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RESUMEN

Entre todas las transformaciones de fase que pueden tener lugar en un acero, la
transformacion bainitica se ha revelado como una de las mas interesantes y
controvertidas. Para conocer y comprender en profundidad esta transformacién, en el
Capitulo 1 se ha desarrollado una amplia introducciéon de las transformaciones de fase
en estado solido en aceros y, en particular, de las caracteristicas de la transformacion
bainitica. Su interés no es puramente cientifico, sino también industrial. Efectivamente,
la adicién de elementos aleantes como el silicio, que puede dar lugar a microestructuras
bainiticas sin formacion de carburos, y el conocimiento preciso de la influencia de otros
diferentes aleantes, permitird obtener en este nuevo tipo de aceros con una combinacion
de propiedades de resistencia y tenacidad muy atractivas.

La optimizacién de los tratamientos térmicos mas apropiados para la obtencion de tales
microestructuras requiere un estudio exhaustivo de la cinética de la transformacion
bainitica. Tal estudio se lleva a cabo en el Capitulo II, donde ademas se propone un
modelo nuevo para predecir la cinética de la transformacion bainitica. En dicho modelo
se distingue entre la bainita formada mediante nucleacion de subunidades directamente
en borde de grano austenitico y a partir de subunidades previamente formadas. Sin
duda, este modelo representa una de las aportaciones cientificas de mayor interés en esta
Tesis por su contribucion directa al conocimiento de la transformacion bainitica.

Todos los conocimientos adquiridos en los Capitulos I y II son empleados en el
Capitulo IIT para el disefio de nuevos aceros bainiticos ricos en silicio con elevadas
propiedades de resistencia y tenacidad. En este trabajo de Tesis se ha desarrollado la
base teorica necesaria para poder abordar con éxito el disefio de nuevos aceros
bainiticos libres de carburos que, con una amplia variedad de diferentes posibilidades de
aleacion, pueden alcanzar cinéticas de transformacion y caracteristicas
microestructurales similares y ser procesados mediante tratamientos termomecéanicos de
gran aplicacion industrial. El procedimiento de disefio cubre, de esta forma, tanto la
eleccion de las composiciones quimicas mas adecuadas como de tratamientos
termomecanicos mas apropiados para la obtencion de las microestructuras deseadas.

Tras presentar en el Capitulo IV el material obtenido tras su procesado industrial y
explicar el procedimiento experimental a desarrollar, en el Capitulo V se realiza la
caracterizacion de los aceros disefiados. Esta caracterizacion, tanto a nivel
microestructural como de propiedades mecanicas, revela que los aceros disefiados
superan con creces las expectativas depositadas en ellos.

En el Capitulo VI se realiza un estudio de la cinética isotérmica de tres de los aceros
diseniados. Este estudio es utilizado en este mismo capitulo, junto con otros resultados
experimentales encontrados en la bibliografia, para realizar la validaciéon del nuevo
modelo propuesto en el Capitulo II para la cinética de la transformacion bainitica. Se
encuentra que el citado modelo predice con una excelente aproximacion la fraccion de
volumen de bainita formada en todos los aceros estudiados.






GLOSARIO DE ABREVIATURAS Y

SIMBOLOS

ABREVIATURAS

7T Diagrama de tiempo-temperatura-transformacion

LE Equilibrio local (del inglés local equilibrium)

PLE Equilibrio local con particion (del inglés partitioning local equilibrium)

NPLE Equilibriq .loc.al con particion despreciable (del inglés negligible partitioning
local equilibrium)

IPS Deformacion de plano invariante (del inglés invariant plane strain)

MFA Microscopia de fuerza atdmica

IMAK Siglas usadas para identiﬁ.car la formulacioén basada en volimenes extendidos
de Johnson, Mehl, Avrami y Kolmogorov
Fendémeno de “Transformacion inducida por plasticidad”. También se le

TRIP aplica este nombre a los aceros en que presentan aumentos adicionales de
resistencia debidos a este fenomeno

TR Tratamiento de f‘Temple y Revenido”.'También se aplica este nombre a los
aceros martensiticos a los que se les aplica este tratamiento.

MEB Microscopia electronica de barrido

MET Microscopia electronica de transmision

cCT Diagrama de enfriamiento continuo (del inglés continuous cooling
transformation)

DP Denominacion aplicada a los aceros duales (del inglés dual phase)

CP Denominacion aplicada a los aceros complex (del inglés complex phase)

7GA Tamatfio de grano austenitico

SIMBOLOS

a Fase ferrita

bce Red cubica centrada en el cuerpo (del inglés body centered cubic)

Y Fase austenita

fcc Red cubica centrada en las caras (del inglés faces centered cubic)

o Fase ferrita delta

Fase cementita
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CAPITULO1

LA TRANSFORMACION BAINITICA EN
ACEROS

1.1 TRANSFORMACIONES DE FASE EN ESTADO SOLIDO DE
ACEROS

A presion atmosférica, el hierro puro puede presentar dos formas alotropicas en funcion
de la temperatura. El hierro-« es estable entre la temperatura ambiente y 910°C, y posee
una estructura cubica centrada en el cuerpo (bcc), mientras que a temperaturas
superiores y hasta 1390°C, el hierro puro adquiere una estructura cristalina centrada en
las caras (fcc) constituyendo el denominado hierro-y. A partir de los 1390°C, el hierro es
de nuevo estable con una estructura bce, dando lugar al hierro-o.

El cambio de estructura cristalina entre el hierro-y y el hierro-a se puede producir
mediante dos mecanismos de transformacion bien diferenciados. Asi, si se favorece en
el material una movilidad atomica suficiente, la estructura cristalina fcc del hierro-y
puede suftrir una reconstruccion completa a la forma bee del hierro-a. En este caso, el
ordenamiento atdmico del cristal original es alterado mediante la rotura de los enlaces
que, a continuacion, se reordenan (o reconstruyen) en un nuevo patrén. En este caso, se
dice que la transformacion ha sido reconstructiva. Sin embargo, si la fase fcc se enfria
rapidamente a una temperatura muy baja, muy por debajo de los 910°C, la movilidad
atémica no es suficiente para posibilitar una transformacion reconstructiva. No obstante,
la energia libre para la transformacion sufre un aumento que permite la formacion de
una red mediante el movimiento coordinado de atomos a través de la intercara, dando
lugar a la microestructura denominada martensita o «’. La transformacion martensitica
se produce, por tanto, mediante una deformacién homogénea del patron original. Este
tipo de transformacion se denomina displaciva.

La adicion de carbono modifica la estructura y el intervalo de temperaturas de
estabilidad de las fases del hierro. Estas modificaciones estan representadas en el
diagrama de equilibrio hierro-carbono (Fe-C), que se muestra en la Fig. I.1. La solucién
solida de carbono en hierro y se denomina austenita (también 7), y en ella los atomos de
carbono se distribuyen en posiciones intersticiales de la red fcc. La adicidon de carbono
estabiliza la austenita a temperaturas menores que 910°C, hasta los 723 °C para un acero
con contenido en carbono de 0,77% en masa. Esta composicion de hierro y carbono se
denomina eutectoide, y la temperatura correspondiente, temperatura eutectoide. Por su
parte, la solucion sélida de carbono en hierro « constituye la denominada ferrita



(también «), con una solubilidad maxima del carbono igual a un 0,02% en masa. En el
diagrama de equilibrio Fe-C se observa que, a la temperatura eutectoide, el grado de
enriquecimiento de la austenita es tal que descompone en una estructura laminar,
constituida por ferrita y cementita, denominada perlita. La cementita (6), por su parte, es
un compuesto intersticial de caracter metalico y de formula Fe;C, que cristaliza en el
sistema ortorrombico. En adelante, la descripcion de las transformaciones se ha
particularizado a aceros hipoeutectoides, es decir, con un contenido en carbono menor
que el eutectoide, pues de este tipo son los aceros con los que se ha trabajado en esta
Tesis Doctoral.
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Fig. I.1. Diagrama Fe-C.

Para estudiar con mas detalle la naturaleza de las transformaciones de fase que tienen
lugar en un acero, se puede utilizar como recurso un diagrama Temperatura-Tiempo-
Transformacion (TTT), representado en la Fig. 1.2 junto a un esquema del diagrama de
equilibrio Fe-C. En general, el diagrama TTT de un acero esta formado por dos curvas
en forma de letra C y situadas en un intervalo diferente de temperaturas. El origen de
esta forma reside en la naturaleza de las transformaciones de fase que describe cada uno
de estos frentes. En la nucleacion de estas fases a partir de austenita, como se detallara
mas adelante, estdn involucrados tanto procesos de difusion como termodinamicos. La



difusion de atomos estd favorecida a temperaturas elevadas, pero no la fuerza motriz
para la transformacion, mientras que a bajas temperaturas la difusion pierde importancia
frente al efecto de la fuerza motriz. La situacion 6ptima se produce en la zona central de
cada frente de transformacion, dando lugar a la caracteristica forma de C.

La curva C superior representa el tiempo requerido para que se produzca el inicio de las
transformaciones reconstructivas a ferrita o perlita, mientras que la inferior corresponde
a la formacion displaciva de bainita, ferrita acicular o ferrita Widmanstitten. Se observa
ademads una linea horizontal inferior que se corresponde con la temperatura My de inicio
de la transformacion martensitica. Aunque en algunos aceros las dos curvas C pueden
solapar, en ocasiones puede observarse una linea horizontal sobre la curva C inferior,
que indica la méaxima temperatura, 7,, a la cual se puede formar la ferrita por un

mecanismo displacivo, ya sea ferrita Widmanstitten, ferrita acicular o bainita.
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Fig. 1.2. Relacion entre un diagrama TTT en un acero hipoeutectoide con un contenido
en carbono x y el correspondiente diagrama de fases.

La ferrita, en el caso de transformaciones reconstructivas, nuclea mediante un
mecanismo de fluctuaciones de fase, nombre asignado a los cambios aleatorios en la
estructura cristalina del material como consecuencia de las vibraciones térmicas de los
atomos. Una de estas fluctuaciones sélo se mantiene si hay una reduccion de la energia
libre. Esta nucleacion de « a partir de yes homogénea y, de acuerdo con la teoria clasica
de nucleacion', el cambio de energia libre, AG, para una particula esférica de radio r con
una energia interfacial o, se puede calcular como:

4

AG =§ﬂr3(AG +AG,, )+4mio,, Ec. L1

quim

donde AG,,, es el cambio de energia libre de Gibbs por unidad de volumen de ferrita y

AG,, es la energia de deformacion por unidad de volumen de ferrita.

La variacion en AG con el radio tiene un maximo (ver Fig. 1.3) que define la barrera de

. ., * ~ ;. * . . .
activacion, G, y el tamaio critico, » , por encima del cual se favorece el crecimiento.
Sin mas que aplicar la condicion de méaximo sobre la Ec. 1.1, se obtienen los valores de
ambos parametros:



3
léro,,

*

= ; (Aqum " AGM )2 Ec. 1.2
f = 29y Ec. 1.3
T (Aunim + AGdef )2 a

Como se puede observar en la Ec. 1.2, la energia de activacion varia inversamente con el
cuadrado de la energia libre de Gibbs en la nucleacion mediante fluctuaciones de fase.
Esta teoria no es aplicable en transformaciones que tienen lugar con baja activacion
térmica, como las transformaciones adifusionales martensitica o bainitica.

Energia Energia interfacial
)24

G*
Tamano del

- > nucleo
AG

Energia libre quimica
+ Energia de deformacion

Fig. 1.3. Energia de activacion y tamafio del nucleo de acuerdo con la teoria clasica de
nucleacion.

La ferrita formada mediante un mecanismo reconstructivo puede presentar dos
morfologias diferentes, de ferrita alotriomorfica (¢) o de ferrita idiomorfica (aig)*™* La
ferrita alotriomorfica es cristalina en su estructura interna, pero la superficie del cristal
bee no es regular y no refleja esa simetria a nivel macroscopico’. Esta fase nuclea en las
fronteras de grano austenitico y tiende a crecer a lo largo de las mismas a una velocidad
mayor que en la direccion normal. Por su parte, la ferrita idiomorfica nuclea
intragranularmente” en inclusiones u otros lugares de nucleacion heterogéneos. Al
contrario que en la alotriomorfica, la ferrita idiomoérfica posee una morfologia externa
muy equiaxica. Ambas morfologias estan representadas en la Fig. 1.4.

Debido a que tanto la ferrita alotriomorfica como la idiomoérfica se forman mediante
mecanismos difusionales, su formacion no estd restringida por los bordes de grano
austenitico. Por el contrario, en caso de producirse una transformacién masiva a ferrita,
los granos ferriticos pueden ser incluso de mayor tamafo que los granos austeniticos de
origen. La velocidad a la que se desplaza la intercara de transformacion depende de su
movilidad intrinseca, relacionada con los procesos de difusion de elementos
sustitucionales a través de la intercara, y de la difusion en volumen de carbono. En
general, el crecimiento de la ferrita esta controlado por ambos mecanismos, aunque en
el caso en el que uno sea mas lento, éste dominara frente al otro. De cualquier modo, la
transformacion requiere difusion de atomos.
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Fig. I.4. Esquema de la morfologia de la ferrita alotriomorfica y la ferrita idiomorfica.
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Fig. 1.5. Composiciones esperadas en la cercania de la intercara de transformacion de
acuerdo con un mecanismo de crecimiento (a) PLE y (b) NPLE®.

La difusion necesaria para este cambio de estructura cristalina conlleva un reparto de los
atomos durante la transformacion. En un acero aleado, los 4&tomos de carbono, que estan
en solucidn intersticial, pueden migrar a velocidades varios o6rdenes de magnitud
superiores que los atomos de hierro o los solutos sustitucionales. En un crecimiento
controlado por difusion, las composiciones en el frente de transformacioén estan en
equilibrio local o LE (del inglés local equilibrium) y vienen dadas por el diagrama de



equilibrio. Sin embargo, la linea de equilibrio tiene que ser elegida de modo que tanto el
carbono como los solutos sustitucionales puedan guardar el ritmo con la intercara mévil
a pesar de las diferencias en los coeficientes de difusion. Esto puede ocurrir de dos
maneras’ . La primera, la linea de equilibrio que controla la composicién quimica de la
intercara es tal que el gradiente de carbono es minimo (Fig. 1.5(a)). De este modo, se
fuerza una disminucion de la difusion de atomos de carbono hasta alcanzar una
velocidad consistente con la de difusion de sustitucionales. Esto se conoce como
equilibrio local de particion o PLE (del inglés partitioning local equilibrium). El modo
de crecimiento PLE se aplica cuando el subenfriamiento por debajo de la temperatura de
transformacion de equilibrio es bajo.

La segunda posibilidad se corresponde con una linea de equilibrio que proporciona un
elevado gradiente de concentracion de atomos sustitucionales compensando su baja
difusividad (Fig. 1.5(b)). Este es el equilibrio local con particion despreciable o NPLE
(del inglés negligible partitioning local equilibrium) y se aplica a transformaciones que
tienen lugar a elevados subenfriamientos por debajo de la temperatura de equilibrio.

=4y Direccion de crecimiento

— Zona de alto contenido en C en la austenita

4 Zona de bajo contenido en C en la austenita

Austenita

Fig. 1.6. Modelo de crecimiento de la perlita.

Otra transformacién de fase reconstructiva que se observa en el diagrama TTT de la Fig.
I.2 es la perlitica. La perlita es una microestructura laminar constituida por ferrita y
cementita que se forma a temperaturas por debajo de la eutectoide, en la que la
formacion de cementita es favorable. Los agregados de perlita con laminas de ferrita y
cementita igualmente orientadas se denominan colonias. Un grupo de colonias
constituyen un nédulo de perlita. El espaciado interlaminar, representado como Sy en la
Fig. 1.6, es un importante parametro en la caracterizacion de la transformacion cuyo
valor decrece a medida aumenta el grado de subenfriamiento por debajo de la
temperatura eutectoide'’. La transformacion perlitica es reconstructiva y su velocidad de
crecimiento es constante’. Los mecanismos que controlan el crecimiento de la perlita
dependen del grado de subenfriamiento con el que estd ocurriendo la transformacion. A
bajos subenfriamientos, el mecanismo de crecimiento esta controlado por difusion de
elementos sustitucionales por la intercara'"'? (mecanismo de equilibrio local o LE),
mientras que a elevados subenfriamientos el crecimiento de la perlita ocurre sin reparto
de elementos sustitucionales y es controlado por difusién de carbono en volumen'*'®
(mecanismo NPLE ya citado). En este caso, el mecanismo de crecimiento sigue el
proceso mostrado en la Fig. 1.6'". El contenido en carbono de la austenita es mayor



cerca de la intercara con la ferrita que en la intercara con la cementita, dando lugar a un
gradiente que resulta en una difusién en volumen de carbono desde la primera intercara
a la segunda. Este carbono favorece el crecimiento de la cementita, al mismo tiempo
que la zona pobre de carbono por delante de la ferrita favorece el crecimiento de ésta.

Volviendo a la Fig. 1.2, a temperaturas inferiores a la 7,, tiene lugar la formacion

displaciva de bainita, ferrita acicular, ferrita Widmanstitten () y martensita. De todas
ellas, la transformacion martensitica es la unica puramente displaciva, en el sentido de
que no involucra difusién de dtomos intersticiales ni sustitucionales en ninguno de los
estadios de transformacion. Efectivamente, en la transformacidén martensitica, la nueva
estructura cristalina no se produce a partir de la difusion de atomos a larga distancia,
sino mediante un movimiento coordinado y ordenado de los 4tomos hasta conformar el
nuevo patron. Existe, por tanto, una correspondencia de red entre la antigua estructura
cristalina y la nueva. Sin embargo, en la transformacidon martensitica, se observa ademas
un cambio en la forma de la region transformada que va mas alld de la variacion en
volumen producida por la formacion de la nueva estructura cristalina.
Macroscopicamente, este cambio de forma se ha identificado como una deformacion de
plano invariante (IPS) con una componente de cizalladura.

i 0 1] 12 o1 ),

plano (01 1),

Fig. I.7. Relacion entre una celda fcc de austenita y una celda bee de martensita
tras la aplicacion de la deformacion de Bain.

foy fy

M

maclado deslizamiento

Fig. 1.8. Mecanismos de maclado y deslizamiento en la martensita.

A nivel microscopico, es posible obtener una red bce a partir de una fcc mediante una
deformacién de Bain'®, que consiste en una contraccion del 20% de la red fcc en el eje z
y una dilatacion del 12% a lo largo de los ejes x e y. La Fig. 1.7 muestra un esquema de
la deformacion de Bain. Sin embargo, la deformacion de Bain no da lugar a una



deformacion IPS, como se observa macroscopicamente en la transformacion
martensitica. Es necesario afiadir una distorsion adicional en forma de deslizamiento de
dislocaciones o de maclado, como se esquematiza en la Fig. L.8.

Para explicar la nucleacion de la martensita, Olson y Cohen'®?' han propuesto un
mecanismo que involucra la disociacion espontanea de dislocaciones predeterminadas
en defectos que estan originalmente presentes en la fase austenita. Como las
dislocaciones pueden moverse o deslizar, el mecanismo no requiere difusion, y la tnica
barrera es la resistencia al deslizamiento de dislocaciones. La nucleacion no ocurre
hasta que el subenfriamiento es suficiente para soportar los defectos y tensiones
asociadas con el proceso de disociacion que conduce a la creacion de la nueva estructura
cristalina. La energia libre por unidad de area de falta de apilamiento, G es:

Gr =n,p(AG ., + MG, )+20, {0, ) Ec. 1.4

quim
donde AG
AG,,

interfacial, n,es el numero de planos de empaquetamiento compacto que participan en

es el cambio de energia libre de Gibbs por unidad de volumen de ferrita,

quim

es la energia de deformacion por unidad de volumen de ferrita, o, es la energia

el proceso de faltay p, es el espaciado de los planos de empaquetamiento compacto en
los que se supone que ocurre el defecto. Para una falta de apilamiento enlazada a una
fila de n,dislocaciones, cada una con un vector de Burger de magnitud b, la fuerza
requerida para mover una unidad de longitud de fila de dislocaciones es n,7,b, donde
7,es la resistencia de la red al movimiento de las dislocaciones. G, proporciona la

tension opuesta a través del cambio de energia libre de Gibbs, AG El defecto se

quim *

hace inestable, es decir, la nucleacion ocurre, cuando:
G, =-n,ptb Ec. 1.5

es decir, cuando la energia del defecto es suficiente para mover las dislocaciones que le
rodean. Por otra parte, sea G, la energia de activacion de una dislocaciéon para el
cambio de una posicion de equilibrio a otra. La magnitud de esta energia de activacion
disminuye con la aplicacion de una tension 7 . En tal caso, la energia de activacion real,
G’ para el cambio entre posiciones de equilibrio de una dislocacion es:

G =G, —(r—rﬂ

*

Ec. 1.6

* . ., . . .
donde v es un volumen de activacion y 7, es el valor al que tiende la resistencia al

movimiento de las dislocaciones a elevadas temperaturas. En el proceso de nucleacion,
la tension 7 no es aplicada externamente, sino que proviene de la energia libre quimica.
Sustituyendo el valor de 7 de la Ec. 1.6 por el que se obtiene de aplicar la condicion de
nucleacion de la Ec. 1.5 y utilizando la Ec. 1.4, la energia de activaciéon para la
nucleacion segiin un mecanismo de disociacion de dislocaciones es el siguiente:

* * 2’60( * "
G =G, + TH+%AGM+ ) WS LG, Ec.17

quim
npb b
Notar que con este modelo de nucleacion la energia de activacion decrece linealmente
con la energia libre de Gibbs de la transformacion.

La nucleacion de la martensita, al tener lugar mediante disociacion de dislocaciones,
comienza en imperfecciones estructurales preexistentes en la fase origen, tales como



filas de dislocaciones que, en enfriamiento por debajo de la temperatura My disocian en
dislocaciones parciales que conducen al suceso de nucleacion®'. Estos defectos no son
todos idénticos, ya que varian en magnitud, y su crecimiento en placas es estimulado a
diferentes grados de subenfriamiento por debajo de la temperatura M. Esto causa el
comportamiento clasico observado en las reacciones martensiticas, en las que la
fraccion de volumen de martensita varia inicamente con el subenfriamiento por debajo
de la M.

Sin embargo, la densidad numérica de defectos preexistentes que se encuentran
tipicamente en la austenita no es lo suficientemente alta como para explicar la cinética
de la transformacion martensitica. Los defectos extras necesarios para poder explicar la
elevada velocidad de transformacion son atribuidos a un mecanismo de
autocatdlisis22’23, es decir, a la formacion de nuevos embriones inducida por la
presencia de placas de martensita previamente formadas. La autocatalisis es entonces
responsable de la formacion aparentemente desproporcionada de martensita, en la que la
formaciéon inicial de una placa estimula la posterior formacion de placas en
orientaciones diferentes. Olson y Cohen** han propuesto tres mecanismos para la
autocatalisis observada en la transformacién martensitica: Nucleacion asistida por
tension, en la que se induce la activacion de los defectos menos potentes mediante la
generacion de tensiones elésticas procedentes de la deformacion de forma de la
transformacion; Nucleacion asistida por deformacion, que consiste en que la
acomodacion plastica de la fase de origen induce la creacion de nuevos y mas potentes
defectos para la nucleacion; y Autocatalisis interfacial, en la que las dislocaciones de la
intercara martensita/austenita pueden producir directamente la nucleacion de otra
variante de martensita.

