépicos alargados en la direccidon de laminacién. Como puede verse en la Figura

5.1, los granos tienen una alta relacién de aspecto (GAR=4) y miden 3 - 4 um de longitud
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y 0.5 um de didmetro. La imagen MET de la Figura 5.2 muestra en mds detalle la
microestructura observada: granos alargados y con relativa baja densidad de
dislocaciones, las cuales se encuentran pinzadas por los dxidos. Todo ello sugiere que el
mecanismo de ablandamiento durante la deformacién pldstica sufrida en el procesado
(extrusidn) a alta temperatura sea recuperacién dindmica y no recristalizacién dindmica
lo que estd en concordancia con el frabajo de Cizek y Wynne [107]. Estos autores
estudiaron en un acero inoxidable duplex austenitico/ferriico el mecanismo de
ablandamiento dindmico en la ferrita a fravés del estudio de las desorientaciones entre
granos ferriticos. Cizek y Wynne [107], no enconfraron ninguna evidencia de la existencia
de un proceso de recristalizacién dindmica que involucre nucleacién y crecimiento de
nuevos granos en la ferrita, lo que les llevd a clasificar el mecanismo de ablandamiento
como recuperacién dindmica. Este, ademds, se caracteriza por un aumento gradual en
las desorientaciones entre granos vecinos durante los primeros estadios de la
deformacién, lo que conduce a la formacién de una red compleja de subfronteras de
grano compuesta por una mezcla de paredes de alto y bajo dngulo que no exceden

los 20° de desorientacion.

COMPO  10.0kV fum WD 9.9mm

Figura 5.1. Estado de recepcidén (a) Micrografia MET de una regién amplia de la microestructura
en la seccién longitudinal (la flecha indica la direccién de extrusiéon) y (b) micrografia MEB de la
seccion transversal.
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Figura 5.2. Micrografia TEM del estado de recepcidon mostrando la distribucién de dislocaciones
dentro de los granos. La flecha indica la direccidn de extrusion.

Por tanto, la microestructura del material en el estado de recepcién corresponde
con una microestructura de granos propiamente dichos y no una microestructura de
deformacién, como ha sido comunicado anteriormente [46][108]. Este resultado
confrasta con los resultados obtenidos por autores como M.C. Somani [109] y M.M.

Baloch [110] en aleaciones base Ni similares.

Los resultados obtenidos con MET estdn de acuerdo con los mapas OIM tomados
en esa regién y que se muestran en la Figura 5.3(a). En dicha figura las fronteras de bajo
dngulo se encuentran marcadas en blanco mientras que las fronteras de alto dngulo en
negro. La morfologia de grano bien definido, asi como la ausencia de una estructura de
celdas de deformacién mostrada en el mapa de desorientacion o mapa Kernel de la
Figura 5.3(b) (el cual representa la desorientacién local media para desorientaciones
menores de la definida como subfrontera (fijada en 4°)) estdn totalmente de acuerdo
con la suposicién de que el material ha sufrido procesos de recuperacién dindmicos
durante el procesado. En este sentido, los procesos de DRV que tienen lugar durante el
proceso de fabricacidn a alta temperatura podrian explicar la microestructura
observada en el estado deformado (Figura 5.3(a)), formada por granos alargados
divididos por subgranos poligonalizados. Cabe senalar, ademds, que las subfronteras se

encuentran homogéneamente distribuidas en la microestructura.
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Figura 5.3. Estado de recepcién: (a) mapa OIM de la seccidn transversal, representando las
HAGBs (negro) y LAGBs (blanco) y (b) mapa Kernel de la seccién longitudinal, la flecha indica
la direccién de extrusion.

El andlisis de la microtextura (textura local) se llevd a cabo mediante los mapas
IPF que se muestran en la Figura 5.4, donde cada una de las secciones del tubo
(longitudinal Figura 5.4(a), transversal Figura 5.4(b) y superficial Figura 5.4(c)) son
analizadas respecto a la direccién Z del sistema de referencia de la muestra y que
coinciden con la ND, RD y TD, respectivamente. Puede verse claramente en la Figura
5.4(a) que cierta cantfidad de granos orientan sus direcciones <100>IIND, es decir, su
plano (100) estd paralelo a la superficie del fubo. Por otro lado, la Figura 5.4(b) revela
una orientacién, de intensidad muy fuerte, cuya direccién <110> se sitUa paralela a la
RD. Esta textura es tipica de materiales deformados por extrusion y/o laminacién con
estructura BCC como se menciond en apartados anteriores. Por Ultimo, la Figura 5.4(c)
muestra que en el plano de la direccidon de laminacién la direccidn de orientacién
preferencial corresponde con <111>ITD con una intensidad andloga a la de la Figura
5.4(a), es decir, el plano (111) estd paralelo al plano transversal del tubo. Por tanto, se

puede concluir, teniendo en cuenta las intensidades, que la microestructura en el
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estado de recepcion del material presenta una fuerte textura <110>IRD y con una
intensidad mds débil para <111>ITD y <100>IIND. Estos resultados indican que el material
en el estado de recepcidn no presenta una textura de fibra, ya que ésta estaria
caracterizada por tener una fuerte textura <110>IRD y textura aleatoria en las otras

direcciones del espacio, no siendo la situacién observada en este caso.

Figura 5.4. Mapas IPF y distribucién y frecuencia de las direcciones paralelas a la direccién de
andlisis Z del material en el estado de recepcién: (a) seccidn superficial, (b) transversal y (c)
longitudinal. (d) Esquema de las distintas secciones del tubo, cddigos de color para los mapas IPF
y leyenda.

Pero como se menciond en la introduccién, los mapas IPF para sistemas clUbicos
no representan totalmente la textura cristalina, sino direcciones cristalogrdficas
preferenciales. Para definir la textura es necesario recurrir a los mapas ODF. Los
resultados, obtenidos con los mapas IPF, son consistentes con el andlisis de la textura
mediante ODF que se muestra en la Figura 5.5. La correspondiente seccidén ¢2=45° del
espacio de Euler confirma la existencia de una fuerte textura <110>IRD correspondiente
a la fibra a con el méximo de intensidad en {001}<110> y un componente secundario

{111}<110> perteneciente a la fibra y.
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Figura 5.5. (a) Seccién ODF @2 = 45° del material en el estado de recepciony (b) corte de la
seccién @2 = 45°, mostrando los principales componentes de textura para estructuras BCC.

Es importante tener en cuenta que tanto los IPF como ODF representan medidas
de distribuciéon por lo que orientaciones muy débiles, es decir, muy poco intensas, no
aparecen reflejadas en ellos. Este es el caso de la orientacion <112>|RD que, como
muestra la Figura 5.6, supone un 10% (morado) del total de los granos indexados. Del
total, la orientacion <110>|RD (verde) supone un 80% y el 10% restante (gris) a otras
orientaciones que se denominardn aleatorias y que no son caracteristicas de estos
materiales. Una caracterizacion cualitativa mds en profundidad de cada seccidn del
tubo permitid observar una pequena pero importante diferencia entre los granos con
orientaciones <110>y <112>: |los primeros se encuentran subdivididos por subfronteras de

grano mientras que los segundos en su gran mayoria estdn libres de LAGBs.

Figura 5.6. (a) Mapa OIM de la seccién transversal de la muestra en el estado de recepciéon
representando los granos con orientaciones <110>|RD (verde), <112>|RD (morado) y aleatoria
(gris) y (b) situacién de cada uno de los granos en el tridngulo IPF y leyenda de fronteras de
dngulo.
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El andlisis de textura realizado muestra diferencias significativas con los aceros
ferriticos tradicionales laminados en frio. Muchos estudios sobre aceros con bajo
contenido en carbono y laminaciones en torno al 75% de deformacion indican que la
subestructura varia enormemente de un grano a ofro y que existe una correlacion clara
entre dichas subestructuras y la orientacién de los granos como ha sido discutido por
Hutchinson [98]. De una forma simplificada, puede decirse que hay principalmente dos
tipos de estructuras de dislocaciones: celdas equidxicas difusas y estructuras de
microbanda alargada con subfronteras [111]. En términos de componentes principales
de textura, las celdas equidxicas se encuentran en la llamada fibra o y las estructuras de
microbanda son caracteristicos de la textura de fibra y. Para el material estudiado aqui,
se observd una fiora o y ninguna evidencia de fibra y excepto su componente
(111)<110>, lo que es significativamente diferente de los aceros ferriticos tradicionales
laminados en frio cuya textura en el estado deformado estd constituida, como se
muestra en el ejemplo de la Figura 5.7(a), por fibra y y a. En estas aleaciones la etapa de
nucleacién de nuevos granos es clara, observdndose ademds que la textura de
recristalizacion se cormresponde con la fibra y (Figura 5.7(a)). Ademds en la Figura 5.7(b)
se muestran los mecanismos de nucleacién asociados a las componentes principales.
Las fibras a y y se senalan con un circulo azul y rojo, respectivamente. Puede verse como
la nucleacién preferencial para este tipo de aleaciones es de la llamada de alta
energia, hecho que concuerda con lo expuesto en el apartado 2 sobre la velocidad de

nucleacién de cada orientacion y representado en la Figura 2.22.

a) b) 0°

B <
S,

90°
\
{

Estado Estado nucleacién de baja energia
deformado recristalizado
= nucleacién de alta energia
100w q) l
3oom
4008@
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600 @

nucleacién en BD \
900 L 1 1 1 —L B S —

[J-{001}<110> [ - {110}<001> (Goss)

@ - {554)<225>  —— - {111}<hKI> (y)

Figura 5.7. (a)Textura de un acero ferritico convencional en el estado deformado y recristalizado y
(b) principales orientaciones y mecanismos de nucleacion asociados. BD=Bandas de
deformacidn. Las fibras a y y se seialan con un circulo azul y rojo, respectivamente.
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5.1.1.1. Caracterizacion y Distribucion de los dispersoides

El andlisis microestructural del material en el estado de recepciéon mostrd que las
particulas mds finas se encuentran pinzando el movimiento de las dislocaciones (Figura
5.2) lo que mejora la resistencia a fluencia. Por ofro lado, algunas particulas groseras se
encuentran alineadas a lo largo de la direccidén de laminacion como puede verse en la
Figura 5.8(a). En esta figura ademds se aprecian algunos granos libres de precipitados
en su inferior pero no sus HAGBs mientras que otros granos tienen una alta densidad de
precipitados fanto en el interior como en las HAGBs, efecto conocido como efecto de
canalizacién y debido al proceso de extrusion [112]. Sin embargo, las observaciones
realizadas con MET en PM2000 han permitido concluir que las particulas en la aleacion
se encuenfran homogéneamente distribuidas (Figura 5.8(b)). El andlisis de dispersion de
tamanos se realizd en réplicas con extraccién de carbono vy los resultados se muestran
en la Figura 5.8(c) como una distribucion de frecuencias en funcién del tamanio de las
particulas. Se observa que los didmetros de particula varian desde 3 hasta 100 nm,
siendo el valor medio 19 nm. Para cada condicién estudiada se midieron hasta 300

particulas distintas.

C) Temperatura Ambiente
Media=19 nm
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Figura 5.8. Estudio por TEM de los dispersoides en el estado de recepcidn: (a) distribucién de los
dispersoides alineados en la HAGB, (b) imagen de la exiraccidén por réplica de carbono vy (c)
distribucién de tamanos de las particulas.
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Por otro lado, el andlisis de la composicidon quimica y estructura cristalina de los
éxidos que hay en la microestructura en el estado de recepcidn tras el proceso de
fabricacion, nos ha permitido determinar diferencias en la estructura cristaling,
composicidon quimica y tamanios de los dispersoides. La variedad en las particulas
analizadas es un indicio de la complejidad de las reacciones quimicas que tienen lugar
durante el procesado de la aleacion. El andlisis realizado con la combinacion de HRTEM
y STEM-EDSX muestra la formaciéon de grandes inclusiones de a-Al203 y Ti(C,N), éxidos
complejos de Y-Al asi como Y203 (Figura 5.9 y Figura 5.10). El alto contenido en Al en la
aleacién sugiere que dichos dxidos no son restos de la itria original infroducida, sino que
ésta se disuelve en solucién sélida durante el proceso de aleado mecdnico, por lo que
una nueva distribucidn de particulas de Oxido precipita durante la  extrusidon
[21]1[113][114]. Ademds, la pequena canfidad de particulas de Ti(C,N) encontradas,
anadido al relativamente alto contenido en Ti en la aleacidn, sugiere que hay un exceso

de Ti en solucion sélida en la matriz.

Segun su tamano, los éxidos que se encuentran en la microestructura del estado
de recepcién podrian clasificarse en dos grupos. El primero, constituido por a-Al2O3 vy
Ti(C,N), tienen tamanos medios en torno a los 100 nm y se espera que sean las particulas
mas grandes [115]. La Figura 5.9 muestra una micrografia STEM de ambas particulas y sus
espectros. Debido a la baja fiabilidad en la cuantificacidn de elementos ligeros (por
debajo del Na) no se ha anadido la cuantificacién de los mismos, pero si la
identificacién de los picos caracteristicos de cada elemento. El segundo grupo estd
constituido por las particulas de menor tamano (entre 5 y 10 nm). Gracias a la
combinacién de HRTEM vy simulacién de patrones de difraccidn se identificaron tres tipos
de Oxidos: Y203 (Figura 5.10 (a)), YsAlsO12 granate (YAG)(Figura 5.10 (b)) y YAIOs
hexagonal (YAH)(Figura 5.10 (c)).
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100 nm

b)

Figura 5.9. (a) Imagen de STEM de Al20s y Ti(C,N) en el estado de recepcién (b) espectro de la
particula de Al203 y (c) espectro de la particula de Ti(C,N).
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Figura 5.10. Im&genes de HRTEM y respectivas FFTs indexadas de las particulas Y-Al encontradas
en el estado de recepcidn (a) Y203, (b) YAG y (c) YAH.
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5.1.2. Evolucion Durante el Tratamiento Térmico

La temperatura de recristalizacién de la aleacidn PM2000 se determind por
medio de ensayos de calorimetria DTA. En la Figura 5.11 se muestra la curva DTA de
calentamiento (azul) y derivada (rojo) donde se indica la temperatura para la cual fiene
lugar la recristalizacion. El proceso de recristalizacién en una aleacién metdlica viene
indicado por un pico exotérmico. Para el caso de la aleacidén PM2000 éste se identifica
en 1367 °C para calentamiento continuo a 15 °C/min. A continuacién se detectan
procesos endotérmicos a 1420 °C que podrian asociarse con fusidbn en borde de grano,

ya que el tamano del pico es limitado.

Flujo de Calor (uV)

[ 00 400 600 &0 1000 200

Temperatura (°C)

Figura 5.11. Curva de calentamiento continuo (azul) y derivada (roja) de la muestra en el estado
de recepcion de la aleacién PM2000.

Como se indicd en el apartado 3, con el propdsito del estudio de la evolucion de
la textura y microestructura de la aleacién PM2000 durante el proceso de recuperacion,
el material fue sometido a tratamientos isotérmicos a 1350 °C y tiempos entre 0 y 30 min.
En primer lugar, en el fratamiento sin mantenimiento en el tiempo, es decir, 0 min, no se
observan cambios microestructurales significativos excepto un pequeno aumento en el
tamano de grano como se muestra en la Figura 5.12(a). Transcurridos 6 min a 1350 °C, se
observan cambios significativos en la geometria del grano, el cual pasa de alargado a
equidxico, asi como un engrosamiento de los éxidos (Figura 5.12(b)). Se observa por
tanto una disminucién progresiva del GAR inicial durante el tratamiento. Ralph et al.
[116] indican que la disminucién en el alargamiento del grano es debido no solo a la

restauracién de la geometria equidxica (mds cercana al equilibrio geométrico), sino
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también a un crecimiento rdpido de subgranos. Posteriormente, para mantenimientos
de 15 min (Figura 5.12(c)) tanto granos equidxicos como dispersoides crecen hasta que
tiene lugar el crecimiento anormal de grano (Figura 5.12(d)).

El marco total de tiempo del proceso completo, es decir, desde la fransicidon
grano alargado-equidxico al crecimiento anormal del grano, es aproximadamente de
20 min a 1350 °C. Ademds, segun la secuencia de la Figura 5.12, parece claro que no

existe una etapa de nucleacién inicial.

Figura 5.12. Micrografias SEM de las secciones longitudinal (a - c) y transversal (d) tras el
tratamiento a 1350 °C durante (a) 0 min, (b) émin, (c) 15miny (d) 25 min.

Por otro lado, la distribucién de direcciones preferenciales (representada en
mapas y tridngulos IPF) y las ODF de las muestras tratadas se muestran en la Figura 5.13 y
Figura 5.14, respectivamente. En la secuencia de la Figura 5.13(a) - (c) puede verse
cdémo la direccidn de orientacion preferencial continda siendo <110>||RD hasta que el

crecimiento anormal de grano tiene lugar (Figura 5.13(d)).
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Recurriendo a los mapas ODF para definir completamente la textura, en la
secuencia de Figura 5.14(a) - (c) puede verse ademds, coémo la textura en los primeros
estadios de la recuperacidon continda siendo la fibra a (con los mdximos de intensidad
para {001}<110>) y componente secundario {111}<110> que se observaba en el estado
de recepciéon (Figura 5.5(a)) pero con menores intensidades. Estas ademds se van
debilitando en favor de la textura de cubo {001}<110> (Figura 5.14(c)). Por el conftrario, la
etapa de crecimiento anormal de grano representada en la Figura 5.12(d) muestra un
cambio significativo en la textura desde la {001}<110> a la <112>|RD (Figura 5.13(d)),
especificamente {012}<112> (Figura 5.14(d)). Al no tratarse de una componente de la
fibra a ni vy, la seccidon de @2 indicada para su identificacién es g2 = 0°. Aungue no es una
orientacién tipica para este tipo de materiales no resulta raro, ya que esta componente
estd ligeramente desorientada respecto a la (011)<211> perteneciente a la fibra &, la

cual también se puede encontrar en materiales BCC aunque no de forma habitual

Figura 2.18(a).
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Figura 5.14. Seccién ODF @2 = 45° (a - c) y @2 = 0° (d) tras el fratamiento a 1350 °C durante (a) 0
min, (b) émin, (c) 15miny (d) 25 min.

La Figura 5.15(a) muestra la distribucién de dngulos de desorientacion entre los
granos para los fratamientos de referencia. De su observacién puede concluirse que,

previo a la Ultima etapa de la recuperacion, la evolucidn microestructural implica un
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aumento en la frecuencia de las LAGBs conforme aumenta el tiempo del tratamiento
mientras que las HAGBs parecen no sufrir una evolucion significativa. Por otro lado, el
mapa IPF del estado final representado en la Figura 5.15(b) muestra la enorme
diferencia en el tamano de grano enfre los granos de la matriz y el grano en
crecimiento. Parece que la Ultima etapa del proceso de recuperacién de la aleaciéon
PM2000 supone el crecimiento selectivo de granos presentes en la microestructura inicial
y con orientaciones cercanas a la <112>, argumento que concuerda perfectamente

con los resulfados mostrados en las Figura 5.13(d) y Figura 5.14(d).

—— Omin

— 6min

15 min
" 25min

Aleatoria

Frecuencia (%)
w

Desorientacién (°)

C) Py = 0°
; \&/

307 °

0 :

) 1

607 =
v T m T

0 30 60 90

Figura 5.15. (a) Histogramas de desorientacién a distintos tiempos de tratamiento térmico, (b)
mapa IPF del estado inicial del crecimiento anormal de grano y (c) seccidon ODDF @2 = 0° del
mapa (b), la orientacion senalada con la flecha corresponde al grano basto.

Ademds, para el caso especifico de la Figura 5.15(b) la componente de textura
del grano basto en crecimiento corresponde con (110)<112> como puede observarse

en la seccidon ODF @2 = 0° representada en la Figura 5.15(c).

74



MECANISMOS QUE CONTROLAN EL PROCESO DE RECUPERACION
Por tanto, puede decirse que hay una direccidn preferencial en la orientacién

del grano con crecimiento anormal (<112>||RD) que consume el resto de la matriz a

expensas de los granos con orientacién <110>||RD [117][118].

5.1.2.1. Efecto sobre las particulas

Con el fin de anadlizar la evolucién de los dispersoides durante el proceso de
recuperacion se seleccionaron tres tratamientos isotérmicos (1350 °C) que aseguraran
una microestructura previa al crecimiento anormal de grano. Estos fueron: 6, 10 y 20 min.
El efecto que el fratamiento térmico provoca sobre las particulas se muestra en la Figura
5.16, donde puede verse que el tamano medio de las particulas aumenta segun tiene
lugar la primera etapa del proceso. Estas observaciones estdn de acuerdo con el andlisis
realizado sobre réplicas de extraccidon de carbono de la muestra fratada térmicamente
a 1350 °C durante 3h mostrado en la Figura 5.17. Si se compara dicha figura con la
Figura 5.8(c), donde se analizaban los tamanos de las particulas en el estado de
recepcion, puede verse el aumento en el rango de los valores de didmetro de particula

y, por tanto, del tamano medio.

En la Figura 5.16 también puede observarse que las particulas evolucionan de
manera diferente en funcién de dénde se encuentren localizadas. Asi los éxidos situados
en el interior del grano alcanzan un tamano mdximo de 60 nm de didmetro, mientras
gue los localizados en las HAGBs alcanzan hasta los 500 nm. Las particulas en las HAGBs
experimentan el conocido mecanismo de "maduracién” de Ostwall (“Ostwall ripening”)
[119][120] que consiste en la disolucidon de las particulas mds pequenas con el
consecuente crecimiento de las de mayor famano. Este engrosamiento puede causar
distintos efectos como son cambios en la composicion y estructura de los dispersoides,
disolucidén de alguna estructura particular y aglomeracion de particulas [69]. En la
aleacién de estudio se han enconfrado los tres efectos mencionados. Durante el
proceso de recuperacion se identifica la presencia de ofro éxido de Y-Al (YAIOs
perovskita (YAP)) (Figura 5.18) con mayor frecuencia, como ha sido indicado
anteriormente [121], tanto en las fronteras como en el interior de grano, mientras que la
presencia de particulas Y203 es mucho menos evidente tras los tratamientos térmicos.
Por tanto, es probable que haya una relacidon entre la disolucidn de Y203 y su
combinacién con Al para formar YAP, cuya formacidén a altas temperaturas es mds
favorable [21][69].
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Figura 5.16. Engrosamiento de los dispersoides durante el proceso de recristalizaciéon a 1350 °C
(a) estado de recepcidn, (b) 6 min, (c) 10 min, (d) 20 miny (e) estado recristalizado.
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Figura 5.17. (a) Imagen de la extraccién por réplica de Carbono tras 3h a 1350 °Cy (b)
distribucién de tamanos de las particulas.

a)

[112] vaell

Figura 5.18. (a) Imagen HRTEM del dispersoide con estructura YAP y (b) FFT indexada.

Por Ultimo, en la Figura 5.19, se muestran algunos ejemplos de las aglomeraciones
producidas, algunas incluso constituidas por tres y cuatro particulas. La mayoria de ellas
se encuentran asociadas a las particulas de Al20s y Ti(C,N) como muestra la Figura
5.19(c) donde un éxido de Y-Al se encuentra embebido en una particula de Al203

localizada en una HAGB. Los espectros de ambas particulas se representan en la Figura
5.19(d).
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Aglomeraciones similares han sido observadas por Klimiankou et al. [70] en el
estado de recepcion de esta misma aleaciéon PM2000, por lo que puede concluirse que
la aglomeracién de particulas no es solo debido al mecanismo de maduracién de

Ostwall sino también al proceso de aleado mecdnico.

Como conclusidn de nuestras observaciones podria decirse que, durante el
fratamiento térmico, se encuentran particulas de YAG y YAH de mayor tamaio debido
al proceso de maduracién de Ostwalll, que ademds conlleva la disolucidon de la itria y su

combinacién con Al para formar YAP vy la aglomeracién de algunas particulas.