Por otro lado, a elevadas temperaturas dentro de la curva C correspondiente a las
transformaciones displacivas en el diagrama TTT, se puede formar la ferrita
Widmanstitten, o,. La «,, de estructura cristalina bcc, adquiere una morfologia de
placa. Se distinguen dos modos de nucleacion de la ¢, mostrados en la Fig. 1.9(a): la &,
primaria, que nuclea directamente en los bordes de grano austenitico, y la ay
secundaria, nucleada a partir de ferrita alotriomorfica previamente formada.

La naturaleza displaciva de la transformacion esta respaldada por la observacion de un
cambio de forma en la region transformada de tipo IPS con una componente de
cizalladura®. No obstante, debido a que la &, de formarse, lo hace en un intervalo
relativamente alto de temperaturas, aunque por debajo de la 7, el subenfriamiento no

es suficiente como para soportar la formacion de una tnica placa, por lo que se produce
el crecimiento cooperativo de dos placas de @, que se acomodan mutuamente®®, como
se muestra en la Fig. 1.9(b). Por otra parte, es termodinamicamente obligada la
expulsion de carbono desde la ¢, hacia la austenita residual en el crecimiento. Por ello,
la nucleacion y el crecimiento tiene lugar en condiciones de paraequilibrio, es decir, sin
redistribucion de atomos sustitucionales, aunque permitiéndose la difusion de carbono?’,
como se muestra en la Fig. [.10. Precisamente, la difusion en volumen de carbono en la
austenita controla el crecimiento de la ¢,.
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Fig. 1.9. Esquema de la morfologia que adquiere la ¢,: (a) &, primaria y secundaria y
(b) acomodacioén mutua de dos placas de «,.
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Fig. I.10. Perfil de la concentracion de carbono y atomos sustitucionales en la intercara
a/y durante una transformacion de paraequilibrio.

La bainita y la ferrita acicular se forman a menores temperaturas que la ,, y por encima
de la M. La microestructura de ambas est4 constituida por unidades de ferrita separadas
por cementita, austenita retenida o martensita, en el caso de la bainita, o rodeadas de
estas fases, en la ferrita acicular. La diferencia fundamental entre bainita y ferrita
acicular reside en los lugares de nucleacion de cada una, pues los mecanismos de
transformacion son similares”™*’. Como se indica en la Fig. .11, la bainita nuclea en los

10



bordes de grano austenitico, mientras que la ferrita acicular lo hace heterogéneamente
en inclusiones no metélicas. En la bainita, las unidades de ferrita, separadas por ldminas
de cementita, martensita o austenita retenida, se encuentran agrupadas bajo una misma
orientacion cristalografica constituyendo lo que se denomina plumas de bainita,
mientras que en la ferrita acicular la microestructura se encuentra desorganizada, no
existiendo orientacion comun entre las placas de ferrita.

Ferrita acicular

Bainita

Inclusiones

Bordes de grano

«—  austenitico

Fig. I.11. Esquema de la morfologia de la bainita y de la ferrita acicular.

1.2 LA TRANSFORMACION BAINITICA

Esta Tesis Doctoral centra su contenido principalmente en la transformacién bainitica.
Por tanto, una vez conocidas las diferentes fases y microestructuras que se pueden
observar en un acero, este apartado describe los mecanismos termodinamicos y
cinéticos de transformacion bainitica, asi como las consecuencias de éstos en su
morfologia.

1.2.1 Morfologia

La complejidad de la microestructura bainitica ha dado lugar a la existencia de multitud
de terminologias para representar su morfologia, lo que ha conducido a cierta
confusiéon®. En lo sucesivo, se denomina ferrita bainitica (a,) a la fase ferrita cuando

se encuentra en forma de subunidad de bainita. Las subunidades de ferrita bainitica
pueden contener particulas de cementita en su interior, dando lugar a la denominada
bainita inferior. Si, por el contrario, la ferrita bainitica esta libre de particulas de
cementita, la microestructura bainitica se denomina bainita superior. La bainita superior
se forma a mayores temperaturas que la inferior. El motivo de este hecho reside en los
mecanismos que rigen la transformacion, que son explicados mas adelante. Ambas
microestructuras se encuentran representadas esquematicamente en la Fig. 1.12.
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Particulas de

Subunidades de ¢ cementita
Cementita, SIS 722
austenita retenida
0 martensita / @

Bainita superior Bainita inferior

Fig. 1.12. Esquema de bainita superior y bainita inferior.

Las subunidades de «a; pueden adquirir morfologia de laja o de placa. En ambos casos el
espesor es de aproximadamente 0,2 um y la altura de unas 10 um. En las placas, las dos
dimensiones mayores son iguales, mientras que en la laja lo son las dos menores. En la
Fig. .13 se muestra un esquema tridimensional de ambas morfologias.

Fig. 1.13. Esquema de la forma tridimensional de una laja y una placa de ferrita
bainitica.

La morfologia de placa tiende a formarse a bajas temperaturas y a altas concentraciones
de carbono y, en general, cuando la austenita madre presenta alta resistencia’'.
Asimismo, el espesor de placa es un importante parametro en la caracterizacion de la
ferrita bainitica, pues su afinamiento da lugar a un aumento simultaneo de resistencia y
tenacidad en el material. Es sabido que el espesor de placa disminuye con la
temperatura de transformacion®>>. En particular, Parker’® ha encontrado la siguiente
dependencia:

u, =0,2-107° =528 Ec. 18
150

donde u, es el espesor de la subunidad de ¢ y T la temperatura en K. Sin embargo, es la
propia resistencia de la austenita la principal responsable del valor del espesor de placa
de la a;, segun hallaron Singh y Bhadeshia™ a través de un modelo de redes neuronales.
La Fig. I.14 muestra que el efecto intrinseco de la temperatura en el espesor de placa es
menor que el correspondiente a la resistencia de la austenita y a la fuerza motriz para la
nucleacion de ferrita.
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Por su parte, la morfologia de una pluma suele aproximarse tridimensionalmente a una
placa, cuya relacion de aspecto depende, ademés de la forma de las subunidades, de las
relaciones entre las velocidades de nucleaciéon de subunidades en borde de grano
austenitico y en subunidades previamente formadas. El crecimiento de las plumas esta
limitado por el borde de grano austenitico, debido a la naturaleza displaciva de la
transformacion bainitica. Las placas dentro de una pluma tienen en general orientacion
comun, aunque también se pueden observar pequenas desorientaciones. Dos posibles
razones para esa orientacién comun son las siguientes’®:

2
£15
O
S 11
5
'(B 0.5 -
0 T T

Temperatura Fuerza Motriz Resistencia de
la austenita

Fig. 1.14. Influencia de la temperatura, la fuerza motriz de la transformacion y la
resistencia de la austenita sobre el espesor de placa segun Singh y Bhadeshia®.

- Una opcion es que las placas de una pluma estén conectadas y sean una
continuacion del frente de crecimiento de un ntcleo original. A las temperaturas
a la que se forma la bainita, el cambio de forma produce la deformacion plastica
que da lugar a una copiosa generacion de dislocaciones que detiene el
crecimiento de la placa. La “nucleacion” de una placa seria simplemente la
reanudacion del crecimiento en una parte de la intercara original cercana a la
punta de la subunidad previamente formada. En la bainita, el crecimiento sélo se
reanudaria después de que parte del carbono hubiese sido expulsado desde la
ferrita hacia la austenita de alrededor y seria mas favorable en lugares donde la
densidad de dislocaciones fuese minima y la fuerza motriz, maxima.

- Un modelo alternativo es que las placas individuales estén completamente
separadas unas de otras por laminas finas de austenita, por lo que nuclean
separadamente, pero siempre en la misma orientacion. En general, el campo de
deformacion en el extremo de la placa favorece la misma variante
cristalografica, mientras que a los lados de la placa se favorecen variantes de
acomodacion.

1.2.2 Deformacion Asociada a la Transformacion

La interseccion de una placa de ferrita bainitica con una superficie libre produce, en las
cercanias de las lineas de interseccion, una inclinaciéon que es homogénea a escala
macroscopica. Del mismo modo que en la transformacion martensitica, esta observacion
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se puede considerar caracteristica de una deformacion de plano invariante IPS,
constituida por una componente de cizalladura y una dilataciéon normal al plano de
habito. El plano de héabito observado macroscopicamente para el caso de la bainita es

cercano al plano {1 1 l}y en el caso de la bainita superior y un plano de indices

. . e . 37-39 .
irracionales para el caso de la bainita inferior’ ™. La componente de cizalladura de la

deformacion de forma ha sido medida por diversos autores’*'. Destaca la medicion
llevada a cabo por Swallow y Bhadeshia** utilizando microscopia de fuerza atomica
(MFA). A partir de perfiles a/y correspondientes a imagenes como la de la Fig. 1.15,
Swallow y Bhadeshia han obtenido un valor maximo de 0,26 + 0,02 para la componente
de cizalladura de la deformacién. La componente de dilatacion normal al plano de
habito corresponde a aproximadamente 0,03.

Fig. I.15. Representacion mediante MFA de los desplazamientos que aparecen

. . ..o 424
en la formacion de una subunidad de bainita***.

Como en el caso de la martensita o de la ferrita Widmanstitten, y debido al bajo
coeficiente de difusion del hierro a las temperaturas de la transformacion bainitica, la
deformacion involucra un movimiento coordinado de atomos que, mediante una
deformacion homogénea, conforman la nueva red, existiendo una correspondencia de
red entre la nueva fase y la fase de origen. De acuerdo con esto, mediante técnicas de
alta resolucion***® se ha mostrado que los atomos sustitucionales como Mn, Si, Ni, Mo
y Cr quedan “congelados” en sus posiciones originales tras la transformacion bainitica.
En la Fig. .16 se muestran medidas realizadas mediante microscopia idnica (3D atom
4 . . .
probe)*® sobre una microestructura bainitica.

La existencia de la correspondencia de red y el cambio de forma IPS requiere una
intercara que sea coherente o, al menos, semicoherente. Se puede comprobar® que este
mecanismo de transformacion conlleva la deformacion de la estructura cristalina de la
austenita. Si la deformacion es acomodada eldsticamente, la energia de deformacion de
la ferrita bainitica es de 400 J mol™. Los perfiles de ferrita/austenita en la bainita
obtenidos por Swallow y Bhadeshia** mediante MFA (Fig. I.17) muestran que, aunque
la austenita adyacente a las placas de ferrita bainitica sufre normalmente una
deformacion elastica, a veces se observa una relajacion plastica. Esto se debe a que, a
las temperaturas a las que tiene lugar la transformacion bainitica, la austenita residual no

14



siempre es lo suficientemente resistente como para acomodar eldsticamente la gran
deformacion de forma.

Fig. I.16. Distribucion de elementos sustitucionales e intersticiales a través de una
intercara austenita/ferrita bainitica obtenida mediante microscopia iénica (3D atom
probe)*. (a) Imagen de campo i6nico, en la que cada punto corresponde a un atomo. (b)
y (d) Mapa de atomos de Si y Fe, mostrando una distribucion uniforme. (¢) Mapa de
atomos de C.

deformacion
plastica
P :iaf-"-rma"rni '
T P [ plastica |
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| : [=]
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(c) (d)

Fig. 1.17. Perfiles a/¥ en la bainita** que muestran: (a) esquema de una deformacion de
forma de tipo IPS; (b) esquema una deformacion de forma IPS en la que se ha
producido relajacion plastica de la austenita adyacente; (c y d) imagenes reales

obtenidas mediante microscopia de fuerza atdmica a través del relieve superficial de una

subunidad de bainita.
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En oposicion a la teoria descrita, hay autores que no admiten la aplicabilidad de la teoria
cristalografica de la martensita a la formacion de bainita. Estos autores afirman que la
observacion de un relieve superficial asociado a una fase en forma de placa no identifica
de modo concluyente que el mecanismo de crecimiento atdmico sea martensitico™ " |
incluso aunque la teoria de cristalografica martensitica se pueda aplicar’>. Dado que la
observacion de un relieve superficial es indudable, se han desarrollado teorias que tratan
de explicar los perfiles superficiales de tipo IPS y triangulares™* (ver Fig. 1.18) para
placas formadas durante transformaciones de fase difusionales, en las que no se

considera que exista ninguna correspondencia de red entre la fase original y producto.

superficie libre superficie libre

v a v v a |y
(a) (b)

Fig. I.18. Relieves superficiales formados en la interseccion del producto de
transformacion « con forma de placa y una superficie libre. (a) Perfil IPS; (b) Perfil
triangular.

engrosamientoT

Fig. 1.19. Esquema del crecimiento mediante movimiento de terrazas.

En esencia, estos autores proponen un crecimiento basado en la propagacion de terrazas
macroscopicas estructurales™ de cuyo movimiento se produce el engrosamiento de la
placa. La interseccion de estas terrazas con la superficie libre producirian una
deformacion superficial, que podria ser, segiin indican estos autores, un relieve de tipo
IPS o triangular.

Uno de los motivos por los que se considera descartable esta teoria es el hecho de que
terrazas tan grandes como las que se postulan aqui, conllevarian una elevada energia de
deformacion. Este tipo de transformacion es reconstructivo, por lo que requiere un
reparto de sustitucionales a través de la intercara de transformacion. Aunque la
observacion, mostrada en la Fig. [.16, de que no hay reparto de sustitucionales tras la
transformacion pudiese ser acorde con una transformacion reconstructiva, deberia
observarse en tal caso alguna perturbacion en el contenido de solutos sustitucionales en
la intercara, algo que no se ha conseguido nunca. Sin embargo, tras numerosos
experimentos con resolucion espacial y quimica a escala atomica, realizados en aceros
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donde no intervienen otras reacciones tales como la precipitaciéon de carburos en la
formacion de bainita, no se ha conseguido mostrar ninguna evidencia de redistribucion
de elementos aleantes sustitucionales en la intercara entre ferrita bainitica y
austenita® .

Por otro lado, la velocidad de alargamiento de las subunidades ha sido medida mediante
microscopia Optica con pletina caliente (hot-stage)’®, técnica que puede resolver placas
individuales de bainita, proporcionando un resultado de 75 micras por segundo, varios
ordenes de magnitud por encima de las 0,083 micras por segundo esperada si el
crecimiento se considera de paraequilibrio controlado por la difusion de carbono. Sin
embargo, esta velocidad de crecimiento estd por debajo de la correspondiente a la
transformacion martensitica, aunque esta diferencia se puede atribuir a la deformacion
por trabajado plastico que la bainita debe superar a medida que crece, es decir, al
fenomeno de estabilizacion mecdnica’®, caracteristico de las transformaciones

displacivas.

El analisis de las evidencias mostradas hasta aqui y en adelante ha llevado a muchos
autores, entre los que se incluye la autora de esta Tesis Doctoral a aceptar la teoria
displaciva como mecanismo regidor de la transformacion bainitica. Como se demostrara
en los siguientes Capitulos, esta teoria ha sido utilizada con éxito tanto como
herramienta en el disefio de aceros bainiticos de altas propiedades como en la
modelizacion de la cinética de la transformacion bainitica.

1.2.3 Temperatura de Inicio de la Transformacion Bainitica, Bg

Mediante el uso de diferentes técnicas experimentales tales como la dilatometria, la
resistividad eléctrica, medidas magnéticas y, por supuesto, mediante la observacion
metalografica se ha comprobado en un amplio grupo de aceros que existe una
temperatura bien definida, conocida como Bs, por encima de la cual no se puede formar
bainita. La cantidad de bainita que se forma a temperaturas inferiores a la temperatura
Bs aumenta a medida que disminuye la temperatura de transformacién y, para una
temperatura de transformacion dada, aumenta de forma sigmoidal con el tiempo hasta
alcanzar un valor asintotico, el cual no cambia en tratamientos prolongados, incluso
cuando quedan cantidades sustanciales de austenita sin transformar. La transformacion
cesa de esta forma antes de que la austenita alcance el equilibrio debido al fenomeno de
reaccion incompleta, como se explicard mas adelante.

En la Fig. [.2 se ha representado la curva C inferior del diagrama TTT con una linea
horizontal a la temperatura 7, o temperatura mas alta a la cual se puede formar ferrita
adifusionalmente. El producto de transformacion a esta temperatura puede ser ferrita
Widmanstitten o bainita. Bhadeshia®® ha realizado una representacién de la energia libre
maxima para la nucleacion de ferrita, AG,, y de la energia libre para la formacion

adifusional de ferrita, AG"™", a las temperaturas 7, correspondientes a un grupo de

aceros procedentes del trabajo de Steven y Haynes . En tal representacion, mostrada en
la Fig. 1.20, se puede observar que la formacion completamente adifusional de un
nucleo de ferrita conduciria, en algunos de los casos examinados, a una energia libre de
nucleacion positiva. Se deduce, por lo tanto, que la nucleacion de ferrita debe conllevar
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un reparto de carbono hasta que ambas fases, origen y producto, alcanzan el contenido
en carbono correspondiente al equilibrio.
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Fig. 1.20. Cambio de energia libre necesario para obtener un grado detectable de
transformacion, suponiendo que en la nucleacion (a) hay reparto de carbono, (b) no hay
cambios en la composicion quimica™ .

Ali y Bhadeshia®” han utilizado la representacién de AG, frente a T, para obtener una
expresion que pudiese ser usada para estimar la temperatura 7, en cualquier acero. El

resultado del ajuste ha proporcionado la denominada Funcion Universal de Nucleacion,
G, , dada por la expresion

G, =CT,-C, Ec. 1.9

donde C, y C, son constantes de ajuste. Recientemente, Garcia-Mateo y Bhadeshia®

han ampliado los aceros incluidos en el estudio y han encontrado como Optimos los
siguientes valores de dichas constantes de ajuste:

C, =3,5463J mol K! C, =3499,4 J mol

La funcién universal de nucleacion determina, por tanto, la minima energia libre
necesaria para obtener una nucleacion perceptible de ferrita Widmanstétten o bainita en
cualquier acero. Si los nucleos son iguales para la ferrita Widmanstétten y para la
bainita, debe haber alglin factor a tener en cuenta que determine hacia cudl de las dos
fases dicho nucleo evoluciona en el crecimiento. Efectivamente, si a la temperatura 7,
es posible, un crecimiento adifusional debido a que el cambio de energia libre de la

transformacion adifusional AG”“ supera la energia de deformacion almacenada por la
o . . -1 J
bainita, G,, cuyo valor aproximado es -400 J mol', entonces el nicleo desarrolla como
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bainita. Por tanto, la temperatura de inicio de la transformacion bainitica, Bs, esta dada
por la temperatura a la que se cumplen las dos condiciones siguientes:

AG, <Gy Ec. 1.10(a)
AG"7* < -G, Ec. I.10(b)

Sin embargo, si no es posible el crecimiento adifusional y, por el contrario, el cambio de
energia libre AG’~"*“ es suficiente para vencer la energia de deformacién almacenada
de la ay, G, , de aproximadamente -50 J mol'l, el nucleo se desarrolla como ¢, de

modo que la temperatura de inicio de la transformacion a a,,, Ws esta dada por la mayor
temperatura a la que no pueda crecer bainita y ademas:

AG, <G, Ec.1.11(a)
AGT7 < -G, Ec. 1.11(b)

La relacion lineal entre G, y T, puede ser usada para esclarecer si la nucleacion

bainitica involucra un proceso de disociacion de dislocaciones (nucleacion adifusional)
. ., . . 26 . <y

o fluctuaciones de fase (nucleacion difusional)™. La velocidad de nucleacion de

subunidades de ferrita bainitica, /, tiene una dependencia con la temperatura, 7, y con

; . .y * .,
la energia de activacion, G, dada por la expresion:

I cvexp G Ec. .12
RT
donde v es una frecuencia y R la constante de los gases ideales . Es decir:
G oyl Ec .13
donde:
]V
v o« Rlnq— Ec.1.14
1%

A la temperatura 7, la velocidad de nucleacion es independiente del tipo de acero. Por
tanto, se deduce que  debe ser una constante, que ademas es negativa debido a que la
frecuencia es mayor que la velocidad de nucleacion. Asumiendo un mecanismo de

nucleacion mediante disociacion de dislocaciones, es decir, que G~ oc AG quim (EC. LT7),
se encuentra que:

AG,,, < yT Ec. I.15
Identificando AG,_,,, con AG,,, efectivamente se encuentra que a la temperatura 7):

Gy <y, Ec. .16

que es precisamente la relacion observada experimentalmente. Esta es una evidencia de

que la nucleacion de la bainita se produce por un mecanismo de disociacion de

dislocaciones, en la que la energia de activacion es proporcional a la fuerza motriz. En
b

este modelo, G procede de la resistencia de la red al movimiento de las dislocaciones.

Pese a las similitudes observadas entre el crecimiento bainitico y martensitico, el
fendmeno de nucleacion autocatalitica, presente de forma masiva en la transformacion

19



martensitica, s6lo se observa de manera aislada en la transformacion bainitica, no

habiéndose conseguido aun una explicacion completa del mecanismo que rige su
L : ., 6l

aparicion en dicha transformacion®'.

I.2.4 Fenomeno de Reaccion Incompleta

Otra de las evidencias para la aceptacion de la teoria displaciva de la transformacion
bainitica frente a la reconstructiva es la repetida observacion experimental del fenomeno
de reaccién incompleta®. Una vez que ha comenzado la transformacion bainitica, ésta
tiene lugar mediante la nucleacion sucesiva de subunidades de ferrita bainitica
sobresaturadas en carbono hasta que alcanzan un tamafio determinado. Inmediatamente
después, la subunidad expulsa el carbono excedente a la austenita de alrededor. Esta
transformacion continfla, enriqueciendo progresivamente en carbono la austenita
residual mientras que el cambio de energia libre sea favorable. Cuando el contenido en

carbono de la austenita residual es tal que se cumple que AG”~“ =0, la transformacion
cesa, pues se impide la formacion adifusional de una nueva subunidad de ferrita
bainitica.

o + deformacion

I
1
1
1
1
1

Energia Libre

T
Temperatura

Linea T,

Concentracion de carbono

Fig. 1.21. Esquema de las lineas 7, y 7j,.

Para una composicion quimica determinada, a cada temperatura de transformacion le
corresponde una cantidad méxima de concentracion en carbono de austenita residual de

acuerdo con la condicion termodinamica AG””* =0. La linea 7| es la representacion
de estas temperaturas frente a los contenidos en carbono maximos correspondientes a
una composicion quimica determinada, como se muestra en la Fig. 1.21. Si se tiene en
, ., . ., .. -1
cuenta la energia de deformacion asociada a la transformacion bainitica (400 J mol ™) en
el célculo de la energia libre de la ferrita, la curva de energia libre de Gibbs es

desplazada a valores de temperatura ligeramente mayores, y la condicion AG"™* =0
tiene lugar a una concentracion en carbono menor que si no se considera dicha energia
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de deformacion. La linea 7, en este caso se desplaza a concentraciones algo menores

constituyendo la denominada linea 7, .

La transformacion bainitica, por tanto, tiene lugar como se describe a continuacion.
Cada placa de bainita nuclea involucrando procesos de difusion de carbono en
condiciones de paraequilibrio y crece adifusionalmente sobresaturada en carbono, para
inmediatamente después expulsar el exceso de carbono a la austenita residual. La
siguiente placa de bainita nuclea y crece a partir de una austenita enriquecida en
carbono, en mayor o menor medida dependiendo de si ha habido precipitacion o no de
carburos en las placas de bainita o en la austenita residual. Este proceso de nucleacion y
crecimiento se detiene cuando la concentracién en carbono de la austenita alcanza la
linea T, . Efectivamente, la reaccién queda “incompleta” pues la austenita no alcanza su

composicion de equilibrio dada por la linea Aes.

Bainita Superior Bainita Inferior

Fig. 1.22. Esquema de formacion de bainita superior e inferior.

Este mecanismo de transformacion también explica la formacion de la bainita superior e
inferior, de acuerdo con la situacion mostrada en la Fig. [.22. Segun se ha detallado, las
subunidades de ferrita bainitica crecen de modo adifusional y sobresaturadas en carbono
hasta alcanzar un tamafio final. Si todo este carbono es expulsado a la austenita residual,
la microestructura bainitica obtenida es bainita superior. Sin embargo, a bajas
temperaturas de transformacion o ante elevadas concentraciones de carbono, se puede
favorecer la precipitacion de carburos (generalmente, cementita) dentro de la subunidad
de ferrita bainitica, antes de que se produzca la expulsion total de carbono a la austenita
residual. En tal caso, la microestructura bainitica corresponde a bainita inferior. La
cantidad de carbono que es expulsada a la austenita residual es menor en el caso de la
bainita inferior, por lo que entre las placas de ferrita bainitica precipitan un menor
nimero de particulas de cementita, en general, de menor tamafio que en la bainita
superior del mismo acero. Matas y Hehemann® han propuesto que la formacion de una
u otra morfologia es consecuencia de una competicion entre el tiempo necesario para
que se complete la descarburizacion de la subunidad de a; sobresaturada en carbono, y
el tiempo necesario para que el carbono precipite en forma de carburos en su interior. A
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partir de esta teoria, Takahashi y Bhadeshia® han desarrollado un modelo cuantitativo
en el que ambos tiempos son estimados y comparados para la estimacion de una
temperatura de transformacion a bainita inferior, denominada LBs.

1.3 LA TRANSFORMACION BAINITICA EN ALEADOS CON
ELEMENTOS INHIBIDORES DE LA FORMACION DE
CARBUROS

Las particulas de cementita presentes entre las placas de ferrita bainitica en los aceros
bainiticos convencionales perjudican enormemente las propiedades de tenacidad y
ductilidad del acero. El descubrimiento de que ciertos elementos aleantes, como el
silicio o el aluminio, son capaces de inhibir la precipitacion de esta cementita ha sido
crucial en el desarrollo de nuevos aceros bainiticos con propiedades mecénicas
mejoradas. El uso de estos elementos aleantes conduce a una microestructura bainitica
en la que la cementita es sustituida por austenita retenida enriquecida en carbono, la
cual es térmica y mecanicamente estable, resultando en un incremento extraordinario en
las propiedades de tenacidad y ductilidad de estos nuevos aceros bainiticos.

1.3.1 Efecto del Silicio en la Transformacion Bainitica

La transformacion bainitica se produce de forma secuencial. El crecimiento de las
placas es adifusional hasta un tamafio limitado e inmediatamente después el exceso de
carbono difunde a la austenita residual. En el caso de la bainita convencional, en la
austenita enriquecida se produce la precipitacion de cementita, como se ha ilustrado en
la Fig. 1.22. La transformacion contintia, en cualquier caso, hasta que la concentracion

de carbono de la austenita residual alcanza la dada por la linea T,.

La adicién de algunos elementos aleantes como silicio y aluminio puede inhibir la
precipitacion de cementita entre las subunidades de «;, durante la transformacion
bainitica. La transformacién bainitica, en el caso de la bainita superior, se detiene en el
estadio previo a la precipitacion de cementita en la austenita residual. Esto da lugar a un
mayor enriquecimiento progresivo de la austenita residual a medida que avanza la
transformacion bainitica. Cuanto mas enriquecida en carbono se encuentre la austenita,
menor es su temperatura My asociada®, de modo que un enriquecimiento adecuado
puede incluso estabilizar la austenita residual a temperatura ambiente, obteniéndose
austenita retenida.

Antes de su aplicacion en los aceros bainiticos, era conocido el efecto del silicio como
retardador de la formacion de cementita durante el revenido de la martensita®. La
principal explicacién de este comportamiento es su baja solubilidad en la cementita®”®’.
La cementita crece mediante un mecanismo de paraequilibrio y el silicio queda atrapado
en el frente de transformacion de la red de cementita. Esto provoca un pico de
concentracion en los primeros estadios de transformacion de la cementita que produce
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un aumento local de la actividad del carbono. Como consecuencia, el flujo de carbono
es reducido y se inhibe el desarrollo del embrién de cementita®®.

Equilibrio

Fe 0.95 0.90 088
—Fe

Paraequilibrio

Fig. 1.23. Diagrama de fases de equilibrio y de paraequilibrio para un sistema
Fe-Si-C. Concentraciones en fraccion molar®.

Esta hipotesis ha sido investigada mediante el célculo del diagrama de fases de
paraequilibrio correspondiente a la coexistencia de austenita y cementita por Bhadeshia
et al.®” utilizando MTDATA’, que es un algoritmo de minimizacion de la energia libre
de Gibbs que trabaja en conjuncion con una base de datos. Los calculos estan ilustrados
en la Fig. .23, donde se observa que el campo austenitico es expandido al obligar a que
la transformacion tenga lugar por un mecanismo de paraequilibrio en presencia de
silicio.

A 773 K, la composiciéon marcada como X pertenece al campo y + & del diagrama de
equilibrio y al campo monofasico y en el diagrama de paraequilibrio. Debido a que la
cementita asociada a la bainita crece obligatoriamente en paraequilibrio, a esta
temperatura no precipitaria. Sin embargo, se debe tener en cuenta que MTDATA no
contiene datos de la composicion de equilibrio de cementita en sistemas Fe-Si-C, ya que
la solubilidad del silicio en la cementita es despreciable. Por este motivo, para la
realizacion de los calculos en equilibrio y paraequilibrio Bhadeshia et al. han
considerado una solubilidad arbitraria de 1 p.p.m. a 298 K, mientras que las demas
interacciones termodindmicas han sido consideradas ideales. Estas suposiciones son
probablemente razonables pero, estrictamente, no pueden ser justificadas, por lo que los
diagramas pueden ser utilizados Unicamente para ilustrar este punto mas que para
realizar predicciones reales.
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1.3.2 Microestructura Bainitica en Aceros de Medio Carbono Aleados
con Silicio

La adicion de un 1,5% de silicio es suficiente para inhibir la precipitacion de cementita
en aceros bainiticos con contenido medio en carbono. Como ya se ha explicado, la
transformacion bainitica se produce mediante la nucleacion de subunidades de ferrita
bainitica que, tras su crecimiento adifusional y sobresaturadas en carbono, expulsan el
carbono excedente a la austenita de alrededor. Al no haber precipitacion de cementita en
la austenita residual debido a la presencia de tal cantidad de silicio, las siguientes
subunidades nuclean y crecen, a partir de las previamente formadas, en zonas de
austenita enriquecida en carbono.

La austenita retenida en microestructuras bainiticas de aceros ricos en silicio se presenta
en dos morfologias bien diferenciadas: en forma de laminas y en forma de bloques. La
austenita residual presente entre las subunidades de ¢, de una misma pluma adquiere
forma de laminas. El contenido en carbono de la austenita atrapada entre las
subunidades de o, depende del estadio de la transformacion en que se produjo su
aislamiento. En general, la concentracion de carbono en la austenita residual en forma
de ldminas es mayor que en la austenita residual en forma de blogues presente entre las
plumas de &, o en zonas alejadas de las mismas’'. Esto se debe a que ésta tltima no ha
recibido grandes cantidades de carbono, procedente de las subunidades, por unidad de
volumen de austenita. La Fig. [.24 muestra un esquema de la presencia de austenita
retenida en un acero bainitico alto en silicio.

Borde de grano
austenitico

Zona de bloques
de austenita
retenida

Plumas de bainita
formadas por
/ subunidades de
% ferrita bainitica
Zona de laminas de \
austenita retenida

Fig. 1.24. Esquema de la microestructura bainitica ilustrando las posiciones en las que
se encuentran los bloques y las ldminas de austenita retenida.

En consecuencia, la austenita residual en forma de laminas entre las subunidades de
bainita es térmicamente mas estable que la austenita residual en forma de bloques. Es
decir, la temperatura Mg correspondiente a las ldminas de austenita residual es menor
que la correspondiente a los bloques. Por lo tanto, en un temple posterior, los bloques de
austenita residual con menor concentracion de carbono pueden transformar a martensita.
Por este motivo, las medidas experimentales del contenido en carbono de la austenita
retenida realizadas con técnicas de difraccion de rayos X sobreestiman, en general, el
valor de la concentracion de carbono de la austenita residual, puesto que en ellas se
presupone que el carbono se encuentra distribuido uniformemente en la austenita
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residual presente en la microestructura al final de la transformacion bainitica y antes de
la formacion de martensita, independientemente de la posicion y forma de la austenita
residual en la microestructura.

Sin embargo, la suposicion de que el carbono estd uniformemente distribuido en la
austenita residual puede ser muy util. Bajo esta consideracion, la linea 7, proporciona
un sencillo método de estimacion de la fraccion maxima de volumen de bainita que se
puede formar, v, .., a una temperatura. Para ello, ninguna otra reaccion debe
interferir con el proceso de nucleacion y crecimiento de placas de bainita, lo cual exige
la no formacién de carburos entre las placas de ferrita bainitica o en el interior de las
mismas. Efectivamente, al final de la transformacion bainitica ha de verificarse que:

v, +v, =1 Ec. .17

, —Mmax

X =X Ec.1.18

—max ay

v, Xy +v,,

donde x es la concentracion nominal de carbono en el material y x . la concentracion de
0

la austenita residual dada por la linea 7, Asumiendo que la concentracion de carbono
de la ferrita bainitica, X, » S€ corresponde con la de paraequilibrio de ferrita, x*, a

partir de las Ecs. 1.17 y .18 se obtiene:

—_h = Ec.1.19
X

En el caso de la bainita inferior, la concentracion de carbono correspondiente a la
reaccion incompleta se alcanza en un estadio posterior de transformacion. Para
determinar en este caso el valor de v, . habria que incluir en la Ec. I.19 el contenido

en carbono correspondiente a la cementita precipitada en el interior de las placas de
ferrita bainitica. Sin embargo, este problema ain no se ha conseguido resolver con
it T2
exito’”.

1.3.3 Efecto del Reparto no Uniforme de Carbono en Ila
Transformacion Bainitica

En general, en el estudio de la transformacion bainitica, se supone que el carbono se
encuentra distribuido uniformemente en la austenita residual. Sin embargo, la
experiencia indica que no es asi. A continuacion se indican algunos aspectos en los que
el reparto no uniforme de carbono en la austenita residual afecta a la transformacion
bainitica.

Efecto Sobre la Morfologia

Se ha observado mediante microscopia electronica que las subunidades de « tienen
mas tendencia a nuclear en los extremos de las subunidades previamente formadas que
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en posiciones adyacentes a las mismas. Esto se debe a la distribucién no uniforme de
carbono en los alrededores de una placa de ferrita bainitica’'. La forma lenticular de la
subunidad de ¢ implica que la superficie mas curvada de la subunidad tenga un mayor
volumen de austenita por unidad de longitud de intercara que la superficie mas plana. El
enriquecimiento en carbono, procedente de la difusion tras la nucleacion y crecimiento
de la subunidad previa, es, por tanto, menor cerca del extremo de la subunidad que cerca
de las caras laterales. Esto favorece la nucleacion en los extremos de las subunidades
previamente formadas y conduce a la morfologia de pluma de bainita.

Efecto Sobre la Fraccion Mdaxima de Volumen de Bainita

Como ya se ha mencionado, las laminas de austenita entre las placas de ferrita estan
aisladas por la ferrita de alrededor, por lo que pueden alcanzar niveles de concentracion
de carbono por encima de las esperadas suponiendo una distribuciéon homogénea. Tal
exceso de carbono en las laminas aisladas haria suponer que diese lugar a una fraccion
maxima de volumen de ferrita bainitica mayor, ya que la concentracion de carbono en
los bloques de austenita residual disponible para transformar seria
correspondientemente menor al esperado segin una distribucion homogénea en cada
estadio de la reaccion. Efectivamente, se ha demostrado, mediante experimentos de
enfriamiento continuo en los que la velocidad de enfriamiento es tan pequefia que el
carbono tiene oportunidad para homogeneizar, que se obtiene un mayor grado de
transformacion cuando el carbono se distribuye de modo no homogéneo”""*.

Para explicar este comportamiento, se describe el procedimiento seguido por Rees y
Bhadeshia””. Supongase que por cada subunidad de ferrita bainitica que crece, una
lamina de austenita es atrapada. Considérese entonces que la composicion de las

laminas de austenita estd dada por la linea Ae,, correspondiente a la austenita en
paraequilibrio a la temperatura de reaccidon y teniendo en cuenta la energia de
deformacion. El contenido en carbono que indica la linea Ae, es muy superior al dado
por la linea 7. Sea u el volumen de una subunidad de ferrita bainitica y v, el volumen
de una lamina de austenita residual. Mediante un balance de masas, el contenido en
carbono de un bloque de austenita residual, x, ,, después de la formacion de n placas
de ferrita en una unidad de volumen de muestra es:
X —nux, —nv,x,.

= : Ec. 1.20
1 —nu—nv,

xyfb

donde X es el contenido medio de carbono de la aleacion, x, es la concentracion en

carbono de la ferrita bainitica y x . es el contenido en carbono de la austenita
3

enriquecida en carbono.

La transformacion bainitica contintia hasta que el contenido en carbono de la austenita

alcanza el dado por la linea T,. Mediante la Ec. 1.21, se puede determinar el maximo
volumen de bainita permitido v, teniendo en cuenta la distribucién no uniforme de

—max

carbono. Como:

n=v, Ec.1.21

—max
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Yo Ec.1.22

o, —max

ny, =v
Entonces:

Iy Ec.1.23

vabfmax =
vt vt
Xp +—X = T+ x,
b u ey u 0

Lo cual da como resultado una fraccion maxima de volumen mayor que la que se
obtiene si se supone que el carbono se distribuye uniformemente en la austenita residual
durante la transformacion.

Rees y Bhadeshia también estudiaron el efecto que tendria el nuevo valor de v

o) —max
sobre la cinética de la transformacion bainitica utilizando un modelo para la cinética de
la transformacion que sera descrito en detalle en la Seccion I1.2.2. Sus resultados
mostraron que la distribucidon no uniforme de carbono debido a la retencion de carbono
en las ldminas de austenita residual da lugar a una aceleracion de la transformacion. El
efecto de la retencion de carbono es mas significativo en los aceros de bajo contenido en
carbono debido a que éstos son mds susceptibles de formar ldminas de austenita retenida
que bloques, y en las laminas se puede acomodar una mayor fracciéon de carbono
respecto al total.

1.3.4 Efecto del Tamano de Grano Austenitico en la Transformacion
Bainitica

La influencia del tamafio de grano austenitico en la cinética de la transformacion
bainitica no ha sido aun completamente establecida debido, principalmente, a la
disparidad entre los resultados encontrados por diferentes autores’®””. Asi, segun
Barford y Owen’®, la velocidad de la reaccion es mayor cuanto menor es el tamafio de
grano austenitico, debido a un aumento en la densidad numérica de sitios de nucleacion
en borde de grano. Similares resultados han encontrado Umemoto et al.”’, que han
propuesto ademas una ecuacion que describe la dependencia de la cinética total con el
tamafio de grano. Por el contrario, Graham y Axon’® han sugerido que debido a que la
matriz ofrece una resistencia al crecimiento de la placa de bainita, un menor tamafo de
grano austenitico debe, por tanto, retardar el crecimiento. Por otro lado, Davenport”” ha
encontrado que el tamafio de grano no tiene un efecto apreciable en la cinética de
transformacion. A continuacion se propone una explicacion con el fin de clarificar estas
aparentes contradicciones.

Las plumas de bainita nuclean principalmente en los bordes de grano austeniticos y
crecen hacia dentro de los mismos. Matsuzaki y Bhadeshia® han mostrado que la
morfologia de las plumas de bainita puede responder de diferente modo en dos aceros A
y B ante variaciones de tamafio de grano. Considérese, por ejemplo, que en un acero A
la velocidad de crecimiento de las plumas es relativamente alta comparada con la de
nucleacion. En este caso, las plumas penetran en el grano durante el crecimiento antes
de que se haya cubierto el borde de grano austenitico con bainita. Sin embargo, si en el
acero B la velocidad de crecimiento no es tan alta comparada con la de nucleacion, al
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contrario de lo que ocurre en A, antes de que las plumas penetren de modo significativo
en el grano austenitico, los bordes del mismo se han decorado con placas de bainita. La
Fig. 1.25 muestra un esquema de lo que seria el resultado de la morfologia de la bainita
en los aceros A y B mencionados.

Acero A Acero B

Fig. 1.25. Esquema de la morfologia de las plumas de bainita en un acero con plumas de
bainita de elevada velocidad de crecimiento respecto a la de nucleacion (acero A), y con
elevada velocidad de nucleacion de plumas respecto al crecimiento (acero B).

De acuerdo con esta explicacion, las cinéticas relativas de nucleacion en borde de grano
y en subunidades previamente formadas en un acero determinado conducen a diferentes
morfologias en la bainita resultante. Segun Matsuzaki y Bhadeshia, ademas, en aceros
como el A, los granos austeniticos ofrecerian una resistencia al crecimiento de las
plumas. Suponiendo que el volumen maximo de una pluma que parte de un grano

austenitico es V. , esta resistencia seria proporcional al volumen del grano austenitico,

max

que a su vez es proporcional al cubo de la longitud media interceptada que define ese
grano austenitico, L :

VP oo [ Ec. 1.24

max

Asi, si este efecto es dominante, entonces la velocidad de la transformacién global
decreceria a medida que el tamafio de grano austenitico fuese menor.

Por el contrario, los bordes de grano austenitico no ofrecen ninguna resistencia al
crecimiento de las plumas en situaciones como la descrita en el acero B. En este caso,
sin embargo, la cinética global esta impuesta por la cinética de nucleacion en borde de
grano. Dado que la densidad inicial de sitios de nucleacion en borde de grano, N,

depende linealmente de la superficie por unidad de volumen de grano austenitico, se
llegd a la expresion:

o 1
N, = Ec. .25

L

por lo que la nucleacién en borde de grano aumentaria cuanto menor fuese el grano
austenitico. Si no hay ningun otro efecto sobre la transformacion, la cinética global seria
mas rapida cuanto menor es el grano austenitico.

La morfologia clésica de una pluma de bainita puede ser observada en el Fig. 1.26(a). En
primer lugar, las subunidades de ferrita bainitica nuclean en el borde de grano
austenitico y crecen hacia el interior del mismo. A continuacioén, nuevas subunidades
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nuclean a partir de las previamente formadas tantas veces como lo permite la longitud
del grano austenitico. Sin embargo, la morfologia de la bainita es completamente
diferente en los casos en que el tamafio de grano austenitico es s6lo de algunas micras,
es decir, es del orden de la longitud tipica de una subunidad (Fig. [.26(b)). En ese caso,
la bainita que se forma en granos austeniticos esta formada por placas adyacentes que
llegan de un extremo a otro del grano austenitico.

A %

Fig. 1.26. Representacion esquematica de las microestructuras bainiticas en los casos de
(a) grano austenitico de gran tamafio y (b) grano austenitico con dimensiones del orden
de las de una subunidad.

Estas diferencias en la morfologia de la bainita en funciéon del tamafio de grano
austenitico tienen una gran influencia en la cinética de la transformacion bainitica.
Segun indican algunos autores® ™, cuando el tamafio de grano austenitico es de un
tamafio similar a la longitud de una placa, se impide la nucleacion y crecimiento de la
siguiente placa en la punta de la previamente formada. Como consecuencia, la cinética
de la transformacion pasa a ser controlada unicamente por la velocidad de nucleacion en
borde de grano. Por otra parte, la temperatura de mantenimiento isotérmico tiene mayor
influencia en la velocidad de transformacion cuando el tamafio de grano austenitico es
mas pequefio®. Este efecto se debe a que en el caso de tamafios de granos del orden de
las placas de bainita, éstas tienen que crecer adyacentemente a las previas, es decir, en
posiciones donde ocurre la redistribucion de carbono de manera preferente (tal y como
se ha explicado en la Seccion 1.3.3). Debido a que esta redistribucion es enormemente
influenciada por la temperatura de mantenimiento isotérmico, en el caso de granos muy
pequefios aparece asi un solapamiento en los perfiles de difusiéon de carbono. Esta
situaciéon es de menor importancia en granos grandes, en los que las nuevas placas
aparecen en la punta de las previas y crecen a partir de austenita no tan enriquecida en
carbono.
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CAPITULO 11

MODELIZACION DE LA CINETICA DE
TRANSFORMACION ISOTERMICA DE
BAINITA EN ACEROS ALEADOS CON
SILICIO

I1.1 INTRODUCCION

Este Capitulo aborda en primer lugar una revision critica de todos los modelos
existentes para estudiar la cinética de la transformacion bainitica basados en un
mecanismo displacivo. A continuacion, se detallan los puntos débiles que tales modelos
tienen en comun. Por ultimo se propone un nuevo modelo para la cinética de la
transformacion bainitica, siguiendo la pauta de los anteriores, pero con aportaciones
originales.

I1.2 REVISION CRITICA Y EVALUACION DE LOS MODELOS DE
TRANSFORMACION BAINITICA

Los modelos para la cinética de la transformacion bainitica basados en un mecanismo
displacivo aceptan las siguientes consideraciones:

* La nucleacion de bainita conlleva un mecanismo de disociacién de
dislocaciones. Comienza en el borde de grano austenitico y continia
mediante nucleacion a partir de subunidades previamente formadas.

= El crecimiento de estas subunidades de ferrita bainitica es adifusional hasta
alcanzar un volumen determinado. La acumulacion de tensiones de friccion
es la que impone un limite al crecimiento de las subunidades.

» Inmediatamente después del crecimiento adifusional se produce un posterior
reparto de carbono desde la ferrita bainitica hacia la austenita residual.

= Debido a que el ritmo de crecimiento de subunidades es muy superior al de
nucleacion, se considera que la transformacion bainitica estd controlada
unicamente por la nucleacion sucesiva de subunidades.
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= El fendmeno de reaccion incompleta condiciona la maxima concentracion de
carbono que la austenita residual puede admitir y establece la maxima
fraccion de volumen de ferrita bainitica susceptible de formarse si no
interfiere ninguna otra reaccion.