5.1.3. Papel del Ti

Como se ha visto en apartados anteriores, para la aleacién PM2000 todas las
particulas encontradas (a excepcion de Ti(C,N)) son 6xidos de Y-Al o AlOs. Es bien
sabido que algunas aleaciones ODS base hierro se alean con pequenas canfidades de
Ti para formar éxidos complejos de Y-Ti (Y2Ti207, Y2TiOs and YTiOs) [122][123][124]. Para el
caso de la aleacién de estudio, la formacidén de estos dxidos complejos Y-Ti no se
observa experimentalmente, hecho que se confirma con los frabajos de Kasada et al.
[125] y Czyrska-Filemonowicz et al. [126]. Esta ausencia es debida a la presencia de Al, el
cual, tiene mayor afinidad por el oxigeno que el Ti [127], con lo que todo el oxigeno en
solucién solida se combina con el Al y la itria formando dxidos complejos. Por lo tanto, el
Unico tipo de particula de Ti presente en la aleaciéon es Ti(C,N). Como el contenido en N
y C es muy limitado en esta aleacion, no todo el Ti infroducido se encuentra formando
parte de estas particulas, por lo que es importante determinar dénde se encuentra el Ti
distribuido: al azar en la matriz, en lugares especiales como puede ser encapsulando a
un oéxido formando una estructura “nucleo-cdscara” (core-shell) o segregado en las

fronteras de grano.

Hsiung [128] propuso un mecanismo en tres etapas para la formacion de
nanoparticulas de éxido con estructura core-shell, para aceros ODS ferriticos Fe-16Cr,
durante el proceso de aleado mecdnico. En estos casos, la cdscara es de un elemento
gue no se encuentra en el ndcleo de la estructura, es decir, Tiy/o Cr. En el examen de la
aleacién PM2000 llevado a cabo en este tfrabgjo de tfesis se han observado varios
dispersoides con unas estructuras en la interfase particula-matriz que nos podrian hacer
pensar que en esta aleacidon existen oxidos con estructuras ‘core-shell”. Algunos
ejemplos se muestran en la Figura 5.20 y Figura 5.21, de donde pueden concluirse dos
hechos. El primero, a partir de las imédgenes de HRTEM de la Figura 5.20, que las cdscaras

(senaladas con una doble flecha) no poseen una estructura cristalina. El segundo, a
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partir de la determinacién de la composicidén quimica a lo largo de la linea marcada en
la Figura 5.21(a) y su correspondiente representacién en funcién de la distancia (Figura
5.21(b)), que el drea que rodea a la particula (nUcleo) no se encuentra enriquecida en
ningun elemento agjeno a la composicién original del éxido, incluyendo al Ti. En
consecuencia, parece que estas particulas no constituyen estructuras ‘“core-shell”
propiamente dichas, mds bien son particulas rodeadas de una pequena drea de matriz

deformada (probablemente debido al proceso de aleado mecdnico).

Figura 5.20. Im&genes HRTEM de distintas particulas con estructura core-shell. La doble flecha
indica el espesor de la cdscara.

b) A B c

20 -

0 100 200 nm

Figura 5.21. (a) imagen STEM de una particula con estructura “core-shell” y (b) espectro de la
linea amarilla marcada en (a).

Si esto es asi, la Unica posibilidad es que el Ti debe permanecer en solucidon-sélida
en la matriz. Aunque es probable que debido a la elevada temperatura a la que tienen

lugar los tratamientos termo-mecdnicos a los que se ha sometido el material, el Ti en
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solucidn sdélida difunda a lugares con mayor densidad de defectos como las fronteras
de grano. Por este motivo, se investigd la posibilidad de encontrar Ti segregado en las
fronteras, para lo que se analizaron con APT diferentes muestras con distinfos
tratamientos y se pudo confirmar la segregacién de Ti en fronteras de muestras tanto del
estado de recepcidon como de los primeros estadios del proceso de recuperaciéon, como

asi lo reflejan los mapas de distribucién atdmica de Ti representados en las Figura 5.22.

b)

T

42 | T T T T T
#1510 5 0 5 10 15
7 X

Figura 5.22. Mapa atémico de Ti (a) estado de recepcidn y (b) después de tratamiento térmico
a 1350 °C durante 6 min.

Estos resultados coinciden con los obtenidos por Miodownik et al. [129], donde
encontraron un enriguecimiento significativo de Ti en las fronteras de grano en la
aleacion ODS MA957, hecho que estd en concordancia con los argumentos aportados
por Briant [130], quien observé en el sistema Ti-Fe una fuerte tendencia del Ti a
segregarse en las fronteras. Ademds, gracias a los mapas de superficies de
isoconcentracion (2% Ti) y sus perfiles de concentracién mostrados en la Figura 5.23, se
demuestra que el Ti se encuentra segregado en una regién de tan solo 5 nm de espesor
y alcanza un valor de %at. de 3.5y 2.5 para la muestra en el estado de recepcidon y tras

6 min de tratamiento a 1350 °C respectivamente.



Resultados

Teniendo en cuenta que la difusividad del Ti en Fe es menor que la autodifusidon
del Fe, es probable que la segregacidon de soluto detectada pueda desempenar un
papel importante ralentizando el movimiento de arrastre de las fronteras en las que se
encuentre segregado [129][131], con lo que puede afectar significativamente a los

procesos de recuperacidn objeto de estudio de esta tesis.

Q) b)
2%
Ti
W = T T T
5 10 15
P
. 245 ’
® L T Ti%
o éo. 15 ‘
5 4]
0.5 J
R T T T T 1 0 + T T T 1
0 2 4 6 8 10 12 0 5 10 15 20
Distancia (nm) Distancia (nm)

Figura 5.23. Superficies de isoconcentracion de 2% Ti y perfiles de concentracion de Ti a través
de las fronteras de grano (a) estado de recepcidn y (b) tras tratamiento térmico a 1350 °C
durante é min.
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5.2. Discusion

El andlisis de los resultados mostrados en la Figura 5.12, Figura 5.13 y Figura 5.14
sugieren que el proceso de recuperacién en la aleacién PM2000 comprende dos etapas
bien diferenciadas. La primera, donde los granos alargados, que constituyen la
microestructura inicial, comienzan a crecer llegando a ser equidixicos pero donde no se
observa un cambio en la textura, y la segunda, donde algunos granos con orientaciones
cristalogrdficas muy distintas de las del resto de la matriz, rompen el crecimiento
homogéneo y crecen (crecimiento anormal) hasta tamanos tres érdenes de magnitud

mayores que el resto.

La primera caracteristica que llama la atencién en el proceso de recuperacion
del acero PM2000 es la altisima temperatura, del orden de 0.9 Tu, a la que el proceso
completo tiene lugar [43][44][46][64][65][89] ya que difiere mucho de la temperatura
encontrada en aceros ferriticos similares, del orden de 0.6 Tu. Debe existir, por tanto,
algin mecanismo que evite la recristalizaciéon “reteniendo’” la microestructura generada

durante el proceso, la cual, se mantiene “estable” hasta temperaturas muy elevadas.

Se ha especulado [118] que el crecimiento anormal de grano de los aceros ODS
podria iniciarse cuando, a elevadas temperaturas, la movilidad de las fronteras
aumenta repentinamente debido al vencimiento de la fuerza de arrastre provocada por
el soluto segregado en las fronteras de grano, pero esto no estd de acuerdo con el
hecho de que la temperatura del proceso se vea modificada por tratamientos térmicos
a relativamente bajas temperaturas [132]. Estos tratamientos térmicos consistieron en
fratamientos a 1150 °C en un amplio rango de tiempos (10 min — 80 h) previos al
recocido del material a 1350 °C con el fin de disipar parte de la energia almacenada.
Ademds, el crecimiento anormal, cuando tiene lugar alrededor de 0.9 Tm, s muy rdpido
para tratamientos isotérmicos y para calentamientos continuos ocurre en intervalos de
temperatura muy estrechos. Estas caracteristicas sdlo pueden ser debidas a dos
factores: o bien la existencia de una energia de activacién para el movimiento de las
fronteras de grano muy elevada, muy superior (de facto) a la energia necesaria para la
autodifusién de Fe, y por tanto bastante improbable, o bien a la existencia de otra

fuerza de pinzamiento alternativa que actie sobre las fronteras.

Normalmente, la velocidad de recristalizacién aumenta al aumentar la energia
almacenada vy, por exitrano que parezca, los metales aleados mecdnicamente
contienen mds energia almacenada que la contenida en los aceros ferriticos

convencionales laminados en frio que recristalizan a menores temperaturas. Chou vy
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Bhadeshia [133] determinaron, en varias aleaciones ODS Fe-Cr-Al, un valor de,
aproximadamente, 30 J/mol para la energia almacenada. Por otro lado, las
determinaciones calorimétricas realizadas por Scholz et al. [134] dieron valores de 19
J/mol para Fe de alta pureza y laminado un 80%. Valores que concuerdan con los 11
J/mol determinados por Dillamore et al. [135] y Every and Hatherly [136] en términos de
MET y difraccidn de rayos X tras reducciones del 70%. Estos autores también afirman que
las variaciones en el tamano del subgrano, forma y desorientacion que existen entre los
distintos componentes de textura de los aceros ferriticos convencionales laminados en
frio deberian implicar la variacién, de forma sistemdatica, de la energia almacenada en
la deformacién. Los resultados comunicados por ambos también demuestran una
posible correlacién con el factor de Taylor (M). Este es un factor proporcional a la
cantidad de actividad de deslizamiento que estd teniendo lugar en las distintas
orientaciones. Parece razonable concluir que en los granos con altos valores de M se
producirdn mds facilmente heterogeneidades de tension, es el caso de los granos con
orientaciones de fibra y mds que los de fibra a que se deforman de manera eficiente.
Por lo tanto, mientras que la energia almacenada en los aceros ferriticos
convencionales es en forma de dislocaciones, el exceso de energia almacenada en los
aceros ferriticos ODS es, principalmente, en la forma de superficies de granos vy, en
menor medida, debido a dislocaciones y otros defectos de alta entropia. Este hecho,
junto con la ausencia de subestructuras con alto valor de M y energia almacenada,
como la fibra y, podria explicar por qué las aleaciones ODS ferriticas recristalizan a
temperaturas en torno a 0.9 Tw en confraste con el 0.6 Tw de los aceros ferriticos

deformados en frio convencionales.

Esta diferencia en la temperatura de recuperacidon vy recristalizacion,
respectivamente, entre las aleaciones ODS vy ferriticos convencionales también podria
ser debida a diferencias en el proceso que origina la transformacion microestructural.
Estd bien establecido que en las aleaciones ferriticas convencionales laminadas en frio
tiene lugar un proceso de nucleacidén preferencial, la recristalizacidn no se inicia en todo
el material al mismo tiempo sino que ciertos granos deformados estimulan la nucleacién
mientras que ofros permanecen en su estado recuperado hasta que son consumidos
por el crecimiento de los granos recristalizados que si nuclearon (Figura 2.24) [137]. Por el
confrario, para las aleaciones ODS, parece ser que el inicio del desarrollo de la
microestructura final es debido al crecimiento anormal de granos que estdn
sustancialmente desorientados de la textura preferencial de la matrizy que, por lo tanto,
pueden mantener una alta moviidad a medida que crecen. Por ejemplo, en
laminaciones con altas reducciones los granos recristalizados fienen orientaciones

{223}<582> ya existentes, como granos aislados, en la matriz deformada. Tales subgranos
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pueden deber su origen a heterogeneidades como son bandas de cizalla [138] o

bandas de deformacién [139].

Estd claramente establecido entonces, que en aceros convencionales, la
nucleacién no ocurre en celdas de deformacién o subgranos con regiones de
orientacién uniforme sino en heterogeneidades asociadas con gradientes de
deformacién elevadas. Estos sitios, es decir, fronteras de grano, bandas de deformacién,
bandas de cizalla y zonas de deformacion alrededor de particulas grandes, reducen su
efectividad, sin embargo, por el efecto de pinzamiento de las particulas tanto en LAGBs
como en HAGBs, con lo que los procesos de recuperacion en aceros ODS ferriticos estd

determinado por la presencia de una dispersion de particulas finas [140].