Para estimar la fraccion de volumen de fase que se forma en cada intervalo de tiempo
dt, muchos de estos modelos han utilizado el concepto de volumen extendido de
Johnson, Mehl, Avrami y Kolmogorv** (también citado como JMAK). En un df, una
particula de producto de transformacion no puede nuclear y crecer ocupando un
volumen ya transformado. A este fenomeno se le denomina pinzamiento de particulas y
restringe el espacio disponible para que se produzca la transformacion. Aplicado al caso
de la transformacion bainitica, siendo v, la fraccion de volumen de bainita formada y

Vg, -max 18 fraccion maxima de volumen disponible para transformar:
A T CR Ec. IL.1
Ve, =| 1 Ve, ext c. I
Va,,fmax
donde dv, ,,, es la fraccion de volumen que transformaria a bainita si no se produjese

pinzamiento de particulas, denominada fraccién de volumen extendido. El calculo de
Ve, se puede realizar a partir de la Ec. 1.19 en los casos en los que ninguna otra

—max

reaccion interfiere con la formacion de ferrita bainitica.

Bajo las hipotesis consideradas, el volumen extendido de bainita que se forma en un
dt esta dado por el nimero de subunidades que nuclean en ese df por el volumen de
cada una de ellas, es decir:

dv = uldt Ec. I11.2

ay,—ext

donde u es el volumen de una subunidad e / es la velocidad de nucleacioén por unidad
de volumen. Sustituyendo en la expresion de IMAK:

y
dv. =|1-—2 luldt Ec. I1.3

ap

vab —max

Utilizando, para mayor simplicidad, la fraccién de volumen normalizada a la maxima
que se puede formar, &, :

S, = ’ Ec.11.4

Vab—max
la Ec. II.3 queda:
vo:b—maxdé:()z,7 = (1 - é:ab )uldt Ec. IL.5

Todos los modelos de cinética de la transformacidon bainitica que se explican a
continuacion, excepto el de Matsuda y Bhadeshia, estan basados en la Ec. IL.5 de
transformacion.
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11.2.1 Modelo de Bhadeshia

El modelo establecido por Bhadeshia® sent6 las bases de modelos posteriores basados
en un mecanismo displacivo de transformacion y, por este motivo, merece una mencion
especial. Las hipotesis del modelo de Bhadeshia han sido senaladas en el epigrafe
anterior y son comunes al resto de modelos que se explican a continuacion.

En este modelo, como ya se ha indicado, se consider6 que el crecimiento de las plumas
tiene lugar mediante la nucleacion sucesiva de subunidades de tamafio limitado u. Tras
la nucleacion de cada subunidad, se produce la redistribucion de carbono a la austenita
residual. La velocidad de nucleacion de subunidades por unidad de volumen, 7, se
estableci6 como:

I =B, exp(— %) Ec. 1.6

* , . ., .y
donde G es la energia de activacion de la transformacion, 7 es la temperatura, R es la
constante de los gases y B, es una constante. Para que el proceso de nucleacion sea

congruente con una nucleaciéon mediante disociacién de dislocaciones, la energia de
activacion se considero lineal con la energia libre maxima para nucleacion, es decir:

G =B, +B,AG, Ec. 11.7

donde AG,, es el cambio maximo de energia libre de Gibbs para la nucleaciony B, y
B, constantes. De este modo, la velocidad de nucleacion de subunidades por unidad de
volumen queda:

B, + B,A
=5 exp[— ”R—}ij Ec. I1.8

La variaciéon AG,, con la bainita formada se establecio como:
0 B4
AG, =AG, {1 "B oy * Vabmaxj Ec. I1.9
3

donde B, esuna constante y AG. es el cambio en la energia libre de nucleacion inicial.

Utilizando esta formulacion, a la temperatura 7, en la que se verifican los criterios de
nucleacion de ferrita a partir de austenita por un mecanismo diplacivo, se tiene que:

B, +B,G,
RT,

I, =B, exp[— Ec. II.10

donde G, es la funcién universal de nucleacion, Ec. 1.9. Dividiendo la Ec. I1.8 entre la
Ec. 11.10, tomando AT =7, —T y despejando 7, la expresion para la velocidad de
nucleacion queda:

B,AT B,(AG, G
I=1I, exp(_2_3(Tm_TNjJ Ec. II.11
h
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En su modelo, Bhadeshia tuvo en cuenta la posibilidad de nucleacion autocatalitica
introduciendo un coeficiente f que multiplica a la fraccion de volumen de bainita

formada en una expresion explicita de /; :
Ly =11+ B8, Vi) Ec. 1112

donde [/, es la velocidad de nucleacion inicial. El término /S es una magnitud

adimensional que representa el aumento de lugares de nucleacion con la bainita
formada.

Sustituyendo las Ecs. I1.9, I1.11 y I1.12 en la Ec. IL.5:

Yo W (g e, e, JeolCE, )((j}

AtV RTT, R\ T T,
Ec. 11.13
donde:
B4 .va —max AGr(r)z
I'= b Ec. 11.14

RT

La Ec. II.13 se puede integrar analiticamente. Las cuatro constantes empiricas del
modelo (B,, B;, B, y [ ). Para determinar estas constantes empiricas, Bhadeshia

utilizé datos experimentales procedentes de tres aceros altos en silicio™ denominados
FeMnSiC, FeNiSiC y 300M, obteniendo los valores mostrados en la Tabla II.1.

Tabla II.1. Valores 6ptimos de los parametros empiricos del modelo de Bhadeshia.

B,,J m’! B, B, B
2,9710-10" 3,769 11 200

Con estas constantes empiricas, Bhadeshia consiguié una buena concordancia entre los
tiempos de transformacion experimentales de los tres aceros utilizados y los tiempos de
transformacion predichos por el modelo. Sin embargo, también observo algunos errores
sistematicos en los resultados. Efectivamente, se detectdé una pequeiia pero sistematica
tendencia a sobreestimar la velocidad de reaccion a altas temperaturasy a subestimar el
efecto de los elementos aleantes en la cinética de la transformacion. Posteriormente,
Rees y Bhadeshia®®®*” concretaron esta circunstancia mediante la prediccion de la
cinética de transformacion de dos aleaciones con idéntica composicién quimica excepto
en la concentracion del manganeso presente. Comprobaron que el modelo predice
incorrectamente que a una misma temperatura de transformacion, el acero con mas
manganeso transforma mas rapidamente que el de menor manganeso, lo cual es
contrario a la experiencia.

Ademas de estos problemas en lo que respecta a las predicciones del modelo, Rees y
Bhadeshia encontraron otros de indole tedrica. Principalmente, en los términos
energéticos de la expresion de la velocidad de nucleacion. Tales problemas se citan a
continuacion.
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Un punto clave en la obtencion de la funcidon universal de nucleacion es que a la
maxima temperatura a la que la ferrita puede nuclear mediante un mecanismo
displacivo, todos los aceros deberian tener idéntica velocidad de nucleacion. Sin
embargo, el modelo descrito no es congruente con esa suposicion. Se puede comprobar
mediante la comparacion de la nucleaciéon de dos aceros hipotéticos A y B a sus
respectivas temperaturas 7, 'y 7, (Ec. L.9):

Gy, =CT, -C, Ec. IL15
Gy, =C.T, -C, Ec. IL16

El cociente entre las respectivas velocidades de nucleacion da lugar a la Ec. I1.17:

I, [(Bz_BSCZ)(ThB _Th,,)}

S =ex
I P RT, T,

B

Ec. II.17

Para que las velocidades de nucleacion I, e Ip sean iguales, debe verificarse que
B, = B,C, y, sin embargo, los valores numéricos de estas constantes no cumplen esta

relacion.

Por otro lado, el enriquecimiento de la austenita estd modelizado por la Ec. 11.9, donde
los resultados numéricos de las constantes empiricas conducen a que B4/B; = 2,98. De
este modo, la Ec. I1.9 predice que AG, >0 si v, >0,34, lo cual no es en general

cierto, ya que la bainita crece hasta que el carbono de la austenita residual alcanza el
valor dado por el fenomeno de reaccion incompleta.

Finalmente, este modelo no tuvo en cuenta el efecto del tamafio de grano austenitico en
la cinética completa de transformacion, algo que, sin embargo, si se ha ido incluyendo
en modelos posteriores. Del mismo modo, no se considerod el efecto de la temperatura
sobre el volumen de placa u. Tampoco fue validado en otros aceros diferentes de los
usados para el calculo de las constantes empiricas.

I1.2.2 Modelo de Rees y Bhadeshia

Rees y Bhadeshia®*®’, partieron del modelo de Bhadeshia e intentaron corregir algunos
de los problemas anteriormente mencionados. En primer lugar, impusieron que la
velocidad de nucleacion de ferrita bainitica a su respectiva temperatura 7, es constante
para todos los aceros. Para ello, la dependencia de la energia de activacion con la
energia libre maxima para nucleacion se modifica de acuerdo con la siguiente ecuacion:

. B
G' =B, +—2AG, Ec. IL18

2
donde B, es una constante empirica y C, es una constante que proviene de la funcién
universal de nucleacion (Ec. 1.9). La velocidad de nucleacion queda:

B, B,AG, j

it B e /8 Ec. I1.19
RT  C,RT

I =B, exp[—
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de modo que a la temperatura 7, se obtiene para cualquier acero que:

B
I, =B, exp(— ZCIJ Ec. 11.20
C,R

es decir, un valor independiente del material. Con esto Rees y Bhadeshia resolvieron
uno de los puntos conflictivos del modelo de Bhadeshia.

Rees y Bhadeshia también trataron de corregir la dependencia de la energia libre
maxima de nucleacion con la concentraciéon de carbono. Para ello utilizaron la
dependencia con la fraccion de bainita formada mostrada en la Ec. I1.21:

AG, =AG’ - ¢, (AG® -G, ) Ee. I1.21

De este modo, en el instante inicial se verifica que AG, = AG?

m?

mientras que en el final

se alcanza el caso limite de nucleacion por encima del cual no es posible la nucleacioén
de ferrita de modo displacivo, es decir, que AG, =G, .

En su trabajo, Rees y Bhadeshia indicaron que el pico de carbono en la intercara de la
ferrita bainitica con la austenita causa un decrecimiento local temporal en la energia
libre disponible para la transformacion. El proceso de sucesivas nucleaciones en placas
previamente formadas es inhibido por este pico de carbono, sugiriendo que el factor de
autocatalisis usado en el modelo cinético debe ser dependiente de la concentracion de
carbono en el acero. Por este motivo, Rees y Bhadeshia establecieron la siguiente
expresion para el factor de autocatalisis:

B=2(1-2%) Ec. 11.22

donde A4, y 4,son dos constantes empiricas y X es la concentracién nominal de carbono
del material.

Por otro lado, supusieron que la velocidad de nucleacién en borde de grano es
proporcional a la superficie de grano austenitico por unidad de volumen S, . Como S,
es inversamente proporcional a la longitud media interceptada de una serie de lineas
distribuidas aleatoriamente con los bordes de grano austenitico®™, L, el efecto del
tamaio de grano fue incluido en la constante B, como:

1

e EC. 1123
LB

B,

donde B', es una constante empirica.

Sustituyendo todo ello en la Ec. I1.5:

d 0
j;‘b = B i B, )exp[— BZ(l + ACG'"J iTE, ] Ec. I1.24

aB—max 2

La Ec. I1.24 fue integrada analiticamente, dando lugar a cuatro constantes empiricas:
B, /u, B,, A y A,. Los datos de cinética de la transformacion bainitica

correspondientes a los mismos tres aceros utilizados por Bhadeshia en su modelo fueron
aqui también utilizados para determinar las constantes empiricas. Los valores de éstas
correspondientes a cada acero se muestran en la Tabla I1.2. Como es logico, el valor de
A, es nulo si los célculos se realizan para cada acero de modo independiente, pues esta
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constante es la que acompana a la concentracion de carbono del material, el cual es
unico para cada material aislado, en el factor de autocatélisis (Ec. I1.22). Sin embargo,
cuando los calculos se realizan a partir de todos los datos de los tres aceros en conjunto,
se observa una dependencia del factor de autocatalisis (Ec. I1.22) con la concentracion
de carbono del material, lo cual también se muestra en la Tabla I1.2.

Tabla I1.2. Valores optimos de los parametros empiricos del modelo de Rees y

Bhadeshia.
B /u,m's B,,Jmol A A,
FeMnSiC 3,876-107 1,925 4756 0,00
FeNiSiC 2,028:107 2,907-10* 90,822 0,00
300M 1,231-107 3,767-10* 141,66 0,00
Los tres aceros 3,390-10’ 2,065-10* 139,00 25,46

El modelo descrito predijo aceptablemente la cinética de la transformacion bainitica en
los aceros utilizados para la estimacion de los parametros empiricos, y fue capaz de
predecir correctamente las tendencias observadas experimentalmente. Por ejemplo, el
modelo de Bhadeshia predecia incorrectamente que la cinética de transformacion era
mas rapida en un acero con mas manganeso que en otro con un menor contenido. Sin
embargo, Rees y Bhadeshia consiguieron en este trabajo superar esta dificultad.
También corrigieron la sobreestimacion encontrada en el modelo de Bhadeshia en la
cinética de la transformacion bainitica a altas temperaturas.

Sin embargo, Rees y Bhadeshia pusieron de manifiesto algunas imperfecciones de su
modelo. En particular, los valores de las constantes empiricas obtenidas a partir de los
datos de cada acero separadamente fueron muy diferentes entre si.

Otra importante deficiencia de este modelo estd relacionada con el fendmeno de
autocatalisis ya que se da la contradiccion de que el factor de autocatalisis f aumenta
de valor con la concentracion de carbono de las aleaciones estudiadas, al contrario de lo
supuesto por hipdtesis en el modelo.

Por otro lado, la dependencia considerada en la Ec. I.21 no estd justificada
experimentalmente.

Segin indicaron Chester y Bhadeshia®” en un trabajo posterior, la solucién analitica de
la ecuacion de transformacion encontrada por Rees y Bhadeshia (Ec. 11.24) contiene un
error. En este mismo trabajo, Chester y Bhadeshia resolvieron analiticamente de modo
correcto dicha ecuacion de transformacion.

El volumen de la subunidad de ferrita bainitica, u, fue considerado en los calculos de
Chester y Bhadeshia mediante una relacion lineal entre el espesor de la placa u, y la

temperatura obtenida a partir de ajustes sobre datos experimentales de Chang®

u, =0,001077(7 +273)-0,2681 Ec. 11.25

, 3
donde T estd en °C y u, en um, de modo que el volumen u, en um’, se calcula como:

u=10x10xu, Ec. I1.26
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donde se estan considerando las otras dos dimensiones de la subunidad iguales entre si 'y
de valor 10 um, es decir, una subunidad con forma de placa. Se generaliza algo mas el
modelo de Rees y Bhadeshia, al incluir la dependencia del espesor de la placa con la
temperatura.

Aplicando esta correccion, los valores de las constantes empiricas obtenidas para el
modelo se modificaron ligeramente segun se indica en la la Tabla II.3, aunque los
problemas relacionados con éstas se mantienen.

Tabla I1.3. Valores 6ptimos de los pardmetros empiricos del modelo de Rees y
Bhadeshia tras la correccion aplicada por Chester y Bhadeshia.

B /u,m's B,,Jmol" A A
Los tres aceros  3,4456:10’ 2,098:10* 147,50 30,327
I1.2.3 Modelo de Singh

Singh®, en su Tesis Doctoral, disefio un modelo para la cinética de transformacion
bainitica en el que se diferencia entre las cinéticas de nucleacién de subunidades en
borde de grano y mediante autocatalisis.

Por un lado, estableci6 una velocidad de nucleaciéon de subunidades por unidad de
volumen inicial, /;en borde de grano austenitico:

G*
I,=N)v exp(— RT] Ec. 11.27

donde N, es la densidad inicial de lugares de nucleacion, considerada dependiente de la

longitud media interceptada con los bordes de grano austenitico, L , mediante:

Ny ==t Ec. 11.28

B ="L Ec. 11.29

donde B, y B, son dos constantes empiricas relacionadas por medio de la ecuacion
anterior y «,una relacion entre el volumen de una subunidad y su espesor segun:

u=a u’ Ec. 11.30

pTe

Suponiendo que cada una de las placas nucleadas inicialmente es capaz de dar lugar por
nucleacion autocatalitica a un numero £ de nuevas placas, la densidad de sitios de

.y . T
nucleacion tras un tiempo ¢, N 7 » CS!
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Nl =N} + plt Ec. 11.31

donde /,, es la velocidad de nucleacion inicial. Por tanto, la velocidad de nucleacion,
incluyendo el fenémeno de autocatalisis queda:

I=Njvexp G Ec. I11.32
RT

sustituyendo N, por su valor dado en la Ec. I1.31:

*

G G
I=Nvexp| ——— |+ Bl tvexp| ——— Ec. 11.33
v p( RTJ Bl p[ RTJ

Aplicando la Ec. 11.27,
I =11+ ftvex —i* Ec. I1.34
0 P RT - 1L

En este modelo, Singh consideré la misma dependencia de /f con la concentracion
nominal de carbono que Rees y Bhadeshia (Ec. 11.22). Sustituyendo en la Ec. I1.5:

g,  uN)v (

G G
—= = 1- expl ——— ||| 1+ Btvexp| ——— Ec. 11.35
dt vab —max gah { p[ RTJJ[ ﬂ p[ RTJJ

ecuacion que fue integrada analiticamente y resuelta en el tiempo.

Para calcular la energia de activacion para la nucleacion, Singh uso la Ec. I1.18 utilizada
previamente por Rees y Bhadeshia. Sin embargo, considerd la energia libre para la
nucleacion constante a lo largo de toda la transformacion.

El espesor de placa fue estimado en funcidén de la temperatura, la resistencia de la
austenita residual y la energia libre para la nucleacion de bainita mediante un modelo de
redes neuronales®' ya citado en la Seccion L.2.1.

Las constantes empiricas fueron, de nuevo, A4, y A, procedentes del factor de

autocatalisis S, ademas de B, y B,. Para su optimizacién, Singh utilizé los datos

experimentales procedentes de los aceros FeMnSiC, FeNiSiC y 300M utilizados en los
anteriores modelos, asi como de los usados en el trabajo de Chang®. En la Tabla I1.4 se
presentan los resultados de las constantes empiricas.

Tabla I1.4. Valores 6ptimos de los parametros empiricos del modelo de Singh.

B",,m> B, Jmol' 4 A
FeMnSiC 3,845-10%°  4,469-10* 2203 0,00
FeNiSiC 1,945-10%  8,407-10° 1,865 0,00
300M 2,432:10%°  7,147-10* 1,416 0,00

Los tres aceros mas los de

1025 1t
Chang89 3,845-10 3,805-10 4,932 45,158
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Los resultados obtenidos por Singh consiguieron solucionar algunos de los problemas
del modelo de Rees y Bhadeshia. Se puede observar que el factor de autocatalisis esta
de acuerdo con que la nucleacion se dificulta a mayores valores de la concentracion
nominal de carbono del material. Ademas, los valores del orden de unidades que toma
son compatibles con una microestructura de pluma.

Singh obtuvo un acuerdo excelente en los aceros FeMnSiC, FeNiSiC y 300M, pero no
en las aleaciones estudiadas por Chang. Atribuye como posible origen del desacuerdo
que no es correcta la suposicion de que la relacion entre el espesor de placa y el radio es
constante para todas las aleaciones a todas las temperaturas.

Por otra parte, a las aportaciones de Singh relacionadas con la modelizacién de la
cinética isotérmica de la bainita se deben afiadir dos éxitos mas. Por un lado, Singh
también desarrollé un modelo para la cinética isotérmica de la transformacion bainitica
incluyendo el efecto de la austenita deformada, considerandola como fuente de sitios de
nucleacion para la bainita y teniendo en cuenta su efecto reduciendo el espesor de placa.
Por otro lado, observo a partir de resultados experimentales que la temperatura Bg
parece depender del tamafio de grano austenitico, por lo que desarrolld ademas una
nueva férmula para la funcidon universal de nucleacion dependiente del mismo.

Opdenacker”, en su Tesis Doctoral, indicé algunos problemas encontrados en el
modelo de Singh en la estimacion de los lugares de nucleacion. En concreto, Singh
utiliza la Ec. II.31, en la que el término pI ¢t realmente representa un cambio en el
volumen extendido. Habria, sin embargo, que multiplicar por (1—5) para que la

ecuacion tuviese en cuenta que la cantidad de volumen disponible para nucleacion
autocatalitica va disminuyendo. Asi, la estimacion de los lugares de nucleacion se haria:

dN] =(1-&)dN;, Ec. 11.36

V—ext

donde dN!

V —ext

dN? =(1-¢, )Bl,di Ec. IL37

es el cambio extendido en lugares de nucleacion, de modo que:

e integrando:

T _ Ar0 G\
N, =N, exp{ﬂv exp(— RTJJ.T 0(1 =&, )dt} Ec. I1.38

expresion que seria la correcta para estimar la densidad de lugares de nucleacion.

I1.2.4 Modelo de Opdenacker

Las modificaciones realizadas por Singh y Bhadeshia al modelo de Rees y Bhadeshia
tenian como uno de sus objetivos obtener valores mas realistas del factor de
autocatalisis y, de hecho, obtuvieron valores de £ del orden de la unidad. Sin embargo,
una estimacion del término fv exp(—G*/RT ) muestra que es 10 o 15 ordenes de

magnitud mayor que la unidad. Por tanto, en el modelo de Singh y Bhadeshia la
velocidad de nucleacion inicial sufre una aportacion de 10 o 15 o6rdenes de magnitud en
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la Ec. II1.34 unicamente por el efecto de la autocatalisis, lo cual no es fisicamente
posible.

Este hecho fue estudiado por Opdenacker en su Tesis Doctoral’”, donde sugiri6 el uso
del modelo de Singh con el concepto de autocatdlisis de Rees y Bhadeshia. Asi,
sustituy6 el término Sv exp(— G */RT) de la Ec. I1.34 por BEo Ve, continuando con

el modelo de Singh en el resto de las consideraciones. Mediante este cambio,
Opdenacker consiguié que las curvas de transformacion predichas se ajustasen atn
mejor a las experimentales, incluso en los casos en los que la cinética inicial es muy
lenta. No obstante, la modificacion aplicada en los términos de autocatalisis no esta
justificada.

—max ?

El modelo fue aplicado a un acero bajo en silicio y a dos aceros altos en silicio,
proporcionando resultados aceptables en todos los casos.

I1.2.5 Modelo de Matsuda y Bhadeshia

Matsuda y Bhadeshia” desarrollaron un modelo para la prediccion de la evolucion de la
fraccion de volumen de bainita formada en el tiempo como funcion de la composicion
quimica y del tamafio de grano austenitico. El modelo parte de las consideraciones
caracteristicas de un mecanismo displacivo para la transformacion bainitica, aunque
sigue un procedimiento diferente a los modelos anteriores para obtener la evolucion
temporal de la fraccion de bainita formada. El modelo diferencia entre la nucleacion que
comienza en la superficie de grano austenitico y la que produce el crecimiento de la
pluma mediante la nucleacion sucesiva de subunidades de ferrita bainitica.

Suponiendo que los estados iniciales de nucleacion estan controlados Unicamente por
nucleacion en borde de grano austenitico, la fracciéon de volumen de bainita formada
tras un tiempo ¢ estd dada por:

Vy, =uSyl, 't Ec. I1.39
donde u es el volumen de una subunidad, 7, ,es la velocidad de nucleacion de

subunidades por unidad de area de grano austenitico y S, la superficie por unidad de
volumen de grano austenitico.

Para estimar /, _,, los autores consideraron una expresion similar a la ya utilizada por
Rees y Bhadeshia:

A
I,  =Kvexp _X, I+ G, Ec. I1.40
»—& RT C2

donde K, y K,son parametros empiricos que Matsuda y Bhadeshia estimaron a partir

de los resultados isotérmicos de los aceros FeNiSiC y 300M en estadios muy iniciales
de transformacion.

La velocidad de crecimiento de una pluma estd dada por el cociente entre la altura de
una subunidad, u_, y el tiempo que transcurre entre la nucleacion de dos subunidades

sucesivas, At :
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y = ta Ec. 1141

CAL

El valor de At, es el inverso de la velocidad de nucleacion en subunidades previamente

formadas, /, _, la cual esta dada por una expresion similar a la Ec. I1.40:
I, . =K'svexp _Ks 1+AG’” Ec. 11.42
’ RT C,
Por tanto:
At = L gexp Lo 1+ AG, Ec. 11.43
P RT C,

donde K, y K, son constantes empiricas que Matsuda y Bhadeshia determinaron
también a partir de los resultados isotérmicos de los aceros FeNiSiC y 300M.

Por otra parte, aunque el tiempo entre nucleacion de dos subunidades es idéntico para
todas las subunidades, es improbable que todas las plumas comiencen al mismo tiempo
y crezcan de la misma manera. Por ello, los autores supusieron que el tiempo que
transcurre entre dos nucleaciones sucesivas estd distribuido en una Gaussiana cuya
media es el tiempo At y su desviacion estdndar igual a 1/6 de ese tiempo.

Consideraron que cada subunidad de ferrita bainitica posee forma de placa con una
relacion de aspecto que guarda la razon 0,2/10/10 entre espesor/altura/longitud, y que su
espesor varia con la temperatura de acuerdo con la Ec. 1.8 procedente del trabajo de
Parker™.

Para establecer las ecuaciones de transformacion, los autores utilizaron el concepto de
volumen extendido aplicado a superficies desarrollado por Cahn®*. Considerando un
borde de grano plano en el que nuclea aleatoriamente la fase « , que consume un cierto
area de borde de grano, el cambio en el area extendida de borde de grano, dS esta

a,—ext
relacionado con el cambio en el area real de borde de grano, dS, de acuerdo con la Ec.
I1.44.

S
das,, =[1— Sa” JdSah_m Ec. 11.44

v

donde S, es la superficie de grano austenitico. Las sucesivas nucleaciones en limite de

grano austenitico agotan la superficie disponible de ese grano. Integrando:

SQ SQ —ext
b =] —exp| — 2t Ec. 11.45
S7 S}’

Considérese ahora un plano paralelo al borde de grano y situado a una distancia y del
mismo. Las particulas que nuclean en el borde de grano interceptaran este plano con
diferentes areas extendidas. Mediante la integracion de estas areas en funcion de y es
posible obtener el volumen extendido debido a las particulas que crecen desde

a,—ext

los bordes de grano:
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Vo = j S, dy Ec. I1.46
y=—0

La fracciéon de volumen de producto de transformacion formado en un tiempo ¢ se
obtiene mediante el calculo del volumen real en funcion del extendido:

V
av, =|1--"-|dv, Ec. 11.47

a, oy, —ext
T

donde V7 es el volumen total del sistema, de modo que:

ap

Va —ext
v, = =l—exp| ——— Ec. 11.48
v, V.

ay
T T

Las condiciones del problema son actualizadas a medida que la transformacion avanza,
considerando un factor de autocatalisis igual a 2 para, segun afirman los autores,
obtener una morfologia de pluma.

Las constantes empiricas fueron determinadas usando los resultados experimentales de
los aceros FeNiSiC y 300M, puesto que los resultados de la fracciéon de volumen de
bainita final del acero FeMnSiC no se ajustaban completamente al fendémeno de
reaccion incompleta, segun los autores.

El modelo predijo la evolucion de la fraccion de volumen de bainita con el tiempo en
los aceros para los que se han calculado las constantes empiricas, aunque aparecieron
ciertas discrepancias debidas principalmente a las diferencias entre los valores de
fraccidon maxima de bainita experimentales y calculados a bajas temperaturas.

Los resultados que aporta el modelo en enfriamiento continuo también fueron
aceptables aunque, en comparacion con resultados experimentales, el modelo predice en
el enfriamiento una mayor fraccion de volumen de bainita a alta temperatura y menor a
baja temperatura. Los autores sugirieron que estas diferencias pueden ser debidas a los
efectos de la distribucion no uniforme de C en la austenita residual. En Rees y
Bhadeshia”” se indica que la retencion de carbono en las laminas de austenita entre las
placas de ferrita bainitica conlleva un menor enriquecimiento de la austenita en forma
de bloques aun sin transformar. De este modo, la fraccion de volumen de bainita
formada al final de la transformacion seria mayor que asumiendo una distribucion
uniforme de carbono en la austenita. Esto significa que la fraccion de volumen de
bainita calculada creceria especialmente a bajas temperaturas, lo cual haria al modelo
mas coincidente con los resultados experimentales.

El modelo predice que un mayor tamafo de grano austenitico retarda la transformacion
bainitica, lo cual estd de acuerdo con la experiencia, asi como que la transformacion es
mas sensible al efecto del tamafio de grano austenitico a mayores velocidades de
enfriamiento.

Este modelo sigue una metodologia de célculo diferente de los otros modelos estudiados
en este mismo apartado. Tiene en cuenta la propia morfologia de la bainita, lo cual no
habia sido considerado hasta ahora. En el modelo de Singh ya se habian separado los
sitios de nucleacion en borde de grano austenitico y los creados por autocatalisis,
aunque ambas velocidades de nucleacion habian sido incluidas en una misma ecuacion
de transformacion. Aqui, sin embargo, la separacion entre ambas cinéticas ha sido total
de modo que la nucleacion en borde de grano inicia la transformacién y la nucleacion
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autocatalitica la contintia, y ambos tipos de nucleacién producen subunidades que van
llenando el espacio disponible.

Sin embargo, se pueden encontrar ciertos problemas en el planteamiento. Por ejemplo,
en la ecuacion de la variacion de la superficie de grano austenitico disponible para la
transformacion se supone implicitamente que al final de la transformacion toda la
superficie de grano austenitico estd ocupada por bainita, lo cual no es siempre cierto y
también dependeria de la fraccion de volumen maxima de bainita susceptible de
formarse. En este sentido, la normalizacién aplicada en superficie no es correcta,
aunque pudiese ser utilizada como aproximacion, seria mejor hablar de un S, . que

de Sy.

a,—ma

Por otra parte, las predicciones no han sido suficientemente contrastadas, salvo en los
aceros utilizados para determinar las constantes empiricas. Ademas, no se han estudiado
la variabilidad de los resultados con el tamafio de grano o la concentracion de elementos
aleantes, no conociéndose, a priori, si tales predicciones son acordes con la experiencia.

I1.3 PUNTOS DEBILES DE LOS MODELOS REVISADOS

En los modelos revisados para la cinética de la transformacion bainitica basados en
mecanismos displacivos se encuentran algunos puntos débiles que no han sido
completamente aclarados por sus respectivos autores. Tales puntos se citan a
continuacion.

Determinacion de la Fraccion de Volumen Mdaxima de Bainita

En ocasiones, los modelos revisados no han conseguido determinar con exactitud el
valor de la fraccion méaxima de volumen de bainita que se forma a una determinada
temperatura. Por consiguiente, esta indeterminacion se traslada a los demas resultados
cinéticos. Sin embargo, este problema estd asociado al uso de la Ec. 1.19 para el calculo
de la fraccion méxima de volumen de bainita descrito en la Seccion 1.3.2. Esta ecuacion
solo puede utilizarse cuando ninguna otra reaccion interacciona con la transformacion
bainitica, entendiéndose como tal la nucleacion y crecimiento de ferrita bainitica. Pero
en algunos casos, si que aparecen experimentalmente otras reacciones que pueden
interferir en la transformacién bainitica de modo que el valor experimental de fraccion
maxima de volumen no se ajuste al tedrico. Por otra parte, también se ha explicado en la
Seccion 1.3.3 que la suposicion de que el carbono estd uniformemente distribuido en la
austenita residual subestima la fraccion maxima de volumen de bainita que se puede
formar, pues se ha comprobado experimentalmente que el contenido en carbono es
mayor en la austenita residual en forma de laminas que en la austenita residual en forma
de bloques, siendo esta ultima, sin embargo, la que es susceptible de continuar
transformando a bainita.

Por otra parte, el célculo teérico de la linea T, utilizada en la Ec. 1.19 para la

determinacion de la fraccion maxima de volumen de bainita, implica el uso de modelos
termodindmicos que estiman el valor del cambio de energia libre en la transformacion
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de austenita a ferrita sin cambio de composicidon a una temperatura dada mediante la
factorizacion de Zener, segln se detalla en el Apéndice I. Estos célculos utilizan como
punto de partida el cambio de energia libre en la transformacion de austenita a ferrita en

el hierro puro, AG;,’" . Para el ajuste de esta funcion, en la bibliografia se encuentran

99 todas ellas basadas en extrapolaciones de resultados

multitud de formulaciones

empiricos a elevada temperatura. Segun la discusion llevada a cabo por Bhadeshia'®,
los datos obtenidos por Kaufmann ez al.’®, son los mas apropiados para aplicaciones a
baja temperatura. Estos han sido implementados numéricamente por Bhadeshia para el
calculo de AGE” ', y utilizados no sélo por Bhadeshia en su modelo cinético, sino

por todos los demas autores aqui revisados. Sin embargo, estas extrapolaciones a baja
temperatura pueden dar lugar a inexactitudes muy dificiles de salvar en el calculo

tedrico de la linea 7|, que se trasladan también a la determinacion de la fraccion
maxima de volumen de bainita de acuerdo con la Ec. I.19.

Separacion entre Nucleacion en Borde de Grano y en Subunidades Previamente
Formadas

Los modelos de Bhadeshia y de Rees y Bhadeshia han considerado la nucleacion de
bainita como un Unico evento, independientemente de si se produce en borde de grano o
en una subunidad previamente formada. Ya el modelo de Rees y Bhadeshia habia
introducido una dependencia con el tamafio de grano, indicando que un mayor tamafio
de grano ralentiza la cinética completa de nucleacion. Sin embargo, a priori, sélo
ralentiza el proceso de nucleacion en borde de grano austenitico, y no esté justificado
que afecte al proceso de nucleacion autocatalitica como suceso independiente.

El modelo de Singh tuvo en cuenta esta consideracion. Por un lado, introdujo la
dependencia indicada con el tamafio de grano en el evento de nucleacién inicial, puesto
que se asume que la nucleacion inicial si se produce en borde de grano austenitico. Sin
embargo, tal dependencia fue eliminada en el proceso de nucleacion sucesiva de
subunidades, que se hace depender del factor de autocatalisis aplicado a la fraccion de
volumen de bainita formada. Como se indica en la Seccion 11.2.3, la expresion utilizada
no es formalmente correcta, no estando experimentalmente contrastado el modo
adecuado de proceder.

La separacion entre nucleaciéon en borde de grano y en subunidades previamente
formadas llevada a cabo por Matsuda y Bhadeshia es completa, rigiéndose ambos tipos
de nucleacion por ecuaciones completamente diferentes (excepto en los términos
energéticos) aunque el resultado tinicamente consiste en la evolucion de la fraccion de
volumen de bainita total formada, no habiendo evolucion separada de ambas cinéticas.

Factor de Autocatalisis

En todos los modelos, la nucleacion de subunidades de bainita a partir de subunidades
previamente formadas se establece mediante un parametro arbitrario denominado factor
de autocatalisis £ que indica el nimero de sitios de nucleacidon que aparecen a medida
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que la fraccion de volumen de bainita es mayor, de modo similar a como se realiza en la
transformacion martensitica para explicar la transformacion masiva que tiene lugar. En
el modelo de Rees y Bhadeshia se tratd de reducir arbitrariedad al factor de autocatalisis
y se construyo a partir de una expresion que le obliga a ser mayor cuanto menor sea la
concentracion en carbono del material. Sin embargo, los resultados numéricos tras los
ajustes mostraron la tendencia opuesta.

Singh consigui6é en su modelo corregir esta contradiccion, y afadir simplicidad a la
definicion del factor de autocatélisis, quedando como un niimero que indica el nimero
de subunidades que nuclean a partir de una previamente formada, y obteniendo valores
numéricos de este factor del orden de las unidades. Aqui se introdujo cierta confusion,
pues se utiliz6 la expresion ‘autocatalisis’ a un tipo de nucleacion que en nada se parece
a la autocatalisis martensitica, refiriéndose realmente a la nucleacion de placas en
subunidades previamente formadas, no siguiendo necesariamente una orientacion
diferente a la de la subunidad preexistente.

Aunque aparentemente el modelo de Singh estim¢é 6rdenes de magnitud de f correctos,
una estimacion del término fv exp(— G*/RT ) muestra que es 10 o 15 oOrdenes de

magnitud mayor que la unidad. Por tanto, se realiza una aportacion de 10 o 15 érdenes
de magnitud a la nucleacion inicial que no es fisicamente posible. Opdenacker
consiguid, en su modelo, solucionar este problema numérico, pero las modificaciones a
través de las cuales lo consigue no tienen una clara justificacion.

En el modelo de Matsuda y Bhadeshia aparece un factor de autocatalisis, de valor igual
a 2, que indica el nimero de subunidades que se forman a partir de cada una de las
previamente formadas. De nuevo no parece usarse apropiadamente el término
‘autocatdlisis’. La eleccion de tal valor se justifica, Unicamente, afirmando que asi se
obtiene una disposicion en forma de pluma. Sin embargo, no es éste el unico numero
que daria lugar a tal morfologia.

Universalidad

Todos los modelos tedricos aqui revisados poseen al menos cuatro parametros
empiricos, cuyos valores han resultado de un ajuste a partir de los resultados
experimentales de cinética de transformacion bainitica de un grupo muy limitado de
aceros. Aunque algunos de estos modelos han sido muy empleados a nivel industrial
para el disefio de aceros bainiticos, no existe una validacion clara de los mismos con
otros aceros diferentes de los usados para el calculo de dichos parametros.

Precipitacion de Carburos.

Estos modelos han sido disefiados para bainita superior en aceros en los que se inhibe la
precipitacion de carburos en las ldminas de austenita entre las placas de ferrita bainitica.
La precipitacion de carburos dentro de las placas de bainita en la bainita inferior es
rapida y puede no afectar en exceso a la cinética global de transformacion. Sin embargo,
la formacion de cementita a partir de la austenita retenida entre las placas de ferrita es
lenta y podria provocar un retraso en la cinética isotérmica de la bainita. Asi, pese a
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conocerse de modo cualitativo la influencia de la precipitacion de carburos en la
transformacion bainitica, no esta considerado el efecto de modo cuantitativo.

11.4 MODELO NUEVO PROPUESTO PARA LA CINETICA DE LA
TRANSFORMACION BAINITICA

El nuevo modelo que aqui se propone sigue la pauta de los modelos revisados de
cinética de la transformacion bainitica basados en un mecanismo displacivo de la
transformacion. Admitiendo las mismas premisas que el resto de modelos, éste supera
alguno de los obstaculos expuestos en la Seccion 11.3.

Por un lado, este modelo separa completamente las cinéticas de nucleacioén en borde de
grano y en la austenita enriquecida adyacente a las subunidades previamente formadas,
nucleacion que en adelante también se denominard como nucleacion en subunidad. La
fraccion de volumen de bainita formada en cada instante de tiempo a una temperatura
determinada se calcula como suma de las fracciones de volumen formadas en borde de
grano y en placa.

Para realizar esta separacion, el modelo se basa en una concepcidon geométrica del
desarrollo de la transformacion. Las sucesivas nucleaciones de subunidades rellenan el
espacio disponible a medida que transcurre el tiempo uUnicamente en posiciones
disponibles para ello. Tales posiciones son lugares adyacentes a subunidades
previamente formadas, tanto laterales como extremas, o bien superficie libre de borde
de grano.

11.4.1 Consideraciones Generales

Segun las premisas de los modelos basados en un mecanismo displacivo de la
transformacion bainitica, ésta comienza con la formacién mediante disociacion de
dislocaciones de un nucleo de ferrita bainitica, que crece adifusionalmente
sobresaturada en carbono hasta conformar una subunidad. Inmediatamente después
tiene lugar la difusion de carbono a la austenita residual. La nucleacion se inicia en el
borde de grano austenitico y continlia con sucesivas nucleaciones en subunidad hasta

que el contenido de carbono en la austenita residual es igual al dado por la linea 7.

El tamafo de grano austenitico afecta a la nucleacién en borde de grano y a la
nucleacion en subunidad, aunque no del mismo modo. Cuanto mayor es la relacion
entre la superficie lateral libre de grano austenitico y el volumen también libre del
mismo, la nucleacioén en borde de grano austenitico predomina frente a la nucleacion en
subunidad. Por ello, el primer paso a seguir en esta modelizacion es la separacion entre
ambas cinéticas.

Se considera la bainita que se forma en borde de grano como un producto de
transformacion y la bainita formada por nucleacion en subunidad como otro, aunque
ambos corresponden a una misma fase. Obviamente, no puede haber nucleacion en una
subunidad si previamente no la ha habido en borde de grano y, por ello, la evolucion de
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ambos productos de transformacion estd acoplada. Para ligar ambos productos de
transformacion se utiliza la formulacion de transformacion simultinea'®'". Por otra
parte, la superficie disponible para nucleacién en borde de grano disminuye a medida
que avanza la reaccion. Esta restriccion conduce a una nueva ecuacion diferencial
acoplada a las de transformacion.

Para el desarrollo de las ecuaciones, se considera el espacio definido por un grano
austenitico, y se supone que el ritmo de transformacidn en éste proporciona una cinética
de formacion de bainita idéntica a la que ocurre si se considera el material completo.

Borde de grano austenitico g
% S~ Subunidades nucleadas
en subunidad

S

S~ Subunidades nucleadas en
borde de grano austenitico

Fig. I1.1. Esquema de la disposicion de las subunidades, con forma de placa, en
la pluma de bainita

. . Borde de grano
Subunidad de ferrita Uq austenitico

bainitica T /

uj

=
Ue

Fig. I1.2. Esquema de una subunidad de ferrita bainitica con forma de placa, indicando
la nomenclatura utilizada para denominar la magnitud de cada una de sus dimensiones.

Se asigna una geometria de placa a la pluma de bainita durante toda la evolucion de la
transformacion. La base de la misma esta determinada por la fracciéon de volumen de
bainita que ha nucleado en borde de grano austenitico. Se considera que solo las
subunidades situadas en posiciones externas a la pluma tienen posibilidad de dar lugar a
nucleacion en subunidad. Asignando una geometria también de placa a las subunidades,
unicamente las caras laterales de las mismas se consideran aqui lugares susceptibles de
dar lugar a una nueva nucleacién. La aproximacién de morfologia de placa a una
subunidad es razonable en los aceros medios en carbono, como los que aqui se tratan,
puesto que tal concentracion en carbono da lugar a una austenita suficientemente
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resistente como para inducir una morfologia de placa. La Fig. II.1 muestra un esquema
de la morfologia considerada.

La nomenclatura utilizada para denominar la magnitud de cada una de las dimensiones
de una subunidad de ferrita bainitica se muestra en la Fig. I1.2.

En este modelo, se considera que el espesor de placa varia con la temperatura de
acuerdo con la Ec. I.8. La relacién de aspecto que guardan las placas estd dada por la
razén 0,2/10/10 entre espesor/altura/longitud, tal y como se explico en la Seccion 1.2.1.

11.4.2 Ecuaciones de Transformacion Simultanea

Para establecer las ecuaciones que determinen la evolucion temporal de la fraccion de
volumen de bainita formada mediante cada una de las nucleaciones indicadas, se ha
recurrido al concepto de volumen extendido de Johnson, Mehl, Avrami y Kolmogorov®
explicado en la Seccion II1.2.1, pero aplicado aqui al caso de dos productos de
transformacion que se forman simultineamente, a y f. Sean v, (t) Y Vs (t) las

evoluciones temporales de cada uno de estos productos de transformacion. Supongase
que v, . es la maxima fraccion de volumen disponible para ser ocupada por los

productos de transformaciéon « y £ en conjunto. Entonces, el cambio en las fracciones
de volumen real de los dos productos de transformacion, dv, y dv,, en un dt estan

dados por el cambio en el volumen extendido de esos productos de transformacion en el
mismo dt, es decir:

dv,(t)= [1 - M}lva_m (¢) Ec. 11.49
dv, ()= (1 - devﬁ_m (1) Ec. I1.50

Aplicado a la transformacion bainitica, se consideran los dos siguientes productos de
transformacion:

V,, ¢ - Fraccion de volumen de la bainita que se forma mediante nucleacion en borde de

grano austenitico.

v, - Fraccion de volumen de la bainita que se forma mediante nucleacion en
subunidad.
La fraccion maxima de volumen total de bainita que se puede formar, v, .., esta dada

por el fenomeno de reaccidon incompleta de acuerdo con la Ec. 1.19. Asi, las ecuaciones
de transformacién quedan:

t t
ao, (0)= [1 B Voo () +v,, )Jdvab_g(ext) (¢) Eec. 1151

vab —max
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Ve ()40, (0)
\%

d IO () Ec. I1.52

o, —max

&, ()= 1-

Es mas comodo trabajar estas ecuaciones con una fraccion de volumen normalizada a la
fraccion de volumen maxima que se puede formar. Se define, pues:

Va,,—g (t)

£ue )= Ec. I1.53
vab—max

FNOE Yacslt) Ec. 1154
vab —max

Sustituyendo en las ecuaciones:

vab—maxdé:ah—g (t) = (1 - (é:ah -g + é:ah )ﬁvah g(gx[) Ec. I1.55

Vo & ()= (1=(&, _, O)+ &, (O)v, o (t) Ec. I1.56

Las ecuaciones anteriores constituyen un sistema de dos ecuaciones diferenciales
acopladas. A continuacion, se establecen ecuaciones para el calculo de los cambios en
las fracciones de volumen extendido de bainita correspondientes a nucleacién en borde
de grano y en subunidad. Se obtiene ademas una nueva ecuacion diferencial que,
acoplada a las anteriores, da lugar al sistema de ecuaciones diferenciales definitivo del
modelo propuesto

11.4.3 Nucleacion en Borde de Grano Austenitico.

La Ec. 11.55 determina la evolucion de la fraccion de volumen de bainita nucleada en
borde de grano austenitico, donde dv yes el diferencial de fraccion de volumen

a,—g(ext
extendido de bainita que se forma mediante nucleacion en borde de grano austenitico. El
uso de la palabra extendido en este contexto significa que se forma sin tener en cuenta la
limitacién que conlleva que parte del volumen disponible se ocupa previamente con
bainita, la cual, recuérdese, ha podido nuclear en limite de grano austenitico o en
subunidad.