Leslie [141] observd que las particulas de dxido distribuidas como inclusiones en la
maltriz ferritica estimulaban la recristalizacion por un mecanismo conocido como
estimulacion de la recristalizaciéon por particulas (PSN); como se observa en Figura 5.24,
en la mayoria de los casos estas particulas tenian un didmetro de 800 nm, muy superior a
las particulas dispersas en el material. El mecanismo de PSN fue descrito por Humphreys
[142] donde concluyeron que la recristalizacion se origina en los subgranos que hay en
la zona de deformacién que rodean a las particulas, y no en la superficie de las mismas.

Ademds, el grano parard de crecer una vez se consuma la zona de deformacion.

Figura 5.24. Nucleacién estimulada por la presencia de particulas (PSN) (segin W.C. Leslie et al.
[141]).

La teoria de recristalizacién bajo una distribucién de particulas expuesta por

Humphreys concluye que la fuerza motriz para la recristalizacion es la energia
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almacenada de deformacién, y que la longitud de la frontera minima (Lc) que puede

migrar e iniciar un proceso de recristalizaciéon (por SIBM) es:

4y
Lc = o) (5.1)

donde y es la energia de frontera, Po es la fuerza motriz y Pz es la fuerza de

pinzamiento de Zener que es inversamente proporcional al tamano de particula.

1
Py x - (5.2)

Como se observa en la Figura 5.16, el tamano de las particulas es muy pequeno y
su distribucidn muy préxima unas a otras, lo que justifica que Pz > Pp y por tanto no
puede ocurrir la recristalizacion en el rango de temperaturas en torno a 0.6 Tu como
ocurre en los aceros convencionales. Es necesario, por tanto, que la temperatura de
fratamiento se eleve lo suficiente como para que tenga lugar un engrosamiento de las

particulas y la recristalizacién pudiera tener lugar (Po > Pz).

Sin embargo, como se ha observado experimentalmente, aunque se haya
producido ya el engrosamiento de las particulas de éxido que pinzan las fronteras, en la
recuperacion y crecimiento anormal de grano del acero ferritico PM2000, la evolucién
microestructural  hacia el estado en el que los granos se encuentran libres de
dislocaciones y separados por HAGBs tiene lugar homogéneamente y sin una etapa
inicial de nucleacidén como se muestra, por primera vez en estos materiales, en la Figura
5.12(a) - (c) y Figura 5.13(a) — (c). Por consiguiente, prevalece el movimiento de
subfronteras de grano (migracién y/o coalescencia) lo que implica (y justifica) que no
exista un cambio significativo respecto a la textura del estado de recepcién tal y como
se muestra en la Figura 5.13(a) — (c) y Figura 5.14(a) — (c). El proceso descrito con estas
caracteristicas se denomina recuperacién extendida (“extended recovery”) o
recristalizacién continua (“continuous recrystallization”) [55][143][144]. Las diferencias
entre los mecanismos de ambos procesos son minimas, llegando a ser iguales para
algunos autores [143]. Sin embargo, en este trabajo se distinguird entre ellos ya que se
considera que durante un proceso de recuperacion y posterior recristalizacién debe de
haber un aumento en el nUmero de HAGBs sobre el de LAGBs a lo largo del proceso.

Para el caso particular de la aleacidon PM2000, dicha evolucién se presenta en la Figura
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5.25(a) donde puede concluirse que no sélo no hay un aumento en la frecuencia de las
HAGBs sino que la frecuencia de éstas, contrario a lo esperado, disminuye llegando casi
aigualarse a la de las LAGBs. Estas, ademds, aumentan progresivamente en frecuencia
segUn avanza el proceso de recuperacion. La prevalencia de la textura de deformacion
también justifica el empleo del término recuperacion extendida en lugar de
recristalizacién continua ya que, tal y como indicd Doherty et al. [145], si las HAGBs no se
mueven o llegan a estar inmdviles mientras se desarrolla el proceso de recristalizacion,
éste se denomina correctamente como proceso de recuperacion. Por lo que se puede
concluir que la primera etapa del proceso global de recuperacidon en la aleacion
PM2000 es un proceso de recuperacidon extendida y no nucleacidén de nuevos granos
como cabria esperar. Aunque durante esta primera etapa la textura no varia ya que
<110>lIRD continla siendo la orientacién preferencial, la rotacion de subgranos
observada en la Figura 5.14 implica el fortalecimiento de granos con el menor factor de
Taylor, es decir, orientacidon {001}<110>. Los resultados mostrados en la Figura 5.13 y
Figura 5.14 concuerdan con el mecanismo de rotacion de subgranos propuesto vy
descrito por Lytfle et al. [146] para aleaciones de Al. Los autfores explican este
mecanismo en base al deslizamiento de dislocaciones. Este mecanismo, ademds, daria
lugar a un aumento de las LAGBs, hecho que también concuerda con el resultado

experimental mostrado en la Figura 5.25(q).

A priori las fronteras de bajo dngulo tienen menores velocidades de movimiento,
pero estas velocidades también dependen del entorno y, en circunstancias especiales,
las movilidades de las LAGBs pueden ser mayores o igualarse a las de las HAGBs, lo que
podria desencadenar un fendmeno conocido como pinzamiento por orientacidon
(“orientation pinning”) infroducido por primera vez por Juul Jensen [147] y mostrado
esquemdticamente en la Figura 5.25(b). El concepto de “orientation pinning” ha sido
empleado para explicar el crecimiento preferencial de granos con una relacién de
orientacién especifica y estd relacionado con el hecho experimental de que las LAGBs
tienen menor movilidad. El crecimiento preferencial se dard en torno a los granos que
tengan una menor probabilidad de ser pinzados por las fronteras inmdviles. Para el caso
de la aleacidén PM2000 se puede decir que los granos <110>||RD estdn pinzados por su
orientacién porque en su crecimiento encuentran granos de orientacién similar,
formando, de ese modo, nuevas fronteras de dngulo bajo, mientras que los granos con
orientacién <112>||RD mantienen sus fronteras de alto dngulo con los granos de la matriz
deformada. En este caso, las LAGBs actian como obstdculos para el movimiento de la
frontera y, consecuentemente, la pinzard de manera andloga al pinzamiento Zener de

particulas [148]. Ademds, este fendmeno conlleva la disminucidon en la velocidad de
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movimiento de las fronteras HAGBs entre granos de la misma orientacién que actuardn

como LAGBs en términos de velocidad de movimiento.
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Figura 5.25. (a) Evolucion de la frecuencia de LAGB y HAGB durante la etapa de recuperaciéon
extendida, (b) ilustracion esquemdtica del pinzamiento por orientacion donde se muestra un
nucleo (A) en una microestructura tipica de deformacién, cuando el ndcleo crece hacia dreas
de casi sumisma orientacién (sefaladas en gris) el movimiento del segmento de frontera
correspondiente se verd retrasado por el pinzamiento de orientacion, (segun Juul Jensen [149]) y
(c) mapa IPF y localizacién de fronteras (HAGB negro y LAGB blanco)tras tratamiento a 1350 °C
durante 15 min donde se ilustra el grano pinzado por su orientacién (flecha blanca) y el grano de
potencial crecimiento rdpido (flecha rojal).

Por tanfo, un segmento de una HAGB en migracion ird sufriendo una
ralentizaciéon en su movimiento (grano en crecimiento (A)) cuando, al llegar a elementos
de volumen deformado de la misma o casi la misma orientacién que el grano en
crecimiento, el segmento se convierte en LAGBs. Durante el proceso de recuperacién
extendida los granos con orientaciéon <110>||RD crecen, no por el movimiento de sus
HAGBs (como deberia esperarse debido a su mayor movilidad) sino por la coalescencia
de subgranos. En este sentido, las fronteras de los granos con la textura débil (<112>|RD)
sufrirdn menos pinzamiento debido a su orientacién; asi, las velocidades de migracion
de fronteras de los granos con orientaciones diferentes a la mayoritaria pueden ser

mayores que las de los granos con orientaciones similares a las de sus vecinos [150]. En la
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Figura 5.25(c) se muestra un ejemplo donde pueden verse varios granos (senalados con
una flecha roja) de la textura débil rodeados de LAGBs. Sus fronteras, una vez estén
despinzadas por los éxidos, tendrdn movilidades mucho mayores que las HAGBs de los

granos <110>|RD (entre los que se encuentran embebidos).

Hasta aqui se ha descrito el mecanismo que dirige la primera etapa de
recuperacion en la PM2000; sin embargo, no se ha hablado del papel que juegan los
o6xidos durante el proceso de recuperacién. El mecanismo de engrosamiento de los
oxidos juega un papel capital en los procesos de restauracion posterior. Este proceso de
engrosamiento, sin embargo, previene la mejora en la resistencia a fluencia a altas
temperaturas debido a que las particulas dejan de pinzar el movimiento de las
dislocaciones. Sin embargo, juegan un papel crucial al actuar como anclajes para el
movimiento de las HAGBs [148]. En este sentido, la caracterizacion de los oxidos, tanto
en las fronteras como en el interior del grano durante esta primera etapa, es de gran
importancia ya que permite concluir que no existe un patron especifico en la
localizacién de los éxidos. Esto quiere decir que todos los tipos de éxidos encontrados
(YAG, YAH y YAP) se localizan tanto en el interior del grano como en las fronteras, todas
las particulas situadas en las fronteras tienen los mismos tamanos independientemente
de su estructura y composiciéon y todos los tipos de éxidos se han encontrado en una
misma frontera. Por ello, el tamano de los éxidos es el Unico pardmetro que influye en el
pinzamiento de la frontera. Si bien es cierto que ofros autores encuentran ofros tipos de
oxidos Y-Al en aleaciones similares, como MA956 y PM2010 [68][151], e incluso en la
misma aleaciéon PM2000 [126] como son Y3AlsOi2 tetragonal (YAT) vy Y1Al2Os monoclinico
(YAM), parece que estas diferencias pueden ser debidas a las diferencias en el
procesado de cada una de estas aleaciones ODS. Pero seria necesario, no obstante,

llevar a cabo una investigacion en profundidad para poder afirmarlo.

En resumen, el proceso de recuperacion extendida puede explicarse en base a
dos efectos combinados. Por un lado, el pinzamiento de las fronteras por los éxidos (sin
un patrén especifico en la naturaleza de los mismos) y su engrosamiento progresivo vy,
por ofro lado, el pinzamiento por orientacién especifica el cual estd provocado por la
presencia de una fuerte textura de deformacién. Ambos efectos conjuntos justifican las
temperaturas de recristalizacidn excepcionalmente altas encontradas para estos

materiales.

Por ofro lado, la presencia de los éxidos de tamano nanométrico puede ejercer
una fuerza de pinzamiento anisotrépico en las fronteras provocado por la diferencia en

las velocidades transversal y longitudinal como, previamente, fue comunicado por
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Capdevila et al. [46]. Los autores indicaron que la fuerza de pinzamiento debida a los
o6xidos es altamente anisotrépica lo que conllevaria velocidades anisdtfropas en las
fronteras de grano. Thompson-Russell [152] propuso un modelo similar para justificar la
recristalizacién anisotrépica, en alambres de tfungsteno dopados, en la que el dopaje
con Al o K favorecia la formacién de pequeias burbujas (50 nm), que se encuentran a
lo largo del eje del alambre y pinzan los limites de grano de manera similar. Sin embargo,
la presencia del pinzamiento anisotrépico no es suficiente para demostrar el
comportamiento observado. Las relaciones de pinzamiento calculadas en el articulo
mencionado no dan informacién relativa a la magnitud real de las fuerzas de
pinzamiento ejercidas sobre los limites durante la recuperacién. Parece claro, sin
embargo, que la transicién desde el grano alargado al equidxico que tiene lugar
durante la etapa de recuperacion extendida mostrada en la Figura 5.12 estd
estrechamente relacionada con el engrosamiento de los 6xidos localizados en las
fronteras. Por tanto, los éxidos situados en las HAGBs pinzan el movimiento de las HAGBs
hasta que tienen un tamano critico por el cual las particulas se vuelven incoherentes
con la matriz, de modo que no pueden pinzar las fronteras [43]. En este contexto, el
crecimiento de grano recuperado de la aleacién PM2000 se activa una vez que las
fronteras se despinzan y sélo se encuentra obstaculizado por el mecanismo de
pinzamiento debido a la orientacion. Por ello, sélo los granos que no sufran este tipo de
pinzamiento crecerdn, lo que conduce a la microestructura mostrada en la Figura
5.15(b).