El cambio en la fraccién de volumen extendido de bainita formada en borde de grano
austenitico se puede expresar en funcion del area de borde de grano austenitico que
ocupa. Este area crece con el tiempo y estd limitado por la superficie de grano
austenitico, S, , o por la fraccion maxima de volumen de bainita que se puede formar a

la temperatura de tratamiento isotérmico que se considere. Haciendo el célculo en un
grano austenitico:

dv

( ) _ altura de una subunidad x cambio en la superficie ocupada por bainita(t)

a=g(ext) volumen de un grano austenitico

Ec. I1.57

matematicamente:
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dva,,fg(ext) (t) = 3 EC. 1158

donde dS, _, (t)es el cambio en la superficie de grano austenitico ocupada por bainita

en el instante 7, u, es la altura de una subunidad y V, es el volumen de grano

austenitico. En esta ecuacidn, la fraccion de volumen extendido de bainita que nuclea en
borde de grano austenitico en un dt se expresa en funcion de la superficie
correspondiente de borde de grano que es ocupada como consecuencia de esa
nucleacion. El problema se reduce al calculo del cambio en la superficie de grano
austenitico ocupada por bainita, dS, _,, que tiene lugar por unidad de tiempo.

Por otra parte, sea /, ,la velocidad de nucleacion de subunidades de ferrita bainitica

por unidad de superficie de grano austenitico. El nimero de subunidades nucleadas en
borde de grano austenitico en un dt esta dado por [, 'S, -dt, donde S, es la

superficie lateral de un grano austenitico. La superficie lateral de borde de grano
austenitico que se ocupa con bainita en ese dt esta dada entonces por:

dSab‘g(ext) (t) = Su .Iab—g (t)S;/ dt Ec. 11.59
donde:
S, =u,u, Ec. I1.60

es la superficie lateral de una placa de bainita que estd en contacto con el borde de grano
austenitico, siendo u, y u, el espesor y la longitud de una subunidad, respectivamente.

Este calculo no tiene en cuenta que la superficie disponible para la nucleacion de bainita
disminuye a medida que progresa la nucleacion en borde de grano, ni que dicha
nucleacion estd limitada a un grano austenitico. Es decir, se estd haciendo el calculo de
la variacion de superficie extendida ocupada por bainita en limite de grano de un modo
similar a como ocurre en volumen. Haciendo uso de la formulacion de Cahn de
superficie extendida "*:

0

o, —max

JS” 1, (t)S, dt Ec. 1161

Se encuentra asi una nueva ecuacion diferencial que deberia resolverse en cada instante
de tiempo. S es una estimacion de la superficie maxima de limite de grano

ab—max
austenitico que puede ocupar la bainita. Su calculo se explica mas adelante en esta
misma Seccion.

Sustituyendo las ecuaciones I1.58 y I1.61 en la Ec. 11.55:

Vo mnda (=1 (&, )+ &, (O)> (1 - Sg(t)]s 1, (eys,-dt  Ec.1L62

V;/ oy, —max
y cOmo
u=u,S, Ec. 11.63
y
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S, =—L Ec. 11.64
la ecuacion diferencial queda:

dt Ec. I1.65

e 0= e e, - S

O —max O —max

En cada instante de tiempo la evolucion de la bainita nucleada en borde de grano
austenitico estd determinada por las Ecs. I1.61 y I1.65, que deben resolverse
simultdneamente junto con la Ec. I11.56, que se desarrolla més adelante.

Estimacion de S

o, —max

S es una estimacion de la superficie maxima de borde de grano austenitico que se

puede ocupar con bainita. La principal limitacion de esa superficie es la propia
superficie lateral de grano austenitico, S, .
S <S Ec. I1.66

aj,—max 14

Sin embargo, la fraccion maxima de volumen de bainita que se puede formar, v, ..,
esta limitada seglin el fenomeno de reaccion incompleta y se puede determinar para una
composicion dada y una temperatura de reaccion. El volumen méximo de bainita que se

puede formar en un grano austenitico,V, . (), asumiendo que lo que ocurre en el

material se puede extrapolar a un grano austenitico, es igual al producto:

vV v Ec. I1.67

ab—max(ly) = vab—max ) ¥
Supdéngase que toda esta bainita nuclea en limite de grano austenitico:

Ec. I1.68

ab—max(l;/) = o, —max ‘ua

Igualando y despejando S se tiene una nueva limitacion para esta magnitud:

Qa,—max ?

Ve —maxV}/
<-— " Ec. 11.69

ap—max l/[a

Una buena estimacion puede ser considerar la menor entre las restricciones dadas por
las Ec. 11.66 y 11.69. La restricciéon dada por la Ec. 11.69 se tendra en cuenta cuando la
fraccion méaxima de volumen de bainita formada sea tan baja que toda esa bainita no
llegue a cubrir la superficie completa disponible de grano austenitico.

Existen otros factores que pueden influir en S Por ejemplo, la razén entre la

aj—max *
velocidad de nucleacion en borde de grano y en subunidad. Si la velocidad de
nucleacion en borde de grano es muy baja, la superficie de borde de grano ocupada al
final de la transformacién sera también muy baja y la microestructura mas probable sera
la de plumas largas y finas partiendo de borde de grano austenitico y limitadas por el
mismo. La Figura .27 mostraba un esquema de esta situacion. Sin embargo, esta
restriccion no es facilmente trasladable al sistema de ecuaciones establecido, por lo que
se considera suficiente el uso de las dos restricciones citadas.
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Calculode 1, _,

Se ha definido 7, , como velocidad de nucleacion por unidad de superficie de limite

de grano. Es decir, como el nimero de nucleos que se forman por unidad de tiempo y de

superficie. La forma general de /,, _, es:

G (¢
1, .(t)=N,_, (t)'V'exp{— R;)} Ec. 1170

donde v es una frecuencia, G es la energia de activacion para la nucleacion de
subunidades y N es el numero de nucleos de bainita que hay por unidad de

=8
superficie de grano austenitico en el instante de calculo. El nimero de nticleos en borde
de grano austenitico es menor cuanto menor es la superficie disponible para la
nucleacion. Haciendo el calculo por superficie de grano austenitico:

S, =S
) e

4

Ec. I1.71

0 mas correctamente, teniendo en cuenta que la superficie méxima disponible para
transformar no es, en principio, §,, sino §

S -5,
Na,hfg (l) o Qa;,—max S a,—g ( )

v

Qp—max *°

Ec. I1.72

Una estimacion de este valor se podria obtener dividiendo la anchura de placa en
contacto con la superficie de grano austenitico que cabe en la superficie disponible entre
la superficie total de grano austenitico:

~ (Sab—max_Sab—g (t))/Su

a,=8g S

4

N Ec. I1.73

Sabiendo que S, _, es creciente con el tiempo y su valor maximo es S el valor de

aj—max 2

N, _, decrecera en el tiempo a medida que la superficie disponible de grano austenitico

disminuya, hasta alcanzar el valor cero.
Incluyendo una constante de ajuste empirica K

(S a, —maX_Sab—g (t))/Su
S

4

N, . queda:

Ng °

Ec. I1.74

Na,,—g (t) = KNg

La energia de activacion para la nucleacion de subunidades se considera proporcional a
la energia maxima para nucleacion, AG,, de acuerdo con el mecanismo de nucleacion

de disociacion de dislocaciones:
G < AG, Ec. IL.75
Tal dependencia se establece como:

G'(t)=K,AG,(t)+K,, Ec. 11.76
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donde K,y K,, son dos constantes.

Sustituyendo todo lo anterior en la expresionde /, _,:

(S e = S, ()5, }V'exp{_ K,-AG, (6)+K,, }

Loye = [KNg s RT

Ec. IL.77

e

11.4.4 Nucleacion en Subunidad

El término dv , se puede definir como el nimero de subunidades que se forman

oy, —s(ext
por nucleacion en subunidad en un grano austenitico en un tiempo d¢ multiplicado por
el volumen u de cada una de ellas:

dvahﬂ(@xt) (t) = u.la,ﬁs (t)‘dt Ec. 11.78

donde 7, (t)dt proporciona el nimero de subunidades creadas en un dr. I, _ es el

@p
nimero de subunidades que se forman en un grano austenitico mediante nucleacion en
subunidad por unidad de volumen y de tiempo. Sustituyendo en la Ec. I1.56:

it =", e, O Ee. 1179

oy, —max

que es la tercera de las ecuaciones diferenciales que habria que resolver, junto con las
Ecs. 11.61 y I1.65, para obtener la cinética de transformacion de la bainita.

Calculo de 1, _,

La forma general de / o,-s CS:

N

G (t)
1 =N veexpl =~ Ec. 11.80
a,-s (t) a,—s (t)V eXp|: RT :| C

.7 y, . . *
Como en el caso de nucleacion en borde de grano austenitico, v es una frecuencia, G
es la energia de activacion para la nucleacion de subunidades y N, () es el numero

de nuacleos por unidad de volumen para la nucleacion en subunidad en un instante
determinado de transformacion. Se considera que el nimero de nucleos para nucleacion
en subunidad es proporcional al nimero de caras de subunidades en contacto con la
austenita residual, suponiendo que las subunidades tienen forma de placa de
dimensiones u, xu, xu, y que la bainita formada se agrupa en una unica pluma, con

morfologia también de placa y base en el borde de grano austenitico. Por otra parte, la

, . .y * . , , . .,
energia de activacion G se establece proporcional a la energia maxima para nucleacién
AG, , de acuerdo con la Ec. 11.76.

Se supone que todas las subunidades de bainita nucleadas en borde de grano austenitico
se apilan en la base de una unica pluma en forma de placa. Las subunidades que se
forman mediante nucleacion en subunidad se acumulan en el borde o en los laterales de
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las previamente formadas, independientemente del modo en que se haya producido esa
nucleacion previa. La Fig. I1.3 muestra el esquema considerado para la morfologia de
una pluma.

La base de la pluma estd determinada por la bainita que se ha formado en borde de
grano austenitico. La superficie de borde de grano austenitico ocupada por bainita en
cada instante de tiempo es S, _, (), por lo que se asigna Se e (t) como base de esa

pluma en cada instante de tiempo. Suponiendo que la base es cuadrada:

p.(t)=p,(¢) Ec. IL81
se verificara que en cada instante de tiempo:
Sup-e (1) = p. (1}, (1) = P2 (1) Ec. 11.82

Las dimensiones deben verificar entonces que el volumen de bainita formado en un
grano austenitico tras un tiempo ¢, V, (Iy)(t), es igual a la superficie que ocupa la bainita

en borde de grano, S, _,, por una altura que se identifica con la longitud de la pluma, es

decir:
V, u0)=p(e}S, () Ec. 11.83

y de esta expresion se obtiene la altura de la pluma en cada instante de tiempo. El
volumen de la pluma de bainita se puede conocer a partir de la fraccion de volumen de
bainita formada normalizada a la maxima, &, (¢), la fraccion méxima de volumen de

bainita, v, . v el volumen de grano austenitico, como:

Vab (17)(t) = gab (t).vab—max V EC. 1184

V4

Por tanto, es posible determinar las tres dimensiones de la pluma considerada en cada
instante de tiempo.

Borde de grano austenitico D
<

Volumen de la pluma
Pe'PrPa

Fig. I1.3. Esquema de una pluma de bainita con forma de placa, indicando la
nomenclatura utilizada para denominar cada una de sus dimensiones.

El niimero de lugares de nucleacién en cada instante se considera proporcional al
nimero de caras de placas de subunidades que quedan en contacto con la austenita
residual en cada instante de tiempo. Para ello, hay que sumar el nimero de caras de
placas en cada una de las caras de la pluma en contacto con la austenita residual.
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- Hay una cara p.'p; en contacto con la austenita residual. La superficie de esa

cara es:
S, (0)=p.(t}p,(¢) Ec. 1185
Numero de caras de subunidades de bainita en esa superficie:

n,.,(t)= Sy ) Ec. I1.86

u,u,

e

- Hay dos caras p,p. en contacto con la austenita residual. La suma de las
superficies de esas caras es:

28, , (t)=2p,(t)p.(¢) Ec. 11.87

Numero de caras de subunidades en una de esas superficies:

n, . ()="nn (t)u ., Ec. I1.88

a e

- Hay dos caras p,p; en contacto con la austenita residual. La suma de las
superficies de esas caras es:

28, ,(6)=2p,(}p,(t) Ec. 11.89

Numero de caras de subunidades en una de esas superficies:

n, , ()= Son (t)u " Ec. 11.90

a 71

Por tanto, el nimero de caras de subunidades en contacto con la austenita residual es, en
cada unidad de tiempo:

n(t)=n, , (@)+2n,  (t)+2n, () Ec. 11.91

oo
El niimero de subunidades por unidad de volumen de grano austenitico es entonces,
n, (1)

4
introduciendo una constante para su ajuste empirico, K, , se obtiene:

sencillamente . Considerando el valor de N, | (t) proporcional a esta cantidad,

N, (t)=K,, n;‘/(t) Ec. 11.92

14

Sustituyendo la Ec. I11.91:

N, _(t)= %(npepl )+2n, ., ()+2n, , (1) Ec. 11.93

14

Sustituyendo las Ecs. I1.86, 11.88 y 11.90:

S S S
Nab_s(t)=KNY[ ”f“"(t)+2- "“""’(t)+2 ”“”(t)j Ec. 11.94

Vy u,u, u,u, u,u,

Sustituyendo a su vez las Ecs. 11.85, 11.87 y 11.89:
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N, ()= K [pe(t)p, 0, ,.2.0}p.0) P, (t)j, (t)J e 1195

V u,u, u,u, u

v e i

Y conociendo el valor de las dimensiones de cada pluma en funcion de la fraccion de
volumen de bainita formada y la superficie de grano austenitico ocupado por bainita, es
decir, aplicando las Ecs. 11.81, 11.82 y I1.83:

N, (1)=Kx {Sé ) + 2-(%“”%w<’))V Se,-sl0) +2 (VH% (’)]V Ses-s (t)J Ec. I1.96
b u,u,

V u,u, u,u,

Sustituyendo en la Ec. 11.80:

I, (1)= Ky | Sayg (f)+2 (Va"(ly)(%w(r))m ) (V“”M(%,b,g(t))\/m ’

Vy u,u, u,u, u,u,

Ec. I1.97

K, AG,(t)+K,, }

V-exp| —
P { RT

I1.4.5 Calculo de la Energia Libre para la Nucleacion de Bainita, AG,

La aplicacion de modelos termodindmicos permite el calculo matematico de la energia
motriz para la nucleacion de bainita AG, sin necesidad de acudir a programas que

trabajan con bases de datos. En el Apéndice II se detalla un procedimiento para la
determinacion de AG,, en funciéon de la composiciéon quimica y la temperatura de

tratamiento isotérmico. Este procedimiento es el que se ha elegido para su utilizacion en
el modelo propuesto.

En cada instante de tiempo, es posible calcular el valor de AG,, actualizado para la

nueva composicion quimica de la austenita residual a medida que avanza la
transformacion. Para ello, es necesario realizar una estimacion del contenido en carbono
de la austenita residual, x , en cada instante de transformacion, considerando que todos

los demas elementos aleantes se mantienen en paraequilibrio. En un instante cualquiera
de transformacion ha de verificarse que:

v, +v, =1 Ec. 1198

V, X, +V, X, =X Ec. I1.99

ap
donde v, es la fraccion de volumen de austenita residual con un contenido en carbono

dado por x, y x, es el contenido en carbono de la ferrita bainitica formada, v, ,

considerado igual a su valor de paraequilibrio. De las Ecs. I1.98 y 11.99 se puede obtener
x, en un estadio determinado de transformacion como:

x, = —2 Ec. I1.100
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A partir de este valor se puede determinar AG, para ser utilizado en un instante de
calculo posterior.

En el Capitulo VI de esta Tesis Doctoral se ha incluido el estudio de los efectos de la
composicion quimica del material y del tamafio de grano austenitico en los resultados
del modelo desarrollado, conduciendo a influencias similares a las esperadas de acuerdo
con la experiencia. Asimismo, se incluye una validacion del modelo mediante el uso de
resultados experimentales de la cinética de la transformacion bainitica de diversos
aceros, proporcionando en todos los casos excelentes resultados.
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CAPITULO III

DISENO DE ACEROS BAINITICOS DE ALTA
RESISTENCIA Y TENACIDAD LIBRES DE
CARBUROS

II1.1 INTRODUCCION

En la préactica, los aceros bainiticos convencionales de alta resistencia no han dado
resultados tan satisfactorios como los aceros de temple y revenido. Esto es debido a que
las particulas groseras de cementita presentes en la microestructura bainitica producen
efectos perjudiciales en la tenacidad del acero. Sin embargo, la precipitacion de
cementita durante la transformacion bainitica puede evitarse aleando el acero con silicio
en cantidades de un 1,5% aproximadamente. La baja solubilidad que presenta el silicio
en la cementita retrasa el crecimiento de la misma en la austenita residual tras la
formacién de bainita®”® (Seccion 1.3.1). El carbono que se expulsa como consecuencia
de la formacioén de la ferrita bainitica (), enriquece la austenita residual produciéndose
asi su estabilizacion hasta la temperatura ambiente. El resultado es una microestructura
formada por placas muy finas de ferrita bainitica separadas por regiones de austenita
enriquecidas en carbono.

Una microestructura de estas caracteristicas es ideal desde muchos puntos de vista, pues
existe la posibilidad de mejorar simultdneamente la resistencia y la tenacidad del acero.
La resistencia procede, principalmente, del tamafo ultrafino de las placas de ferrita
bainitica, con un espesor de alrededor de 0,2 um. Este espesor determina el camino libre
medio de deslizamiento y, por tanto, el tamafio de grano efectivo. Es importante indicar
que el refinamiento de grano es el Unico método disponible para aumentar
simultdneamente la resistencia y la tenacidad de los aceros. Por otro lado, las ldminas de
austenita retenida, al ser muy ductiles y encontrarse dispersas entre las placas de o,
mejoran las propiedades de alargamiento al acero. Son, ademas, muy estables debido a
su elevado enriquecimiento en carbono, principalmente, y a la constriccion que ejercen
las placas de a, de alrededor. Las laminas de austenita retenida afaden también
tenacidad al acero mediante un aumento del trabajo de fractura. Esto se debe a la
posibilidad de que éstas transformen a martensita bajo la influencia del campo de
tensiones de una grieta a través del efecto de transformacion inducida por plasticidad
(también llamado efecto TRIP).

Sin embargo, a pesar de todas estas ventajas, la microestructura de ferrita bainitica-
austenita no satisface en algunas ocasiones todas sus expectativas. Ello se debe a la
inestabilidad térmica de la austenita cuando se presenta en la microestructura en forma
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de grandes bloques atrapados entre los haces de bainita. Por su parte, la austenita
retenida a temperatura ambiente en forma de bloques es mecanicamente mas inestable
que en forma de laminas'®'"", debido a que, en general esta menos enriquecida en
carbono (segiin se explicd en la Seccion 1.3.2) y a que no sufren ningun tipo de
constriccion. Por tanto, ante pequefias deformaciones durante el servicio de estos aceros,
los bloques de austenita retenida pueden transformar a martensita alta en carbono
mediante efecto TRIP, con un efecto fragilizador sobre la microestructura. Bhadeshia y
Edmonds'? estimaron, mediante microscopia electronica, que aproximadamente el 15%
del volumen contenido dentro de los limites de una pluma de bainita consiste en
austenita retenida en forma de ldminas. La razén entre la fraccion de volumen de
austenita retenida en forma de laminas v, ,, y en forma de bloque, v, ,, puede ser

deducida a partir de:

v, =0l15v, Ec. III.1
v,y =1=v, —v, v, Ec. 1.2
Por tanto:
v, 0,15v,

A b Ec. II1.3
v,, 1-Ll5v, —v,

Estos autores mostraron que un aumento del cociente dado por la Ec. IIL.3 se
corresponde con un aumento en la tenacidad del acero, sin pérdida notable de
resistencia. Para conseguir ello, la austenita retenida debe mantenerse a niveles
suficientemente bajos como para que toda ella esté presente en forma de laminas
inmersas en el interior de las plumas de bainita.

En 0ltima instancia, por tanto, cualquier esfuerzo para mejorar las propiedades de estas
microestructuras debe dirigirse al disefio de aleaciones en las que se potencie al maximo
la transformacion a ferrita bainitica, a la vez que se reduzca la fraccion de los bloques
de austenita residual. De este modo, ademas, se logra un aumento de la concentracién
en carbono de la austenita residual, lo cual incrementa su estabilidad. Asimismo, otro
requisito importante en el disefio es la necesidad de impedir la formacion de ferrita
proeutectoide antes de que se produzca la de bainita en un enfriamiento. Este requisito
estd relacionado con la templabilidad del acero en cuanto a que ésta proporciona una
idea de la situacion de los frentes de transformacion en el diagrama CCT del acero.

Existen aplicaciones industriales, como la fabricacién de grandes componentes por
forja, donde se wusan aceros martensiticos endurecidos por precipitacion con
requerimientos de resistencia y tenacidad de 1100 MPa y 125 MPa m'?
respectivamente. Estos niveles de propiedades mecdnicas nunca habian sido alcanzados
en aceros bainiticos con microestructura de ferrita bainitica y austenita retenida. Sin
embargo, investigaciones recientes llevadas a cabo por Caballero et al.'®'' en la
Universidad de Cambridge demostraron experimentalmente que ciertos modelos
basados en la teoria de las transformaciones de fase pueden ser aplicados con éxito en el
disefio de nuevos aceros bainiticos de alta resistencia y tenacidad. Las aleaciones asi
disefiadas alcanzaron valores de tenacidad de aproximadamente 125 MPa m'? para
resistencias en el rango de 1600-1700 MPa.

Como continuacién a estas investigaciones, en esta Tesis Doctoral se ha desarrollado la
base tedrica necesaria para poder llevar a cabo el disefio de nuevos aceros bainiticos
libres de carburos que, aleados con diferentes elementos, alcancen cinéticas de
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transformacion y caracteristicas microestructurales similares. Este trabajo de disefio se
ha realizado bajo la consideracion de un procesado de gran aplicacion industrial: un
tratamiento termomecéanico formado por laminacion en caliente y enfriamiento
controlado multi-etapas. Por su doble interés, esta investigacion constituye uno de los
objetivos mas importantes de esta Tesis. Por un lado tiene un marcado interés cientifico,
puesto que aporta una importante base de conocimiento para el desarrollo de nuevos
aceros de propiedades excepcionales de resistencia y tenacidad. Por otro lado, al abrirse
con este trabajo la posibilidad de hacer factible la obtencion industrial de este nuevo
tipo de aceros con diferentes alternativas de aleacidn, su interés tecnoldgico resulta
evidente. Para ello, en este Capitulo se propondran un grupo de aleaciones disefiadas
mediante el uso combinado de modelos termodinamicos y cinéticos y la aplicacion de
principios fundamentales de la metalurgia fisica. Evidentemente, ademas de los
fundamentos tedricos empleados para el disefio de dichas aleaciones, también se tendran
en cuenta los factores que hacen viable su aplicacion industrial, especialmente los
relacionados con el procesado. En este sentido, la fabricacién de los nuevos aceros
bainiticos no debe entrafar dificultades técnicas u operativas adicionales.