La segunda etapa del proceso global de recuperacién en la aleacion PM2000,
es decir, la etapa de crecimiento anormal de grano, se caracteriza por el gran tamano
de grano final. La microestructura resultante presenta texturas donde la mdaxima
infensidad se encuentra para la componente <112>|RD (+ 15° de desorietacion) como
puede observarse en la Figura 5.13(d) y Figura 5.15(b). Podria decirse que dado que la
textura en el estado de recepcion consiste en su mayoria en granos <110>|RD, sus
fronteras serdn relativamente inmoviles aun teniendo desorientaciones que impliquen
fronteras de alta movilidad. Sin embargo, los granos de orientaciones de textura débil, es
decir aquellas situadas entre los ejes de zona <100> - <111>||RD, estardn rodeados por
HAGBs de alta movilidad proporcionando potenciales “ndcleos” para el crecimiento
anormal. Este hecho descarta el mecanismo de nucleacién orientada como
mecanismo responsable del crecimiento anormal de grano ya que éste no tiene lugar
por la coalescencia de granos (de la misma o casi la misma orientacién) y consecuente

desaparicion de LAGBs.
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El andlisis mediante EBSD de dreas en las que se ha iniciado el crecimiento
anormal de grano (Figura 5.13(d) y Figura 5.15(b)) revelan que los granos con ventaja en
tamano, es decir, fronteras mas mdviles tienen orientaciones préoximas a <112>y <111>
paralelos a la direccién de extrusidn, presumiblemente reflejando la naturaleza especial
de las fronteras asociadas a esos granos. Si es asi, su alta movilidad debe explicarse por
un menor (o ningun) contenido de Ti segregado y/o por alguna relacién de orientacién
especifica con la matriz. Sin embargo, parece poco probable que todos los granos
observados en la textura final (es decir, desde <100> a <111>) tengan naturalezas
especiales. La mayoria de los granos recuperados pueden tener fronteras de alta
movilidad debidas, simplemente, a su alto dngulo. Enfonces el mecanismo
desencadenante puede resultar del despinzamiento, activado térmicamente, de las
fronteras por parte de los 6xidos. Este modelo presenta un problema importante y es que
la temperatura para el despinzamiento, aunque depende del tamano vy la fraccidn de
volumen de dispersoides, también depende de la energia de la frontera. Por ello se
espera que las fronteras de alta energia (alto dngulo) se desanclen a temperaturas
superiores que las de bajo dngulo, a pesar de su mayor movilidad. Esta interpretacién es
consistente con el modelo para el desarrollo de la textura en la aleacion ferritica MA 956
desarrollado por Midownik et al. [118] andlogo al modelo de crecimiento orientado
reportado por Evens et al. [117]. Este concepto de crecimiento orientado fue

previamente comunicado para aceros ferriticos convencionales.

En este sentido, las HAGBs de los granos que han crecido anormalmente,
{110}<112> y {012})<112> presentan mayores velocidades que el resto de HAGBs de la
matriz (aln teniendo la misma desorientacién respecto al grano vecino que muchos
otros granos de la matriz) una vez han sido despinzados por los éxidos. Este hecho
justifica el mecanismo de crecimiento selectivo de granos pre-existentes en la
microestructura inicial en parte, ya que, por ofro lado, no justifica que granos con las
mismas fronteras de alto dngulo es decir, mismas movilidades, no tengan crecimiento
selectivo. Ademds de la mayor movilidad de las fronteras del grano que crece
anormalmente existe una dependencia en funcidén de la relacidn de desorientacion
entre el grano en crecimiento y los granos vecinos que justifique el crecimiento selectivo
de algunas texturas determinadas. Entre los componentes de las texturas previa vy
posterior al tratamiento térmico se observan, algunas veces, relaciones de
desorientacién de 25 - 30° sobre el eje <110> ya que éstos pueden estar asociados al

aumento de las movilidades de las fronteras de grano.

La evidencia mds convincente del mecanismo de crecimiento selectivo en

aceros deformados en frio se obtuvo en el tfrabajo de Kestens et al. [153]. Este autor
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mostré que, para aceros con ultra bagjo contenido en C y 95% de reduccién, las
orientaciones de los nUcleos con crecimiento selectivo eran {554}<225> y {411}<148> en
una matriz de granos {112}<110>. Los tamanos medios de los granos con dichas
orientaciones preferenciales son mayores que los de otros granos al final del proceso.
Ademds, estas orientaciones se fortalecen en los Ultimos estadios a la vez que las de la
matriz {112}<110> se consume. En particular, los componentes {554}<225> y {411}<148>
desarrollados fras el fratamiento térmico ftienen la relacidn de desorientacion
mencionada anteriormente (25 - 30° sobre el eje <110>) con el componente {112}<110>
del estado inicial, el cual, se hace particularmente intenso fras grandes deformaciones
por laminacion. Por tanto, los indicios de la existencia de crecimiento selectivo de
granos con una relacién de desorientacion especifica son mayores para los aceros
fuertemente laminados (95%) en donde la textura inicial se intensifica, especialmente
alrededor del componente de fibra o {112}<110>. Esto es razonable ya que el volumen
deformado de este componente de la matriz proporciona algunos “nicleos” y deben
ser consumidos por otros granos recristalizados. Por ofro lado, cuando el acero se lamina
hasta reducciones de sélo el 70%, las orientaciones de los primeros ‘“ndcleos” son
bastante representativas de la textura final y las distribuciones de tamano de grano /
textura al final del tratamiento no mostraron evidencia del crecimiento preferencial de

ciertos componentes.

En base al trabagjo publicado por Toda-Caraballo et al. [154] en el que se
exponen las movilidades de las fronteras en funcién de su desorientacion (Figura
5.26(a)), los autores encuentran que, para el caso de la aleacion de estudio (0.9 Tm), las
desorientaciones entre 20 — 40° presentan movilidades significativamente mds altas. En
base a esto, en la Figura 5.26(b) se representan las fronteras que tienen ejes de rotacién
especificos para un rango de desorientaciones determinado (20 — 40°). Puede
observarse que los granos con crecimiento preferencial estdn, en su mayoria,
delimitados por fronteras con una relacidon de orientacion especifica respecto a sus
granos vecinos. Esta relacion de orientacion es la formada por rotaciones entre 20 — 40°

alrededor del eje <110> (verde).
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Figura 5.26. (a) Representacién de la movilidad de una frontera, para distintos valores de Th, en
funcién de la desorientacion (segun Toda-Caraballo et al.[154]), (b) mapa OIM indicando las
fronteras con ejes de rotacion especificos y desorientaciones entre 20y 40°.

Por tanto, y para concluir, la profunda caracterizacion llevada a cabo en este
frabajo nos ha permitido esclarecer, por primera vez, los mecanismos que controlan la
recuperacion, engrosamiento de éxidos y crecimiento anormal cuando el material es
sometido a tratamientos térmicos a alta temperatura. La aleacién PM2000 presenta un
proceso de recuperacion que tiene lugar en dos etapas. Durante la primera etapa,
recuperaciéon extendida, los granos cambian su morfologia de alargada a equidxica
debido a la mayor estabilidad de ésta y por la influencia del engrosamiento de los
6xidos situados en las fronteras estimuldndose el crecimiento isotrépico de los granos.

Ademds, y aungue no exista un cambio en la textura del material (fiora a), tiene lugarla
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subrotacidon de granos lo que intensifica el componente de textura de cubo
((100)<110>). Durante el lento crecimiento de los granos recuperados aumenta la
frecuencia de fronteras de bajo dngulo debido al mecanismo de pinzamiento por
orientacién. Este mecanismo provoca un pinzamiento local en el movimiento de la
frontera que separa granos de la misma o casi la misma orientacion.
Consecuentemente, los granos que no sufran este fipo de pinzamiento (granos con una
textura débil) tendrdn mayores velocidades de crecimiento. Estas diferencias en las
velocidades de crecimiento se ponen de manifiesto en la microestructura una vez que
las fronteras se ven despinzadas por los éxidos. Estos van engrosando, debido al
mecanismo de maduracion de Ostwall, hasta que dejan de tener coherencia con la

matriz.

Una vez despinzadas las fronteras, los granos crecen impulsados, Unicamente,
por la movilidad especifica de sus fronteras. Debido a las grandes diferencias en las
movilidades tiene lugar el crecimiento anormal de granos, segunda etapa del proceso
global de recuperacion, por el que las fronteras con una desorientaciéon especifica (30 —
45° y eje de rotacién <110>) que ademds no estén pinzadas por su orientaciéon (textura
débil) y, posiblemente, sin Ti segregado tendrdn movilidades muchisimo mayores. Esto
provoca el crecimiento selectivo de granos, existentes en la microestructura inicial, con
orientaciones (110)<112> y fronteras con desorientaciones enfre 20 — 40° en torno al gje
<110>.
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6. EFECTO DE PEQUENAS DEFORMACIONES

En este Ultimo capitulo de la tesis se discutirdn los resultados obtenidos sobre el
efecto de pequenas deformaciones en frio, previas al tratamiento térmico y en la
direcciéon axial (paralela a la direccién de laminacién), en el desarrollo de la estructura
de grano recuperado asi como la posibilidad de un cambio en el mecanismo de

recuperacion.

6.1. Resultados

Los resultados se presentardn en términos de curvas DTA del material de
referencia (material sin deformar) y material deformado y su relacion con los resultados
obtenidos de la caracterizacion microestructural del estado deformado y tras el

fratamiento térmico de recocido.

6.1.1. DTA

Para el andlisis con DTA se readlizd el barrido de temperatura desde la
temperatura ambiente hasta 1400 °C. Hasta, aproximadamente, 700 °C, todas las
muestras analizadas presentan el mismo perfil, el cual, se encuentra representado en la
Figura 6.1. En él se observan varios picos endotérmicos caracteristicos, el primero de
ellos, a la temperatura de 100 °C, es debido a la evaporacién de agua. El segundo, a
200 °C, es debido a la evaporacion de algin tipo de impureza como puede ser la
parafina empleada para refrigerar la muestra mientras tiene lugar el corte del material y

el tercero, en torno a 550 °C, es debido a la separacién de fases a —a' [62].
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Figura 6.1. Curva DTA entre temperatura ambiente y 900 °C de la muestra de referenciay las
muestras deformadas.

A partir de 700 °C, las curvas DTA son distintas para la muestra de referencia y

para cada deformacion, a continuacién se verdn cada una de ellas por separado.

6.1.1.1. Material sin deformar

En la Figura 6.2 se muestra la curva DTA (a partir de 500 °C) para el material sin
deformar (linea azul) y su derivada (linea moradal). La representacion de la derivada de
la curva obtenida por el calentamiento continuo del material ha permitido analizar con
mayor exactitud los picos obtenidos. En primer lugar, hay que senalar que entre 700 y
1100 °C se observa un drea exotérmica amplia que podria atribuirse (por el rango de
temperaturas en el que tiene lugar) a fendmenos de oxidacién interna debidos a la alta
cantidad de oxigeno y Al. Debido a la complejidad de estos fendmenos es dificil llevar a
cabo su andlisis en profundidad Unicamente con las curvas obtenidas, por lo que seria

de interés realizar nuevas medidas que permitan analizar este fendmeno.

A mayores temperaturas pueden verse dos picos exotérmicos a 1231 y 1354 °C.
Se descarta su relacidon con cambios fisicos y/o quimicos en los dispersoides
(engrosamiento, etc.) ya que, al no ser dependientes de la deformacién, deberian
aparecer a las mismas temperaturas y con la misma drea en las curvas de las muestras
deformadas. Sin embargo, como se verd en el siguiente subapartado, los perfiles son
distintos por lo que estos picos son debidos Unicamente al mecanismo que tiene lugar

durante el fratamiento térmico. En base al proceso de recuperacion que tiene lugar en

96



EFECTO DE PEQUENAS DEFORMACIONES

la aleacion de estudio (y que ha sido descrito en el capitulo anterior) y distintos trabajos
publicados para distintos materiales [155][156][157][158], ambos picos exotérmicos
pueden asignarse al proceso de recuperacidn extendida (el primero, 1231 °C) vy
crecimiento anormal de grano (el segundo, 1354 °C). Algunos autores [159] atribuyen
este segundo pico a la existencia de un proceso de recristalizacion. Sin embargo, queda
demostrado que la liberacidén de energia no es debida a un proceso de nucleacién,
sino a la drdstica disminucién del drea superficial de las fronteras de grano que tiene

lugar durante el crecimiento anormal.
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Figura 6.2. Curva DTA, entre 900y 1400 °C, del material en el estado de recepcién.

6.1.1.2. Efecto de la deformaciéon

A partir de las curvas DTA obtenidas para cada una de las deformaciones y
mostradas en la Figura 6.3 puede verse como, segun aumenta el grado de
deformacidn, se observan dos cambios significativos. En primer lugar, y con tan sdlo un 2
% de deformacién, se inhibe el crecimiento anormal de grano como puede deducirse
de la desaparicion del pico exotérmico a 1350 °C. El segundo resultado destacable es el
cambio en la morfologia de las curvas DTA. Inicialmente la curva muestra dos picos
exotérmicos, en torno a 1200 °C y 1300 °C (Figura 6.3). Segun aumenta la deformacién
(Figura 6.3(a) — (c)) los picos se van ensanchando haciendo muy dificil su identificaciéon
pero mostrando una tendencia clara a la aparicion de un proceso endotérmico como
finalmente queda mostrado en la Figura 6.3(d). Por Ultimo, cabe senalar la disminucion
progresiva en las dreas bajo la curva, indicativo de la necesidad de una menor

cantidad de energia para que tenga lugar el proceso fisico-quimico.
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6.1.2. Caracterizacion del Estado Deformado

En una primera aproximacion al problema del efecto de la deformaciéon pldstica
en la recuperacion, se realizd un estudio sistemdtico de los momentos previos al
tratamiento térmico de recocido, en funcidon del grado de deformacién aplicado. Para
ello se realizd el andlisis de la microtextura producida por cada una de laos
deformaciones. Comparando la Figura 6.4 con la Figura 5.4, en la que se mostraba la
textura <110>lIRD en el estado de recepcién del material, puede observarse como una
reduccion de, tan solo, el 2% (Figura 6.4(a)) conlleva ligeras modificaciones en dicha
orientacién preferencial. El material conserva la textura <110>IRD pero con menor
intensidad. Si se completa esta informacién con la correspondiente seccidon ODF (¢p2 =
45°), mostrada en la Figura 6.5(a), se puede concluir que la deformacién no sélo
disminuye la intensidad de la fibra a, sino que también induce microtexturas mas
heterogéneas al desaparecer ciertos componentes de la fibra a a favor de otros de la
fibra y. Ademds, segun aumenta el grado de deformacién (Figura 6.4(b) — (d) y Figura
6.5(b) — (d)) no se observa ninguna variacién ni en las componentes ni en las

intensidades de la textura respecto a la muestra deformada un 2%.

Este hecho experimental se complementa con el andilisis, de forma andloga all
realizado para el material en el estado de recepcion, de la cantidad relativa de granos
con una determinada orientacién. En la Figura 6.6 se representa (en porcentaje) la
cantidad de granos con orientacion <110>IRD (verde) y <112>IRD (morado). Asi, los
granos con orientacidon <110>IRD representan el 49, 43, 45 y 43% del drea analizada
para un 2, 5, 10 y 15%, respectivamente, de deformacion. Mientras que los granos
<112>IRD representan el 30% para deformaciones del 2 y 5% y el 37% para
deformaciones del 10 y 15%. Comparando estos datos con los obtenidos del andlisis de
la Figura 5.6 puede concluirse, por tanto, que la deformacién induce la rotacién de,
aproximadamente, el 30% de los granos <110>IRD a favor de los granos <112>IIRD en un
20% y un 10% al resto de orientaciones, hecho consistente con publicaciones previas
[65].
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<110>IIRD
<112>IIRD
adleatoria

Figura 6.6. Mapa OIM de la seccidn longitudinal de las muestras deformadas (a) 2, (b) 5y (c)
10% representado los granos con orientacion <110>IIRD (verde), <112>IRD (morado) y aleatoria

(gris).

En base al mecanismo de recuperacion mostrado para la aleaciéon ODS objetivo
de estudio, es importante ver también el efecto que la deformacidén ejerce sobre Ia
distribucion vy locdlizacion de las fronteras de grano (tanto de alto como de bajo
dngulo). En un primer andlisis cualitativo sobre el mapa IPF de la Figura 6.4(b) puede
verse como, a diferencia del material sobre el que no se ha realizado ninguna
deformacién en frio, las LAGBs (blanco) ya no se localizan preferencialmente en los
granos con orientacién <110>lIRD sino en cualquier grano independientemente de su
orientacién. El andlisis cuantitativo de fronteras representado en la Figura 6.7 permite
concluir que la deformacién no tiene ningun efecto significativo sobre la cantidad de
fronteras de ambos tipos comparadas con la muestra en el estado de recepcién del
material pero si sobre su distribucidn, encontrando que las fronteras de bajo dngulo se

reparten homogéneamente en todos los granos independientemente de su orientacion.
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Figura 6.7. Evolucion de la frecuencia de fronteras de bajo y alto dngulo en funcién del
aumento en la deformacion.

6.1.3. Caracterizacion de la Microestructura Final

La Figura 6.8 muestra las micrografias épticas de las microestructuras obtenidas
fras el proceso de recocido a 1350 °C durante 1h para cada una de las deformaciones.
En ellas puede verse como, para la menor de las deformaciones (Figura 6.8(a)), la
microestructura es muy similar a la observada para los estadios intermedios de la etapa
de recuperacién extendida. Esta se corresponde con granos equidxicos recuperados y
crecimiento homogéneo en toda la muestra. Sin embargo, la deformacién es suficiente
como para inhibir el crecimiento anormal de grano fras una hora de tratamiento

térmico.

Para un 5% de deformacion (Figura 6.8(b)) el crecimiento de grano recuperado
deja de ser homogéneo, creciendo preferencialmente los granos localizados en el
cenfro y en la diagonal de la superficie observada. Segiun aumenta el grado de
deformacion (Figura 6.8(c)) el tratamiento de recocido conlleva la obtencién de una
microestructura totalmente recuperada en la que se observan granos mds finos e
isotrépicos. Estos, ademds, son mds finos en el centro de la probeta. Finalmente, para un
15 % se observa (Figura 6.8(d)) el crecimiento preferencial de los granos localizados en el

centro de la probeta.
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b)

d)
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—

Figura 6.8. Micrografia éptica de la seccion longitudinal de las muestras tratadas a 1350 °C
durante 1 hy previamente deformadas (a) 2, (b) 5, (c) 10y (d) 15%.

Es importante completar esta informacién con un andlisis de la microtextura,
para lo que se realizaron mapas EBSD en el centro de las muestras. Para la menor de las
deformaciones (Figura 6.9) se observa la intensificacién, comparada con la textura de
deformacién, de la componente {110}<110> de igual modo que ocurria en el material
sin deformar en la etapa previa al crecimiento anormal de grano donde se intensificaba

el componente {100}<110>.
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Figura 6.9. (a) Mapa IPFy cddigo de colores de la seccidn longitudinal de la muestra
deformada un 2% seguida de tratamiento de recocido a 1350 °C durante 1 h, (b) distribucion y
frecuencia de las direcciones paralelas a la direccién de extrusién y (c) correspondiente
seccién ODF @2 = 45°.

Si se aumenta la deformacion al 5% (Figura 6.10), el crecimiento preferencial de
los granos recuperados localizados en el centro y diagonal deja de tener una
orientacién cristalogrdfica especifica, creciendo por igual granos de cualquier
orientacién. Para un 10% de deformacion, se observa (Figura 6.11) que la textura de los

granos recuperados en crecimiento es la misma textura que la previa al fratamiento de

recocido (Figura é.4(c) y Figura 6.5(c)).
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Figura 6.10. (a) Mapa IPF y cédigo de colores de la seccién longitudinal de la muestra
deformada un 5% seguida de tratamiento de recocido a 1350 °C durante 1 h, (b) distribucién y
frecuencia de las direcciones paralelas a la direccidn de extrusidn y (c) correspondiente

seccién ODF @2 = 45°,
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Figura 6.11. (a) Mapa IPF y cédigo de colores de la seccidn longitudinal de la muestra
deformada un 10% seguida de tratamiento de recocido a 1350 °C durante 1 h, (b) distribucidon y
frecuencia de las direcciones paralelas a la direccidn de extrusidén y (c) correspondiente
seccidon ODF ¢y = 45°.
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Se puede concluir gue cuanto mds elevada es la deformacién aplicada, menor
es la temperatura a la cual se inicia el crecimiento de grano recuperado y se produce
una disminucién drdstica en el tamano del grano al inhibirse el crecimiento anormal.
Ademds, la zona afectada por la deformacién no es homogénea, encontrando que el
inicio del crecimiento del grano recuperado tfiene lugar en el cenfro de la probeta. En
esta zona también se encuentran los granos mds finos. Adicionalmente, cuanto mayor
es la deformacién mayor es el afino de grano y se observan, a partir de las curvas DTA,
variaciones en el mecanismo del proceso que fiene lugar durante el tratamiento

térmico.

6.2. Discusion

Los resultados experimentales muestran que existe una relacién entre el cambio
en la microestructura final obtenida (afino de grano) con un cambio en el mecanismo
del proceso debido al cambio en la morfologia de la curva DTA donde se ve la
evolucién desde la presencia de dos picos exotérmicos (material sin deformar) a un pico
endotérmico (material deformado 15%). Ademds, existe una influencia significativa
sobre la segunda etapa del proceso descrito para el material sin deformar al inhibirse el
crecimiento anormal de grano, como se ve reflejado en el andlisis de las curvas DTA
(Figura 6.2 y Figura 6.3) al desaparecer el pico exotérmico, indicativo del proceso de
crecimiento anormal de grano, a 1354 °C. Este hecho se corrobora a partir de los mapas
obtenidos por EBSD (Figura 6.4) que, ademds, sugieren que el motivo de esta inhibicion

sea la desaparicion del pinzamiento producido por la orientacion.

Las tensiones de compresidn producidas inducen, por un lado, una distribucién
homogénea de las fronteras de bajo dngulo en todos los granos por igual
(independientemente de su orientacion) ademds de un ligero aumento (no significativo)
en la cantidad de las mismas (Figura 6.7) y, por otro lado, una mayor heterogeneidad y
menor intensidad en la textura de deformacién (Figura 6.5). Parece claro, por tanto, que
la inhibicién de la segunda etapa del proceso de recuperacion para la aleacion ODS
PM2000 es debida a la accién conjunta de ambas, lo que implica la desaparicién del
efecto del pinzamiento debido a la orientacidon y el desarrollo de microestructuras de
recuperacidon mds finas sin una orientaciéon de crecimiento preferencial especifica como
es la <112>|RD. Ademds, los granos recuperados no solo no tienen esa orientacién
preferencial, sino que no tienen ninguna orientacién preferencial de crecimiento. En la

Figura 6.11 y Figura 6.12 puede verse coémo ha tenido lugar el crecimiento de granos
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con distintas orientaciones. El inicio del crecimiento selectivo se da, por tanto, en los
granos con fronteras de mayor movilidad independientemente de la orientacién

cristalogrdfica del grano.

<110>IRD
<112>IRD
aleatoria

Figura 6.12. Mapa OIM de la seccidn longitudinal de la muestra deformada 10% seguida de
fratamiento de recocido a 1350 °C durante 1h representando las fronteras de grano de alto
(negro) y bajo (blanco) dngulo y los granos con orientacién <110>||RD (verde), <112>|RD
(morado) y aleatoria (gris).