I11.2 ANTECEDENTES

Caballero ef al."®™ """ demostraron experimentalmente que es posible utilizar con éxito
modelos basados en principios termodinamicos, cinéticos y de transformaciones de fase
en estado solido existentes, en el disefio de aceros para aplicaciones industriales de altas
exigencias. La Tabla III.1 especifica los niveles de propiedades de resistencia y
tenacidad que representan el objetivo a alcanzar en dicho trabajo de disefio.

Tabla III.1. Propiedades mecanicas requeridas en aceros para aplicaciones industriales
de altas exigencias.

Rpo2 R Alargamiento RA CVigec Kic
(MPa) (MPa) (%) (%) ) (MPa m'?)
1000 1100 12 50 40 125

Ry02: limite elastico; Ry,: Traccion maxima; RA4; Reduccion en area; CV._4poc: Energia
absorbida al impacto a -40°C; K;¢: Tenacidad a la fractura

. . . . 106,111 ’
Investigaciones anteriores llevadas a cabo por Bhadeshia y Edmonds'*'"! | asi como

los trabajos de Miihkinen y Edmonds''*""* para dos aceros bainiticos con alto contenido
en silicio, de composicion nominal Fe-0,2C-2Si-3Mn y Fe-0,4C-2Si-4 Ni en % en masa,
demostraron que estas aleaciones abrian un nuevo futuro en el desarrollo de los aceros
bainiticos. Tras tratamientos isotérmicos a las temperaturas de transformacion bainitica,
ambas aleaciones presentaron niveles de resistencia y tenacidad cercanos a los de los
aceros comerciales martensiticos de alta resistencia. Estas aleaciones experimentales
fueron disefiadas para estudiar la transformacion bainitica, pero nunca se desarrollaron
con un proposito industrial. Partiendo de los conocimientos alcanzados en estas
investigaciones y tomando siempre como referencia los dos aceros bainiticos estudiados
por Miihkinen y Edmonds''*''* Caballero et al. usaron diferentes modelos tedricos de
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forma combinada para disefiar nuevas aleaciones en las cuales poder obtener las mejores
propiedades mecénicas mediante transformaciones de fases en enfriamiento continuo.

La transformacion bainitica, como ya se ha explicado en este trabajo, tiene lugar
mediante el crecimiento adifusional de subunidades de ferrita bainitica y la posterior
difusion del exceso de carbono de dichas placas a la austenita residual que las rodea. Un
crecimiento adifusional de este tipo solo es termodindmicamente posible si la
concentracion de la austenita residual es menor que la concentracion en carbono dada

; ' - . PO 26,45,47,107,115
por la linea 7, que ilustra el fendmeno de reaccion incompleta™ """ . Tal

restriccion termodindmica supone que la cantidad méxima de bainita que puede
formarse a una temperatura dada estd limitada. Asi, la linea 7, de reaccion incompleta

puede ser empleada para optimizar las propiedades mecéanicas del acero mediante la
disminucion de la cantidad de bloques de austenita, siempre inestable, presentes en la
microestructura'®®'" a costa del aumento de la cantidad de ferrita bainitica formada.

El contenido en carbono de la austenita, x,, tras la formacién de una fraccién en
volumen de ferrita bainitica, v, , en una aleacién con contenido en carbono promedio,

X , viene dado por la expresion:

X—x,
X, =x+v, —— Ec. 111.4
"y,

donde x, es la cantidad de carbono atrapado en la ferrita bainitica. El valor de x, es

0,02% cuando el carbono atrapado en la ferrita bainitica esté en solucion solida (bainita
superior). De acuerdo con la restriccion impuesta por la linea 7, y segn lo establecido

en la Ec. II1.4, existen varias vias'” para incrementar el nivel maximo permitido de
transformacion a ferrita bainitica en detrimento de la martensita y de la austenita
retenida en forma de bloques. Tales vias son:

- Una reduccion del contenido en carbono del material, para que la concentracion
critica de carbono en la austenita se alcance en un estadio posterior de la
transformacion, con la consiguiente formaciéon de una mayor fraccion de
volumen de ferrita bainitica. Por supuesto, este método es util Gnicamente
cuando la reduccion del contenido de carbono no implique un decrecimiento
sustancial de la resistencia de la microestructura.

- Una modificacion de los elementos sustitucionales de aleacion de modo que la
linea 7, sea desplazada a mayores concentraciones de carbono en la

austenita’®’""1% Los solutos sustitucionales, sin embargo, también afectan a la
templabilidad del acero. Este es un importante parametro de disefo ya que, con
frecuencia, la elaboracion a escala industrial del acero involucra
transformaciones en enfriamiento continuo. S6lo mediante un compromiso
entre ambos efectos se obtiene un resultado 6ptimo de la microestructura.

- Un tratamiento térmico adecuado. La linea 7| indica que una reduccion de la

temperatura de transformacion conduce a contenidos maximos de carbono en la
austenita residual mas elevados y por tanto, de acuerdo con la Ec. .19, a
mayores valores de la fraccion méxima de volumen de ferrita. Asimismo, un
tratamiento consistente en un enfriamiento continuo que atraviese la zona de
transformacion bainitica, da lugar a un enriquecimiento progresivo de la
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austenita residual que permite alcanzar fracciones de volumen de ferrita
bainitica superiores a las correspondientes a cada una de las temperaturas del
recorrido por separado.

Por otra parte, para el disefio de los aceros en el trabajo de Caballero er al. '®''° se

consider6 util emplear la informacion suministrada por los diagramas de transformacion
isotérmica (TTT), ya que ellos permiten conocer el efecto de los elementos aleantes
sobre los frentes de transformacion y, lo que es también muy importante, tener una
orientacion preliminar del comportamiento de las transformaciones en enfriamiento
continuo. Como herramienta para el estudio de las caracteristicas termodindmicas y
cinéticas de las nuevas aleaciones, Caballero ef al. utilizaron un modelo completo de

prediccion de las temperaturas caracteristicas, el diagrama TTT y las lineas 7, y T, de

s~ . 116,11 . r
un acero, disefiado y programado por Bhadeshia''®'"" incluyendo en sus calculos los

efectos del carbono, silicio, manganeso, niquel, cromo, molibdeno y vanadio. En el
Apéndice I se indica el procedimiento de célculo de las lineas T, y T, seguido en este

modelo. Haciendo uso de todos los conocimientos teodricos referidos hasta aqui y
combinando adecuadamente la informacion obtenida, propusieron las siguientes
modificaciones a la composicion quimica de los dos aceros bainiticos de referencia, de
composicion nominal Fe-0,2C-2Si-3Mn y Fe-0,4C-2Si-4 Ni en % en masam'“4, con el
fin de incrementar la fraccion de volumen de ferrita bainitica presente en los nuevos
aceros bainiticos disenados:

- El contenido en silicio de los aceros fue reducido al minimo requerido (1,5%)
para suprimir la precipitacion de carburos en la austenita. Esta disminucion
permite mejorar la tenacidad al impacto a la vez que se mejoran también el nivel

de carbono indicado por la linea 7, y la templabilidad.

- Con el fin de aumentar la resistencia del acero de referencia Fe-0,2C-2Si-3Mn,
se incremento el contenido en carbono a 0,3%. Sin embargo, el contenido de
manganeso se redujo hasta el 2% para mantener las propiedades de tenacidad.

En este sentido, mediante célculo se comprobd que la linea 7, se desplazaba

hacia contenidos de carbono elevados a medida que la concentracion de
manganeso era reducida. No obstante, es necesario considerar que una reduccion
en manganeso disminuye la templabilidad del acero.

- Para aumentar la tenacidad del acero Fe-0,4C-2Si-4Ni, se redujo la cantidad de
carbono a 0,3%. Los célculos demostraron que la templabilidad no cambiaba de
forma apreciable. Se obtuvieron mejoras sustanciales de resistencia y tenacidad
afiadiendo 1,44% de cromo a este acero. Sin embargo, con esta adicion la linea
T, se desplazaba a concentraciones en carbono mucho mas bajas. Por otra parte,

el niquel fue reducido en este acero hasta un 3,5% para aumentar el contenido en
carbono de austenita residual sin sacrificar la templabilidad de forma
significativa. A diferencia de lo realizado en el acero con niquel, aunque con
similar objetivo, en el acero con manganeso se anadié un 1,30% de cromo sin
cambiar su contenido en manganeso.

- Dado que los aceros comerciales contienen inevitablemente fosfuros y otras
impurezas, con el fin de reducir los posibles problemas de fragilidad producidos
por ellas, aumentando a su vez la templabilidad, los aceros de referencia se

alearon con molibdeno. Sin embargo, este elemento desplaza la linea 7, hacia
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menores niveles de carbono, por lo que su contenido en la aleacion se limitd a
un 0,25%.

- Por ultimo, se afiadi6 vanadio en los dos aceros de referencia para mejorar la
templabilidad.

Tras un gran numero de céalculos, desarrollos y modelizaciones teodricas, se propusieron
los nuevos aceros bainiticos cuya composicion quimica se indica en la Tabla II1.2.

Tabla II1.2. Composicion quimica de los aceros disefiados por Caballero et al., % en
masa.

Acero C Si Mn Cr Mo Ni Vv

Mn 0,30 1,5 200 1,30 025 -- 01l
Nil 0,30 1,5 - 1,44 025 3,5 0,1
Ni2 030 1,5 - 1,44 025 35 --

Tabla II1.3. Composicion quimica real de los aceros disefiados por Caballero et al. tras
el analisis quimico, % en masa.

Acero C Si Mn Cr Mo Ni VvV
Mn 032 1,45 1,97 126 026 <0,02 0,10
Nil 0,31 1,51 <0,01 1,44 025 3,52 0,10
Ni2 0,30 1,51 <0,01 142 025 3,53 <0,005

La etapa final y, tal vez, mas importante en el disefio de un acero para aplicacion
industrial, es la prediccion de la microestructura formada en el mismo bajo unas
determinadas condiciones de enfriamiento. Con este objetivo, se seleccionaron las
velocidades de enfriamiento que serian obtenidas en el centro de una barra de 210 mm
de diametro al ser enfriada desde 900°C hasta la temperaturas ambiente en aire, aceite y
agua''®. Para la prediccion de la microestructura se emplearon los modelos descritos en
las referencias’>'®. Los resultados evidenciaron que en el acero Mn, solo se alcanzara
una cantidad mayoritaria de bainita para un enfriamiento al aire, mientras que en los
aceros denominados Nil y Ni2, se alcanzaba tanto para enfriamientos al aire como al
aceite. De cualquier forma, en todos los casos en los que se produjera una
transformacion mayoritaria a bainita (>60%), se esperaba que la austenita se encontrase
en forma de finas laminas rodeando a las subunidades de ferrita bainitica y, por
consiguiente, que las propiedades de tenacidad del acero fueran Optimas.

De acuerdo con las composiciones quimicas propuestas en la Tabla II1.2, se elaboraron
pequefios lingotes de 35 Kg de los tres aceros en un horno de induccién en vacio,
usando materiales base de alta pureza. La Tabla III.3 muestra la composicion de los tres
aceros elaborados por este procedimiento. Los lingotes fueron forjados en caliente hasta
espesores de 65 mm y, posteriormente, homogeneizados a 1200°C. Este material fue
cortado en muestras mas pequeias, las cuales fueron forjadas hasta espesores de 50 mm.
Las muestras de este nuevo material fueron austenizadas a 900°C durante dos horas e,
inmediatamente después, prensadas en caliente hasta reducir su espesor hasta 25 mm
antes de que la temperatura descendiera por debajo de 750°C. Finalmente, fueron
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enfriadas al aire. La Tabla II1.4 describe cuantitativamente las microestructuras iniciales
de los tres aceros disenados. Los resultados revelaron que los aceros Nil y Ni2
presentaban, como era deseado, una microestructura formada principalmente por ferrita
bainitica y austenita retenida.

Tabla II1.4. Caracterizacion de microestructura y propiedades mecénicas de los aceros
disefiados por Caballero et al.

Microestructura Propiedades mecanicas
Acero v v v ¥ Dureza  Ry» R, Alargamiento Kinax
% 4 @ 7 HV30 (MPa) (MPa) (%) (MPa m'?)
Mn 0,26 = 0,01 0,07 £ 0,01 0,67+ 0,02 0,55 597 +2 1167 1790 13 ---
Nil 0,62 +0,05 0,12 +0,01 0,26 £0,04 0,92 493 +5 1150 1725 14 125
Ni2 0,81 +0,06 0,11+0,01 0,08+0,05 1,03 536+ 6 1100 1625 14 128

v,, - Fraccion de volumen de ferrita bainitica; v, : Fraccion de volumen de austenita
retenida; v, : Fraccion de volumen de martensita; x, : Contenido en carbono de la

austenita retenida; R;o,: limite elastico; R,,: Traccion maxima; Kmax: Factor de
intensidad de tension en carga maxima

Debido a la alta fraccion de volumen de ferrita bainitica en las microestructuras de los
aceros Nil y Ni2 (0,62 y 0,81, respectivamente), la austenita retenida se encontraba
principalmente en forma de laminas finas entre las subunidades de ferrita bainitica. La
Fig. III.1 muestra imagenes de microscopia electronica de transmision en campo claro
de estos aceros, donde se observan microestructuras tipicas de bainita superior libre de
carburos con laminas de austenita retenida entre las placas de ferrita bainitica. Dichas
laminas pueden presentar una morfologia ondulada, caracteristica de la microestructura
bainitica con alto contenido en silicio' *'*!"® | (Fig. IIL.1(b)).

(b)

Fig. II1.1. Micrografias electronicas de transmision en campo claro de microestructuras
formadas por ferrita bainitica y laminas de austenita retenida. (a) Acero Nil; (b) Acero
Ni2.
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En el acero Mn la situacion fue bastante diferente. El bajo grado de transformacion a
bainita que tuvo lugar en este acero, hizo que la mayoria de la austenita residual
transformase a martensita durante el enfriamiento, debido al bajo enriquecimiento en
carbono de la misma (0,55%). Asi, s6lo un 7% de la austenita quedd retenida a
temperatura ambiente. La Tabla II1.4 también muestra los resultados de propiedades
mecanicas. En los aceros Nil y Ni2 se obtuvieron valores de factor de intensidad de
tension en carga maxima, Ky.x, de 125 MPa m'? para microestructuras con una
resistencia a la traccion de 1600-1700 MPa. Los altos niveles de tenacidad a la fractura
alcanzados en estos aceros fueron atribuidos a la presencia en la microestructura de
laminas delgadas de austenita retenida, térmica y mecanicamente estable. El papel de la
austenita retenida fue el de refinar el tamafio de grano efectivo para la fractura y
debilitar la propagacion de grietas''".

Por 1ultimo, con fines comparativos, en la Fig. I11.2 se representan las propiedades de
resistencia en funcion de las de tenacidad correspondientes, en todos los casos, a aceros
de altas caracteristicas destinados a aplicaciones industriales de la maxima
responsabilidad (bainiticos, de temple y revenido (TR) y maraging). Los puntos rojos de
la grafica corresponden a aceros bainiticos obtenidos en trabajos anteriores'*®!' 114
mientras que los dos puntos azules corresponden a los de los aceros bainiticos con
niquel, Nil y Ni2, disefiados tedricamente y producidos mediante enfriamiento continuo
en la Universidad de Cambridge. Los resultados de la Fig. II1.2 indican que estos aceros
presentaron la mejor combinacion de resistencia/tenacidad jamas alcanzada, superando
la de los aceros martensiticos de baja aleacion templados y revenidos, y siendo
comparable a las de aceros maraging, los cuales son al menos treinta veces mas caros.

a 160 e

°
» ® e Aceros Maraging
® ® 18% masa Ni
L .
80 o *
60 ® TR
40

Tenacidad a la
@

2 .
qOOO 1500 2000 2500
Resistencia Maxima a la Traccion / MPa

Fig. II1.2. Comparacion de las propiedades mecanicas de microestructuras
formadas por ferrita bainitica y austenita retenida, aceros martensiticos de baja aleacion
templados y revenidos (TR) y aceros maraging.
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111.3 PROCEDIMIENTO DE DISENO

El objetivo de este trabajo es el desarrollo de aceros bainiticos libres de carburos de alta
resistencia y tenacidad mediante la adicioén de silicio, con un procesado de laminacion
en caliente seguido por un enfriamiento multi-etapa. Al igual que los aceros disefiados
por Caballero et al., todos los aceros objeto de estudio en este trabajo contienen un
0,3% en masa de carbono con el fin de obtener una resistencia y tenacidad comparables
a las indicadas en la Tabla III.1 y un 0,25% de molibdeno con el fin de reducir los
posibles problemas de fragilidad producidos por las impurezas El contenido en silicio es
limitado a un 1,5% en masa, que es el minimo para evitar la precipitacion de cementita
en la austenita residual. La tenacidad de los aceros ha de proceder de las laminas de
austenita retenida enriquecidas en carbono situadas entre las subunidades de ferrita
bainitica.

A diferencia de lo estudiado en el trabajo de Caballero et al., en este trabajo de Tesis se
plantea que tras la laminacion en caliente, el enfriamiento puede realizarse en dos
etapas, lo cual confiere cierta libertad en la ruta del procesado industrial del material.
Como se ha mencionado, en estas aleaciones se pretende potenciar al maximo la
fraccion de volumen de ferrita bainitica presente para evitar la formacion de bloques de
austenita retenida, asi como evitar la formacion de ferrita proeutectoide en el proceso de
enfriamiento. Estos requisitos en cuanto a microestructura se traducen en otros a nivel
termodindmico y cinético que se pueden encontrar esquematizados en la Fig. I1I1.3. En
efecto, un aumento de la fraccion de volumen de ferrita bainitica se consigue a costa de

un desplazamiento a mayores concentraciones de carbono de la linea 7, (Fig. I11.3). Por

otro lado, utilizando el diagrama TTT como orientacion de lo que ocurriria en un
enfriamiento, un desplazamiento de la curva C correspondiente a transformaciones
reconstructivas a mayores tiempos favorece la ausencia de ferrita proeutectoide en la
microestructura. Ademads, para obtener una adecuada templabilidad bainitica es
necesario que los tiempos correspondientes a la curva C de las transformaciones
displacivas sean lo mas cortos posible, para asi evitar también la formacion de
martensita en el enfriamiento.

T T _<
AN

linea TO' diagrama TTT
Se maximiza la cantidad de bainita Se evita la formacion de ferrita
formada, en detrimento de la austenita proeutectoide. Se minimiza la martensita
retenida en forma de bloques. presente en la microestructura.

Fig. I11.3. Efecto deseado de los elementos aleantes en la linea 7, y el diagrama
TTT de los aceros disefiados.
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De entre las aleaciones disefiadas por Caballero et al., el acero Ni2 ha merecido especial
atencion debido a las excelentes propiedades mecénicas que ha presentado como
consecuencia de su microestructura, constituida por finas placas de ferrita bainitica
separadas por laminas de austenita retenida libre de carburos y una minima presencia de
austenita retenida en forma de bloques. Estas caracteristicas del acero Ni2 son muy
interesantes y similares a las que se quieren obtener en los aceros objeto de este trabajo.
Por este motivo, el acero Ni2 ha sido tomado como punto de partida para la realizacion
de los nuevos disefios.

El trabajo de Caballero et al. habia demostrado que el modelo termodindmico
desarrollado por Bhadeshia''®'"” puede ser usado con fiabilidad en el disefio de este tipo
de aceros. Sin embargo, en este trabajo se ha empleado una version mas moderna del
modelo, incluyendo en este caso ademads los efectos del cobalto, wolframio, cobre y
aluminio'®. Con la ayuda de este modelo, se ha llevado a cabo un estudio de la
influencia de los elementos de aleacion que considera dicho modelo, sobre la
termodinamica de la transformacidén. Asimismo, se ha estudiado también la influencia
de los elementos de aleacion sobre los diagramas TTT y la linea 7. El estudio ha
mostrado que tales elementos pueden dividirse en dos grupos, tal como se indica en la

Fig. I11.4, en funcion de su efecto sobre los diagramas TTT y la linea 7,. Estos grupos
son los siguientes:

T
T4 —
D 400°C
<_
Taa’ » BS
Mgl—
laa 14 Xy 400 X,

—” Grupodel Mn: Mn - Cr-Ni-V -W-Cu-Mo

— 5 Grupodel Co: Co - Al - Si

Fig. I11.4. Esquema del efecto global de algunos elementos aleantes en los
frentes del diagrama TTT y de la linea T, de un acero.

- Grupo del Manganeso: Este grupo contiene los elementos que tienden a retrasar
la transformacion de austenita a ferrita, tanto de modo reconstructivo como
displacivo, lo cual se traduce en el retraso de las dos curvas C del diagrama

TTT. A su vez, desplazan la linea 7, a concentraciones mas bajas de carbono.
En este grupo se encuentran el manganeso, cromo, niquel, vanadio, wolframio,
cobre y molibdeno.

- Grupo del Cobalto: A este grupo pertenecen los elementos que tienden a
adelantar la transformacion de austenita a ferrita, de modo tanto reconstructivo
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como displacivo. Desplazan la curva 7;, a mayores concentraciones de carbono.
Incluye al cobalto, el aluminio y el silicio.

Se puede observar que no hay elementos que produzcan a la vez el doble efecto deseado
y mostrado en la Fig. II1.3. Como consecuencia, debe establecerse un control del efecto
de estos elementos de aleacion de modo conjunto, y no meramente aislado. Para ello, se
han definido unos parametros caracteristicos de la linea 7, y del diagrama TTT. Los

parametros, mostrados en la Fig. II1.4, se definen como:

t, - Tiempo mas corto del frente difusional del diagrama TTT.
t,,: Tiempo mas corto del frente adifusional del diagrama TTT.
v : Fracciéon maxima de volumen que se predice segin la linea 7, a la temperatura

@, 400 °

de 400°C mediante la Ec. 1.19.