De la observaciéon microestructural de las muestras deformadas se puede
concluir que cuanto mayor es la deformaciéon, menor es el tamano de grano
recuperado pero mayor es el volumen de material donde se produce un refinamiento
del grano. Estos resultados estéin en consonancia con los trabajos publicados por Nutting
[160] y Capdevila et al. [43] los cuales proponen un mecanismo complementario que
puede explicar por qué la deformacidn pldstica desencadena el proceso de
recuperacion. Nutting [160] estudié el proceso de recristalizacion en chapas laminadas
en un 60% por deformacion en frio, las cuales fueron ligeramente deformadas por
doblado, y concluyd que las zonas donde existia una tension de compresion residual
eran las mds proclives para la recuperacion. En la misma direccion, Capdevila et al. [43]
pusieron de manifiesto que, en muestras que fueron deformadas por doblado, la
temperatura de recuperacion disminuye a medida que aumenta el dngulo de doblado,
es decir, a medida que aumentaba el grado de deformacién. Simultdneamente
comprobaron que los granos recristalizados disminuian de tamano al aumentar el
dngulo de doblado, aumentando la densidad de nucleos independientemente de la

direccidn de la carga aplicada. Este efecto en la disminucién de la temperatura de
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recuperacion parece no ser notable a deformaciones tan bajas como las estudiadas en
esta tesis aunque, por medio de ensayos de indentacion Brinell, se ha observado que el
valor de la temperatura puede disminuir drdsticamente si la muestra se deforma bajo

peqguenas cargas antes del fratamiento térmico [65][89].

Por ofro lado, se observa en todas las muestras deformadas cémo el crecimiento
de grano recuperado comienza en la zona mds afectada por la deformaciéon. La
secuencia mostrada en la Figura 6.8 da una idea del fipo de crecimiento de grano
recuperado. En las micrografias obtenidas se puede observar que el inicio en la
recuperacion tiene lugar, preferencialmente, en las zonas donde la tensidn producida
por la deformacion debe ser méxima. Parece, por tanto, que la tensién juega un papel
muy importante en el inicio de la recuperacion. Esta bien establecido en la literatura
gue tanto la velocidad como la direccién de migracién de una frontera de dngulo alto
dependen de la desorientacion entre ambos lados de la frontera [161]. Asi mismo, se ha
comprobado gque el mecanismo de migracién de una frontera de grano es diferente si
la Unica fuerza motriz es la curvatura de la frontera [162], o por el contrario, ésta se
encuentra bajo tension. En este Ultimo caso, el movimiento de la frontera de grano
podria interpretarse como el resultado de la accidn de la tensidén aplicada para mover

las dislocaciones que se encuentran en las propias fronteras de grano.

A partir de las predicciones obtenidas con el modelo de elementos finitos (FEM —
Finite Element Method) desarrollado por Toda et al [89] se ha podido estudiar el efecto
de las tensiones residuales (y en concreto la tensidn de cizalla) sobre la microestructura
final para la aleacion ODS PM2000. La Figura 6.13 muestra la comparacién entre el
mapa de tensiones residuales (Oxy) calculado (Figura 6.13(a)) y los primeros estadios de
recuperacion (Figura 6.13(b)) en una muestra deformada y tratada térmicamente a
1150 °C. Es evidente que las zonas recuperadas encajan perfectamente con la zona
donde oy alcanza sus valores mds altos. Este resultado pone de manifiesto claramente
el papel de las tensiones residuales en el proceso de recuperacion de estas aleaciones

ODS base hierro aleadas mecdnicamente.

Este resultado sobre la influencia de ox en la nucleacion de la recristalizacion,
estd en sintonia con la idea propuesta por Hutchinson y Wayne [163]. En este trabajo se
describe el movimiento de las fronteras de grano como un movimiento coordinado de
dislocaciones acompanado por una cizalla del volumen que atraviesa la frontera en su
movimiento. Estos autores determinaron que el trabajo por unidad de volumen realizado
por la frontera en este desplazamiento se describe como yox, donde y es la

deformacién de cizalla asociada al movimiento de la frontera y oy es la tensién de
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cizalla responsable de dicho movimiento de la frontera. Por lo tanto, yoxy €s la energia
necesaria para mover las fronteras de grano, y corresponde al mapa de energia
mostrado en la Figura 6.13(c) donde la mayor energia acumulada se localiza bajo la
zona deformada. En esas regiones se necesitard menor energia para que las fronteras
de grano se muevan y se corresponderd con microestructuras de granos mds finos tal y

como se observa en la Figura 6.13(d).

La disminucién en el drea bajo la curva de cada uno de los picos al aumentar el
grado de deformacién se podria justificar en base al modelo desarrollado por Toda et al
[89] vy la idea propuesta por Hutchinson y Wayne [163]. Mayores deformaciones
conllevan mayores energias acumuladas o almacenadas por lo que el sistema necesita

menos energia para llevar a cabo los cambios microestructurales necesarios.

Los datos experimentales observados difieren de las analizadas por B. Leng et al.
[66] en sus estudios en barras de una aleacién ODS con un contenido en Cr del 15% vy
deformadas un 88%, tanto en la morfologia y el tamano de grano como en la textura de
deformacién. Los autores encuentran texturas de deformacién intensas constituidas por
la fibra a y la fibra y, mientras que para el caso de estudio las texturas de deformacién
son poco infensas y compuesta por algunos componentes de cada una de las fibras
mencionadas. Parece légico, por tanto, que la microestructura y textura de
recuperacion difieran también de las observadas para pequenas deformaciones. En
este trabajo, ademds, se pone de manifiesto el efecto, sobre la cinética vy

microestructura de recuperacion, de la temperatura de recocido.

Esta diferencia es ain mds notable si se comparan los resultados obtenidos en
este trabajo de tesis con los mostrados por B. Leng at al. [67] acerca del efecto, sobre la
microestructura y textura de recristalizacién, de dos etapas de deformacién en frio y
recocido intermedio con los que se obtienen microestructuras de recuperaciéon con
textura de fibra y muy intensa y temperaturas de recuperacion que disminuyen hasta
1100 °C.
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Figura 6.13. (a) mapa de oxy a 1150 °C después de una deformacién de 49 kN, (b)
microestructura después de una deformacion de 49 kN y posterior fratamiento a 1150 °C
durante 3 hy (c) mapa de energia acumulada por deformacién para una muestra ensayada
con una carga de 49 kN y (d) microestructura después de una deformacion de 49 kN y posterior
tratamiento a 1350 °C durante 3h (segun Toda-Caraballo et al. [89]).
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CONCLUSIONES

Se han conseguido idenfificar y describir, por primera vez, 1os mecanismos
involucrados en el proceso que tiene lugar cuando el material es sometfido a
tratamientos térmicos a alta femperatura. Este se corresponde con un
mecanismo de recuperacion en el que se pueden diferenciar dos etapas:

recuperacion extendida y crecimiento anormal de grano.

El proceso de recuperacidon extendida se caracteriza por el cambio en la
geometria de grano, no tener etapa de nucleacién, aumento de la frecuencia
de las LAGBs y no tener un cambio significativo en la textura del material aunque
hay un pequeno fortalecimiento en el componente de tfextura {001}<110>

(menor factor de Taylor) debido a la subrotacién de granos.

El aumento en las LAGBs podria ser debido a la subrotacion de granos por
deslizamiento de dislocaciones y, ese aumento, es la consecuencia del
mecanismo de pinzamiento por orientacién que conlleva el pinzamiento de las
fronteras de alto dngulo de los granos con orientacién preferencial. Por tanto, las
fronteras de los granos que no sufran el pinzamiento por orientacién, es decir,
granos de la textura débil <112>|RD tendrdn mayores velocidades y serdn el

germen del crecimiento anormal de grano.

La femperatura necesaria para que el proceso tenga lugar, tan alta como 0.9 Twm,
se explica en base a dos efectos combinados. Por un lado, el pinzamiento del
movimiento de las fronteras por parte de los éxidos que ralentiza el crecimiento

de los granos vy, por ofro lado, el pinzamiento debido a la orientaciéon



(“orientation pinning”) desencadenado por la existencia de una textura muy

intensa y homogénea de fibra a.

La aplicacién de técnicas de microscopia de transmisidn nos ha permitido
concluir que, en el estado de recepcidon se encuentran particulas de gran
tamano (100 nm), identificadas como Al2O3 y Ti(C,N), y otras de menor tamano (5
nm), identificadas como Y203, Y3AlsO12 granate (YAG) y YAIOs hexagonal (YAH).
La distribucidon de los dxidos es homogénea y no se han encontrado lugares

preferenciales de acumulacién como las HAGBs.

El engrosamiento de las particulas durante el fratamiento térmico, que tiene
lugar por el mecanismo de maduracién de Ostwall, conlleva la aparicion de
dispersoides aglomerados (principalmente relacionados con Al2Os y Ti(C,N)), la
disolucién de Y203 y su combinacidn con Al para formar YAIOs (YAP). Las
particulas en las HAGBs engrosan mds rapido que las del interior de grano pero
no existe un tipo preferencial de dispersoide en la frontera, por lo que el fipo de

dispersoide no es un factor que controle el proceso de recuperacion.

Debido a las grandes diferencias en las movilidades de las fronteras, tiene lugar
el crecimiento anormal de granos, segunda etapa del proceso global de
recuperacion. Una vez despinzadas las fronteras de las particulas de éxido, los
granos crecen en funcidén de la movilidad especifica de sus fronteras. Esto
provoca el crecimiento selectivo de granos, existentes en la microestructura
inicial, con orientaciones (110)<112> y fronteras con desorientaciones entre 30 —
45° en torno al eje <110> ya que la movilidad de sus fronteras es muchisimo

mayor.

El exceso de Ti que no se incorpora a las particulas de Ti(C,N) no se encuentra
encapsulando los éxidos y formando una estructura “core-shell”, sino que
permanece en solucién sdlida. El andlisis realizado por tomografia de sonda
atémica nos ha permitido concluir que el Ti en solucién-sdlida se segrega en las
fronteras de grano, lo que debe afectar a la posterior migracién de las mismas,
por lo que las fronteras de los granos sin pinzamiento por orientacion y sin Ti
segregado tendrdn mayor velocidad. No se ha observado la precipitacién de

particulas ricas en Ti en la frontera durante el tratamiento térmico.

Se ha observado, por andlisis térmico diferencial, que el crecimiento anormal de
grano se corresponde con un proceso exotérmico que tiene lugar a 1354 °C

debido a la drdstica disminucion del drea superficial de las fronteras de grano.



10.

11.

CONCLUSIONES

Pequenas deformaciones en frio previas al tratamiento térmico de recocido
inhiben el crecimiento anormal de grano debido a la generacidn de texturas de
deformacién menos intensas y mds heterogéneas y una distribucion homogénea
de las fronteras de bajo dngulo en toda la matriz. Todo ello provoca la

desaparicion del pinzamiento debido a la orientacidn.

Se ha observado, que el proceso de recuperacion se caracteriza por la
existencia de un pico exotérmico a temperaturas con mdximo en 1230 °C. Dicho
pico pierde intensidad y la localizacién de su mdaximo tiene lugar a temperaturas
mds bajas a medida que aumenta la deformacidén. Segin aumenta la
deformacién, la energia acumulada es mayor lo que justifica la disminucién
progresiva en las dreas bagjo la curva DTA, indicativo de la necesidad de una
menor cantidad de energia para que tenga lugar el proceso y de un mayor

afino de grano para mayores deformaciones.

Se ha detectado la existencia de un pico endotérmico en torno a la temperatura
de 1200 °C que se intensifica con el aumento de la deformacién, lo que
conduce a pensar que la deformacién induce un cambio de mecanismo en el
proceso de recuperacion en la aleacién PM2000. Es necesario la realizaciéon de

un frabajo mds exhaustivo para confirmar este hecho.

. La comparacién de los resultados experimentales obtenidos con las predicciones

del FEM desarrollado por Toda-Caraballo et al. [89] nos permite concluir que la
tension residual acomodada en bandas de deformacién podria ser el parédmetro
responsable de acelerar el inicio del crecimiento de grano, disminuyendo la
temperatura de recuperacién, por estimular el movimiento de las fronteras

localizadas en estas bandas.
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8.

TRABAJO FUTURO

En base a esta linea de investigaciéon se plantean nuevas lineas de trabajo interesantes

a desarrollar:

1)

2)

3)

Se ha mencionado que para ofros ODS con similares o, incluso, la misma
composicion se ha encontrado cierta variabilidad en la composicion y estructura
de los 6xidos. Determinar si esta variabilidad puede ser debida a diferencias en el
procesado y/o tratamiento térmico posterior es importante para poder tener

mayor control sobre el proceso de recuperacion.

Debido a la dificultad experimental en la caracterizacién por APT ha sido
imposible realizar una cuantificacion del Ti segregado en las fronteras. Seria
interesante poder continuar con la caracterizacién de las fronteras para ver su
evolucién respecto al tiempo de tratamiento asi como un estudio sistemdtico de
la segregacion en las fronteras de grano con crecimiento anormal, realizando un

mapa de segregacion para cada tipo de frontera.

Dado que los resulfados obtenidos en las muestras deformadas difieren de los
obtenidos para altas deformaciones (> 15%) parece necesario realizar un estudio
del efecto, sobre la microestructura inicial y de recuperacién asi como sobre la
temperatura y el mecanismo del proceso, de grandes deformaciones realizadas
en la direccién axial y radial. Continuando, de esta manera, el trabgjo ya
iniciado en esta tesis para pequenas deformaciones (< 15%), con el fin de
comprobar si el mecanismo de recuperacidn cambia para  grandes

deformaciones.



4)

Para finalizar el estudio del efecto de la deformacién, habria que determinar el
papel de deformaciones no hidrostdticas, es decir, de cizalla (torsidon) sobre el
proceso de recuperacién. De igual manera que el procedimiento descrito en
esta tesis, habria que realizar un estudio de la evolucién en la microestructura y
textura del material deformado con el tiempo de tratamiento térmico asi como
la caracterizacion y papel de los éxidos durante el proceso de recuperacidon en

muestras deformadas del mismo modo al realizado en las muestras sin deformar.
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9.1. Title

CHARACTERIZATION OF THE RECOVERY PROCESS IN Fe-BASE ODS ALLOYS

9.2. Introduction

Technologies and means for developing biomass plant with higher energy
conversion efficiencies are essential in order o implement the commitment to renewable
biomass energy generation. Advanced, indirect Combined Cycle Gas Turbine (CCGT)
systems offer overall biomass energy conversion efficiencies of 45 % and above,
compared with the 35 % efficiency of conventional biomass steam plant. However to
aftain this efficiency in CCGT operation it will be necessary to develop a heat exchanger
capable of gas operating temperatures and pressures of around 1100 °C and 15 - 30 barr,
respectively, for entry heating the gas turbine working fluid. Mechanically alloyed iron-
base oxide dispersion strengthened (ODS) alloys fabricated by mechanical alloying (MA)
are a class of advanced materials designed for application where creep and oxidation
resistance are paramount. This is due to the pinning of the dislocation movement made
by the nanometric in size particles. The strength is further enhanced by the development
of a coarse-grained microstructure during annealing at high temperature (1330 °C) and

leads to the recovery of the material followed by abnormal grain growth.

Recrystallization and recovery process play a crucial role in the development of
the textural and microstructural properties that largely affects different material

properties. There are three main features that make the recovery process in the ODS
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alloys different from the conventional steels produced by casting. The first one is the
exceptionally high temperature at which the process takes places. It implies homologous
temperatures the order of 0.9 melting temperature (Tm). The second one is the change in
the grain orientation. In the as-received state the a-fiber (<110>IRD) is the main
component of the texture with a weak <112>IIRD. This weak component becomes the
main coarse-grain orientation. The third feature that makes this process different from the

conventional is that the dispersoids coarse during the recrystallization process.

9.3. Objetives

It is asume that the development of the coarse-grained microstructure is due to a
nucleation followed by an abnormal grain growth (or secondary recrystallization).
However, it is difficult to find studies on the microstructural evolution that clarify the
mechanisms involved in the abnormal grain growth, as well as a complete
characterization of the intermediate stages of the process. Therefore, this thesis pursues
several goals. The general objective is to describe the mechanisms involved in the
process that occurs when the material is subjected to high temperature heat tfreatment.
Similarly, the specific objectives are an in-depth characterization of the evolution of
dispersoids and the effect of small cold deformations have on the final microstructure
after heat treatment. This would imply a full understanding of the effect of high
temperature on the material that can open the window for the use of these materials for
new applications due to the microstructural control in order to achieve the morphology,

grain size and texture suitable for the infended application.

9.4. Results

9.4.1. Microstructure evolution during recovery process

The results presented indicate that there is no nucleation stage so that the alloy
undergoes a recovery process consisted in two well different stages: extended recovery
followed by an abnormal grain growth. The initial microstructure consisted in subgrains of
sub-micrometer sizes with strong texture in which grains are oriented in such a way that
the <110> direction is parallel to the rolling direction (RD), i.e., <110>IRD (a fiber) which
becomes coarse grains of millimeter size, with orientations <112>IRD. In addition, during
the first stfage of the recovery process the particles play a crucial role pinning the high
angle grain boundaries (HAGB) movement. The problem is derived from the need to use,
for the generation of the coarse grain, temperatures as high as 0.9 Tm which imply

changes in the oxides, due to the Ostwall ripening mechanism, as coarsening, particle

118



SUMMARY

agglomeration, etc, what negatively affect to the creep resistance. The average size
increases from 19 to 87 nm while the extended recovery process goes on. However, the
main remarkable feature is the difference in the coarsening rates which is not
homogeneous in the sample. The largest oxides are located at the HAGB, on the other

hand, the smallest ones are located inside the grains.

As precipitation appeared to perform an important role in the recovery process, it
was necessary to determine if a special pattern of inter-granular and intra-granular
distribution of dispersoids exists. A deep characterization of the dispersoids with a
combination of HRTEM and STEM allow us to find different kind of particles such as
complex Y-Al oxides as well as Y203, large Al203 and Ti(C,N). All the particles analyzed
that are located at the HAGB coaersen faster than those inside the grains, regardless of

their structure and nature.

During the recovery process the LAGBs increases their frequency what frigger a
mechanism known as orientafion pinning. This phenomenon implies a strong hard-
impingement of HAGBs of the grains with the <110>||RD texture due fo their low mobility.
Boundaries of grains with the weak texture (<112>||RD) will have less pinning due to the
lack of LAGBs inside their grains. Once the HAGBS of the grains with the weak texture are
unpinned by the coarse particles they will move faster than HAGBs of the grains with the
strong texture. These grains, <112>|RD, are present in the inifial microstructure since no

nucleation stage was observed.

9.4.2. Low Deformation effects over the recovery microstructure

Many of the applications of these materials involve fabrication routes that include
cold rolling steps which modify the microstructure and texture of the material. These
changes in microstructure and texture after annealing, necessarily, involve changes in
the final microstructure. Therefore, the effect of different cold deformation percentages,
prior fo recovery heat freatment, has also been studied. The results indicate that the
higher the deformation percentage, the more heterogeneous texture where some of the
components of the o-fiore are lost in favor of others of the y-fibre (i.e., <111>IND).
Moreover, the recovery microstructure consists of more refine and more isotropic grains
due to the variation in the deformation texture and to the more homogeneous
distribution of the low angle grain boundaries which directly affect on the recovery
mechanism inhibiting the abnormal grain growth. This is featured by an exothermic peak
in the curve obtained with DTA at 1354 °C due to the severe decrese of the superficial

area of the boundaries.



In addition, it has been seen that deformation causes changes in the recovery
mechanims. After a deformation of 5% a new endothermic peak (around 1200 °C) is
observed. Moreover, the higher the deformation, the higher the intensity of the

endothermic peak.

9.5. Conclusions

1. For the first time, mechanisms involved in the process that takes place when the
material is subjected at high temperafure heat treatments have been identified. It
corresponds with a recovery mechanism in which could be differenfiated two

subsequent stages: extended recovery and abnormal grain growth.

2. The extended recovery stage is featured by a geometrical change in grain
morphology, no nucleation stage, increase in percentage of LAGBs and no significant
change in material texture although there is a strengthening in the texture component

towards the {001}<110> due to subgrain rotation.

3. The increase of LAGBs is the responsible of the orientation pinning mechanism. It
implies the pinning of the HAGBs of the grains with the preferential texture and higher
HAGBs rates of the weak texture grains (<112>lIRD). These grains with the weak texture
are the germ of the abnormal grain growth (second stage of the global process) what

imply the selective growth of grains, present in the initial microstructure.

4, A recovery temperature as high as 0.9 Tw might be explained in basis on two
combined effects. On one hand the coarsening of oxide particles that lose their ability to
pin the grain boundaries and a second effect might be due to orientation pinning effect

triggered by the presence of a homogeneous and intense a-fibre texture.

5. The application of fransmission electron microscopy techniques has allowed us to
conclude that, large particles (100 nm), identified as Al2Os and Ti(C,N), and other smaller
(5 nm), identified as Y203, Y3AIsO12 garnet (YAG) and YAIOs hexagonal (YAH) are present
in the as-received state. The distribution of the oxides is homogeneous and there were no

preferential sites of accumulation as HAGBs.

6. Coarsening of the particles during the heat treatment takes place by the Ostwald
ripening mechanism which leads to the appearance of agglomerations (related mainly
with Al2Os and Ti(C,N)), dissolution of Y203 and its combination with Al to form YAIOs
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(YAP). Particles at the HAGBs coarse faster than particles inside the grain but there is no
preferential type of dispersoid at the grain boundary, so type of dispersoid is not a factor

conftrolling the recovery process.

7. The second stage of the global recovery process, i.e. abnormal grain growth,
takes place due to the large mobility differences in the boundaries. Once boundaries are
unpinned by the particles the grains grow in function of their specific mobility. This leads
to the selective growth of grains, present in the initial microstructure, with orientations
(110)<112> and miscrientations of 30 — 45° around the <110> axis because of the higher

mobility of their boundaries.

8. The excess of Ti that is not incorporate into the Ti(C,N) parficles does not
encapsulate the oxides forming a core-shell structure, but remains in solid-solution in the
matrix. The analysis carried out with atom probe tomography let us to conclude that Ti in
solid-solution segregates at the high angle grain boundaries. This might affect subsequent
grain boundary migratfion during recovery; hence the boundaries without orientation
pinning and without Ti segregated will have higher rates. The precipitation of Ti-rich

parficles at the boundaries during heat freatment has not been observed.

9. It is observed, by Differential Thermal Analysis, that abnormal grain growth is
featured by an exothermic peak at 1354 °C due to the dramatically decrease superficial
area of the grain boundaries. Low cold deformations previous to the heat treatment
inhibit the abnormal grain growth due to the generation of more heterogeneous and less
intense deformation textures that causes the disappearance of the orientation pinning

effect.

10. It has been observed that the recovery process is featured by the existence of an
exothermic peak with a maximum at 1230 ° C. This peak loses intensity and the location
of its maximum occurs at lower temperatures with increasing deformation. The higher the
deformation the higher the stored energy which justifies the progressive decrease in the
area under the DTA curve, indicatfing the smaller amount of energy needed for the

process to take place and further grain refinement.

11. It has been detected the existence of an endothermic peak around the
temperature of 1200 ° C that intensifies with increasing deformation, which suggest that
deformation induces a change of the mechanism in the recovery process in the alloy

PM2000. Carrying out a more thorough work is needed to confirm this fact.



12. The comparison of experimental results with the predictions of FEM developed by
Toda-Caraballo et al. [89] let us to conclude that the residual stress accommodated in
the deformation bands could be the responsible parameter for accelerating the
beginning of grain growth, decreasing the recovery temperature, due to the stimulation

of the grain boundaries movement located in these bands.
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