El estudio cuantitativo de la influencia de cada elemento de aleacidon sobre estos
parametros permite controlar el efecto de una composiciéon quimica sobre la linea 7, y

el diagrama TTT. Este estudio se ha realizado sobre los elementos cuyo contenido no ha
sido prefijado en el disefio y que a su vez son tenidos en cuenta en el modelo completo
utilizado. El efecto de la composicion en cada uno de los pardmetros anteriores ha sido
relacionado con el contenido de manganeso equivalente que daria lugar al mismo efecto
sobre el parametro. Las expresiones que relacionan la concentracion de cada elemento
estudiado, en % en masa, con su equivalencia en manganeso sobre los parametros ¢,

tua Y Va,a00 SON las siguientes:

\Mn,,| = Mn+0,43Cr+ 0,400 +0,69Ni +0,07W +0,42Cu —0,22Co —1,3041
Ec. I1L.5
|Mn,,| = Mn+0,50Cr+ 0,90V +0,43Ni + 0,16/ +0,26Cu — 0,35C0 0,76 Al

lad

Ec. I11.6
|Mn,,| = Mn+0,50Cr +0,90V +0,45Ni +0,18W +0,27Cu —0,35Co — 0,754l

Vay, 400

Ec. II1.7

Como es de esperar, los elementos precedidos por un signo positivo pertenecen al grupo
del manganeso y los precedidos por un signo negativo, al grupo del cobalto. Por otro
lado, se puede observar que, aproximadamente, el efecto de los elementos aleantes
sobre el parametro 7,4 es similar al efecto sobre v, . Esto es logico desde el punto de

vista fisico, pues en ambos efectos se pone en juego el cambio de energia libre para la
transformacion de austenita a ferrita bainitica.

En las ecuaciones se puede advertir que cada elemento desplaza ambas curvas C del
diagrama TTT en un mismo sentido, dependiendo del grupo de aleantes al que pertenece
ese elemento. Sin embargo, los elementos aleantes no desplazan por igual a ambas
curvas C. Esto es muy importante a la hora de seleccionar concentraciones adecuadas de
cada elemento en el disefio de aleaciones. A priori, entre los elementos del grupo del
manganeso, son mas interesantes los que desplazan en el tiempo en menor medida la
curva C inferior que la curva C superior. A partir de las ecuaciones se observa que
cromo, manganeso, niquel o cobre, cumplen la condicion expuesta, perdiendo interés el
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vanadio y el wolframio a efectos termodindmicos. Al mismo tiempo, entre los
elementos del grupo del cobalto, interesan aquéllos cuya adicidon provoque un mayor
adelantamiento de las transformaciones displacivas que de las reconstructivas. En este
sentido, el aluminio adelanta mas la curva C superior que la inferior, por lo que pierde
importancia frente al cobalto.

II1.4 PROPUESTA DE NUEVAS COMPOSICIONES QUIMICAS Y
TRATAMIENTOS TERMOMECANICOS

En este trabajo, se han disefiado nuevas aleaciones que han dado lugar a parametros ¢,
tua Y Va,a00 Similares a los obtenidos con el acero Ni2. El valor del parametro 7, ha de

ser suficientemente elevado como para evitar la formacion de ferrita proeutectoide en el
enfriamiento, sin embargo, no tiene que ser tan elevado como en el acero Ni2 pues,
como se explicard mas adelante, en estas nuevas aleaciones se va a realizar un primer
enfriamiento acelerado tras la deformacion en caliente. De acuerdo con estos criterios,
se han disefiado las aleaciones cuya composiciéon quimica se muestra, junto con la
composicion de referencia Ni2, en la Tabla II1.5. Los contenidos de C, Si y Mo, como
ya se ha explicado, se han fijado iguales a los del acero Ni2. A continuacion se explican
los criterios que se han tenido en cuenta en el disefio estas nuevas aleaciones. Sin duda,
una de las consideraciones mas importantes en este sentido ha sido buscar elementos
aleantes con efectos similares a los del Ni sobre la transformacion bainitica, pero con un
conste muy inferior.

Tabla IIL.5. Composicion quimica de los aceros disenados, (% en masa),
junto con la composicion quimica de la aleacion de referencia Ni2.

Acero C Si Mn Ni Ctr Mo Co Al

Ni2 0,30 1,50 - 350 144 025 -- -
0,3C-Mn 0,30 1,50 223 --- - 025 - ---
0,3C-2,0Mn-Cr 0,30 1,50 2,00 -- 046 025 -- ---
0,3C-1,5Mn-Cr 0,30 1,50 1,50 -- 1,46 025 --- -
0,3C-Mn-Ni-Cr 0,30 1,50 1,50 1,50 0,17 025 --- ---
0,3C-1,0Co 0,30 1,50 2,00 -- 1,16 025 1,00 ---
0,3C-1,5Co 0,30 1,50 2,00 -- 1,51 025 1,50 ---

0,3C-Co-Al 0,30 1,50 2,00 1,76 1,51 0,25 1,50 1,00

- 0,3C-Mn: aleacion simple en la que se anade inicamente Mn a la composicion
quimica base.

- 0,3C-2.0Mn-Cr: aleacion en la que se fija un contenido de Mn de un 2,0% en
masa y a la que se afiade Cr hasta obtener los valores de 7wy v, 4, del acero de

referencia.
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0,3C-1,5Mn-Cr: Similar a la anterior, en la que se fija un contenido en Mn de
1.5% en masa y se afiade Cr hasta obtener los valores de Zuay v, 4, del acero

de referencia.
0,3C-Mn-Ni-Cr: Similar a la aleacién anterior, en la que se ha afiadido un

contenido de 1,5% en masa de niquel, a costa de una reduccion del contenido
en cromo para obtener el mismo valor de tu y v, 4, que la aleacion Ni2.

Recientes estudios'*' llevados a cabo en aceros bainiticos ricos en silicio con elevado
contenido en carbono han mostrado que la adicion de cobalto y aluminio aumenta la
maxima fraccion de volumen de ferrita bainitica y reduce su espesor de placa. Con el
proposito de estudiar la influencia de ambos elementos, se han propuesto las aleaciones
que se indican a continuacion:

0,3C-1,0Co: Aleacion similar a la 0,3-2,0Mn-Cr, en la que se afiade un 1,0% en
masa de cobalto, con lo cual el contenido en Cr debe aumentar para mantener
unos valores de Zaa y v, 49, sSimilares a los del Ni2.

0,3C-1,5Co: Aleacioén similar a la anterior, en la que sin embargo se anade un
1,5% en masa de cobalto, por lo que el contenido en Cr debe aumentar ain mas
para mantener unos valores de #,g y v, 4, similares a los del Ni2.

0,3C-Co-Al: Aleacién mas compleja, similar a la anterior, en la que se afiade
un 1,0% en masa de Al, por lo que para mantener los valores de 7.y v, 4, del

Ni2, se afiade niquel.

0,05

800 + 800 -
— Ni2 —0,3C-Mn
700 | 700 —0,3C-2Mn-Cr ‘ 0,3C-1,5Mn-Cr
—0,3C-1,5Mn-Ni-Cr 0,3C-1Co
600 600 1 —0,3C-1,5Co 0,3C-Co-Al
S o
[©) g 500 A
< 500 H =~
- ~
400 400 + ~
—Ni2l —0,3C-Mn
0,3C-1,5Mn-Cr  —0,3C-2Mn-Cr 300 |
300 1 —0,3C-Mn-Ni-Cr 0,3C-1Co
200 —0,3C-1,5Co 0,3C-Co-Al 200 ‘ ‘ ‘ ‘ ‘ ‘ ‘ ‘ ‘
log t Xy (Fraccion Molar)

Fig. I1L5. Diagramas TTT y curva 7}, tedricos de las aleaciones disefiadas y de la

aleacion Ni2 de referencia.

Los diagramas TTT y T, teoricos de estas aleaciones, junto con los correspondientes a

la aleacion Ni2, se muestran en la Fig. II.5. Se observa que todas las aleaciones
disefiadas tienen similar linea 7, frente adifusional y temperaturas Bs y Ms, pero

diferente frente difusional. En la Tabla III.6 se muestran los valores numéricos de los
parametros #,, f,, Y V, 4o asi como de las predicciones de las temperaturas M y By,
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de acuerdo con el modelo completo de Bhadeshia, y la temperatura Ac; segin la

, 122
formula de Andrews ~~.

Tabla I11.6. Parametros ¢,, ¢, ¥ V,, 4 Y temperaturas M y By calculados

con el modelo completo de Bhadeshia correspondiente a los aceros disefiados
y al acero de referencia Ni2.

Acero 1y (8) 1,4 (8) Vyuo M (°C) By (°C) Ay, (°C)
Ni2 570 14 0,43 334 42‘0 821
0,3C-Mn 56 14 0,44 333 420 874
0,3C-2,0Mn-Cr 50 14 0,44 335 420 874
0,3C-1,5Mn-Cr 41 14 0,44 333 420 874
0,3C-Mn-Ni-Cr 160 14 0,44 334 420 851
0,3C-1,0Co 64 14 0,44 334 420 874
0,3C-1,5Co 70 14 0,44 334 420 874
0,3C-Co-Al 120 14 0,44 334 420 847

Los diagramas TTT representados en la Fig. II1.5 sugieren que la ruta de procesado mas
adecuada para obtener una microestructura completamente bainitica en las nuevas
aleaciones consiste en un enfriamiento en dos etapas. En primer lugar, un enfriamiento
rapido para evitar la formacion de ferrita proeutectoide, seguido por un enfriamiento
mas lento que se inicia antes de haber alcanzado la temperatura Bs de modo que se cruce
la zona bainitica del diagrama TTT.

Por ultimo, se han utilizado algunos de los modelos cinéticos’** revisados en el

Capitulo II para estimar la fraccion de volumen de bainita que se formaria tras
diferentes rutas de procesado. Los valores de entrada de estos modelos son la
composicién quimica (C, Si, Mn, Cr, Ni, V y Mo), el tamafio de grano austenitico y la
ruta de enfriamiento. La influencia del cobalto y el aluminio en la transformaciéon no
estd incluida en los calculos. De acuerdo con dichos modelos, se obtiene una
microestructura completamente bainitica (considerada asi si el resultado de las
predicciones corresponde con una fraccion de volumen de mas de 0,8) aplicando la
siguiente ruta de procesado: Velocidad del primer enfriamiento: 30°C/s; Temperatura de

cambio de velocidad de enfriamiento: 600°C; Segunda velocidad de enfriamiento:
0,5°C/s.
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CAPITULO IV

MATERIALES Y METODOS
EXPERIMENTALES

IV.1 INTRODUCCION

En el Capitulo III se ha propuesto la composicion quimica y la ruta de procesado 6ptima
de siete aleaciones originales para el desarrollo de nuevos aceros bainiticos libres de
carburos con una elevada combinacion de resistencia y tenacidad. En este Capitulo, se
presentan los materiales tras su elaboracion y los métodos experimentales utilizados
para su caracterizacion microestructural y de propiedades mecanicas.

IV.2 MATERIALES

Todas las coladas experimentales se han elaborado en un horno de induccion de 60 Kg
bajo atmosfera inerte (Ar, N;) en ARCELOR RESEARCH (Francia). Para ello, se ha
utilizado hierro con mas de un 99,9% de pureza al que se le han afiadido los demas
elementos aleantes. Durante la elaboracion se ha llevado acabo la desoxidacion de
carbono y el andlisis en linea de C, S, N y O para el ajuste final de la composicion.
Asimismo, se ha registrado la temperatura con medidas termoeléctricas, lo cual ha
proporcionado una elevada precision en el control de la secuencia de enfriamiento.

Las coladas han sido conformadas en caliente en una planta piloto de laminacion capaz
de alcanzar condiciones similares a las industriales en términos de deformacion,
velocidad de enfriamiento y bobinado. Tras una homogeneizacion a 1200°C durante 30
minutos, en proceso de laminado en caliente se reduce el espesor del material de 40 mm
a 12 mm en varias pasadas. La temperatura final de laminacion, 7, ha sido de
aproximadamente 925°C en todos los casos. Tras la laminacion se aplica un primer
enfriamiento acelerado a una velocidad, v;, superior a 30 oC-s!, para evitar la formacion
de ferrita proeutectoide. El final de este enfriamiento tiene lugar a la temperatura 7,
ajustada con un flujo de agua en el tren de salida. Posteriormente se inicia un segundo
enfriamiento, identificado con v,, consistente en un enfriamiento al aire, tal y como se
propuso en el disefio o bien, por requerimientos de origen industrial, en un bobinado
(enfriamiento lento de 20°C-h™). La Fig. IV.l muestra un esquema de estos
tratamientos.
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En primer lugar, se han recibido las primeras muestras de los disefios 0,3C-2.0Mn-Cr,
0,3C-1,0Co y 0,3C-Co-Al que, en adelante, se han identificado como Primera Serie.
Tras su estudio microestructural, explicado en el Capitulo V, se ha caracterizado en los
mismos la cinética de la transformacion bainitica, expuesta en Capitulo VI, la cual ha
servido ademas para la validacion del modelo para la cinética de la transformacion
bainitica propuesto en el Capitulo II.

A continuacion, se ha recibido una Segunda Serie de muestras correspondientes a todas
las aleaciones disefiadas (ver Tabla II1.5), incluyendo una nueva colada de los disefios
0,3C-2.0Mn-Cr, 0,3C-1.0Co y 0,3C-Co-Al a la que se han aplicado tratamientos
optimizados con respecto a los resultados observados en los aceros de la Primera Serie.
En el Capitulo V se ha expuesto la caracterizacion microestructural de estos materiales,
asi como los resultados de las propiedades mecanicas obtenidos en los laboratorios de
ARCELOR RESEARCH -Francia-. En el ese mismo Capitulo V se ha incluido un
estudio de la relacion entre microestructura y propiedades de estos aceros.

1200°C - 30 min

12 mm

TFL ~ 925°C
v; = 30°C/s
v,: Bobinado 20°C/h

Fig. IV.1. Esquema del proceso de laminacion en caliente y posterior enfriamiento
aplicado a los aceros disefnados.

IV.2.1 Composicion Quimica y Tratamientos de la Primera Serie

En la Tabla IV.1 se indican la composicion quimica de las aleaciones de la Primera
Serie, asi como su nomenclatura tras la claboracion. Sobre estas aleaciones se han
aplicado cuatro tratamientos termomecanicos: tres de ellos se corresponden con un
segundo enfriamiento al aire entre 520°C y 682°C aproximadamente, mientras que el
cuarto con un bobinado a una temperatura cercana a 550°C. La Tabla IV.2 muestra los
valores registrados de cada uno de los parametros caracteristicos de los tratamientos
aplicados a los aceros. A cada muestra se le ha denominado con el nombre del acero,
seguido por una letra que indica el segundo enfriamiento aplicado (“a” para
enfriamiento al aire y “b” para bobinado) y un numero de valor aproximado a la
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temperatura 7¢. En el caso de que se hayan realizado dos tratamientos similares, uno de
ellos se distingue con la letra R.

Tabla IV.1. Composicion quimica de los aceros de la Primera Serie (% en masa).

Diseno Acero C Si Mn Ni Cr Mo Co Al
0,3C-2,0Mn-Cr C2i 0,29 148 2,06 --—- 043 0,27 — —
0,3C-1,0Co C5i 0,29 1,45 197 - 0,95 0,26 0,67 -

0,3C-Co-Al ¢ 0,31 1,40 197 1,70 141 0,26 1,13 1,01

Tabla IV.2. Valores de los parametros caracteristicos de los tratamientos aplicados.

Muestra  Tp (°C) v, (°C/s)  Tc (°C) V2
C2i-b550 938 41 564 Bobinado
C2i-a700 935 31 682 Aire
C2i-a650 937 42 631 Aire
C2i-a500 938 49 522 Aire
C5i-b550 935 --- --- Bobinado
C5i-a650 936 38 647 Aire
C5i-a550 937 48 574 Aire

C5i-a550R 934 41 555 Aire
C7i-b500 935 55 520 Bobinado
C7i-a700 942 39 679 Aire
C7i-a600 936 49 581 Aire
C7i-a550 937 45 537 Aire

IV.2.2 Composicion Quimica y Tratamientos de la Segunda Serie

La Segunda Serie incluye todos los aceros propuestos en el disefio. La Tabla IV.3
muestra su composicion quimica, mientras que en la Tabla IV.4 se observan los valores
de los parametros caracteristicos de los tratamientos termomecénicos aplicados.

El despiece del material para el estudio de las propiedades mecanicas de los aceros de la
Segunda Serie, se ha realizado de acuerdo con la Fig. IV.2, en la que se muestra un
esquema de la plancha de 12 mm de espesor que se obtiene al final de la ruta de
procesado.
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Tabla IV.3. Composicion quimica de los aceros de la Segunda Serie (% en masa).

Disefo Acero C Si Mn Ni Cr Mo Co Al
0,3C-Mn ct 029 150 2,25 - - 026 - ---
0,3C-2,0Mn-Cr C2 029 146 1,97 - 046 025 - -
0,3C-1,5Mn-Cr C3 0,29 149 1,56 - 147 025 - -
0,3C-Mn-Ni-Cr C4 0,27 1,71 1,53 1,47 0,17 025 - -
0,3C-1,0Co cs5 029 147 1,97 - 1,20 025 097 ---
0,3C-1,5Co c6 029 1,50 2,04 - 1,50 025 148 ---
0,3C-Co-Al Cc7 033 144 2,04 144 160 023 1,70 1,02

Tabla IV.4. Valores de los parametros caracteristicos de los tratamientos aplicados.

Muestra  Tr (°C)  Venr (°C/s) T (°C) V2
C1-b550 900 48 536 Bobinado
C1-a600 904 45 586 Aire
C1-a450 904 77 440 Aire
C2-a550 900 48 550 Aire
C2-a500 913 60 490 Aire
C3-b500 890 61 500 Bobinado
C3-a550 913 50 563 Aire
C3-a500 913 53 504 Aire
C4-b550 918 84 545 Bobinado
C4-a500 928 67 514 Aire
C5-b550 904 50 554 Bobinado
C5-a550 895 46 560 Aire
C5-a500 905 55 494 Aire
C6-b500 930 78 503 Bobinado
C6-a500 933 75 516 Aire
C7-b350 918 68 354 Bobinado
C7-a600 927 45 609 Aire
C7-a500 905 64 504 Aire
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Fig. IV.2. Despiece del material para su caracterizacion mecanica.

IV.3 METODOS EXPERIMENTALES

IV.3.1 Dilatometria de Alta Resolucion

La dilatometria es una importante técnica en el estudio de las transformaciones de fase
en estado solido de aceros, pues permite el seguimiento en tiempo real de las
transformaciones que tienen lugar en un material durante un ciclo térmico. Se basa en el
hecho de que un material cambia su estructura cristalina tras sufrir una transformacion,
lo cual es acompafiado de una variacion de su volumen especifico. Por tanto, con esta
técnica se pueden estudiar las transformaciones que tienen lugar en un acero durante un
enfriamiento, un calentamiento continuo o en condiciones isotérmicas, asi como las
temperaturas de transformacion. En este trabajo, la dilatometria se ha utilizado
fundamentalmente para el estudio de la cinética isotérmica de la transformacion
bainitica en los aceros de la Primera Serie, C2i, C51 y C7i, mediante la realizacion de
ensayos isotérmicos a temperaturas dentro del rango de la transformacion bainitica y a
diferentes tiempos de transformacion.

El dilatémetro utilizado en este trabajo, mostrado en la Fig. IV.3, es el modelo de alta
resolucion Adamel Lhomargy DT1000, controlado por ordenador, que permite
establecer de forma automatica y muy precisa ciclos térmicos complejos'>. En efecto,
es posible aplicar sobre las muestras ciclos térmicos sucesivos, combinando condiciones
anisotérmicas ¢ isotérmicas, mediante la programacion externa de los parametros
velocidad, temperatura y tiempo caracteristicos del tratamiento.

77



Fig. I'V.3. Dilatémetro de alta resolucion Adamel Lhomargy DT1000.

La Fig. IV.4 muestra un esquema de los componentes de este dilatometro. Las
variaciones en longitud de la muestra son transmitidas a través de una varilla de silice
amorfo a un captador inductivo LVDT que realiza la medicion. Dicho captador esta
herméticamente cerrado permitiendo la realizacion de ensayos en condiciones de vacio
o en atmosfera inerte con el fin de minimizar la oxidaciéon o descarburizacion de las
muestras durante el calentamiento a altas temperaturas. Un sistema de bombeo primario
permite un vacio de entre 10 y 1 Pa. El calentamiento se realiza mediante un horno de
radiacion, refrigerado con agua, formado por dos lamparas tubulares de cuarzo con
filamentos de wolframio enfocadas en la muestra mediante un reflector bi-eliptico. Con
esta disposicion se consigue una alta transferencia de potencia calorifica a una muestra
de masa pequefia y una baja inercia térmica. La temperatura es medida directamente con
un termopar tipo K Chromel-Alumel de 0,1 mm de didmetro soldado a la muestra.
Asimismo, el enfriamiento se realiza mediante la accion combinada de la refrigeracion
mediante aire comprimido, que es aplicado sobre las ldmparas del horno, con la de un
chorro de Helio de caudal programado, que actia directamente sobre toda la superficie
de la probeta. La excelente eficiencia en la transmision de calor y la baja inercia térmica
del sistema asegura la aplicabilidad de velocidades de calentamiento y enfriamiento
constantes con valores comprendidos entre 0,003 y 500 °C-s. La curva dilatométrica es
registrada a lo largo del ciclo térmico aplicado con un dispositivo electronico asistido
por ordenador.

Los sistemas de registro del equipo permiten reproducir:

- lacurva del ciclo térmico aplicado sobre la muestra, 7' = f (t);

- lacurva de variacion relativa de longitud de la muestra en funcion de la temperatura,
dLL, = f(T);

- la curva de variacion relativa de longitud de la muestra en funcion del tiempo,

dL/L, = [(t)
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- vy las curvas derivadas del andlisis térmico y dilatacion, tanto en funcion de la
temperatura como del tiempo: dT/dt= f(T), dT/dt= f(t), dL/dt=f(T) y

dL/dt = f(¢).

Todas las muestras dilatométricas utilizadas en este estudio han tenido una geometria
cilindrica, de 3 mm de didmetro por 12 mm de longitud.

NS0 :
bBamha LVDT sistema r:lugi'r:ll
@ / sSensor de prasién
: 5 termopar
il flujo de helio P
presién = :1"3‘“:"““
valvula L] 2.pure RS e
"by pass’ :
D | valvula de
helic  vawuisde
prasion
— |_¢_| I ................... el
(3] A horno de
servovalvula tubo :
:jig u;idnr vihula criegénico radiacion
9 criogénica

b | salida de
L D ! gases

nitragano liquido

Fig. IV.4. Esquema del dilatdmetro de alta resolucion Adamel Lhomargy DT1000.

IV.3.2 Microscopia Optica

Las observaciones en microscopia Optica han sido realizadas con un microscopio Optico
Olimpus CK10M con una camara digital Nikon COOLPIX 5700 acoplada al visor.

I1V.3.3 Microscopia Electronica de Barrido (MEB)

En el proceso de caracterizacion de las muestras se ha utilizado un microscopio
electronico de barrido con filamento de emision de campo tipo Schottkey JEOL JSM
6500F, equipado con detectores de electrones secundarios y de electrones
retrodispersados asi como sistema de microanalisis por dispersion de energia Oxford
Inca y camara de infrarrojos, con resolucion teodrica 1,5 nm (15 V), 5 nm (1 KV). La
Fig. IV.5 muestra una imagen del mismo. Para la observacion de microestructuras se ha
trabajado con un potencial de 7 KV y una distancia de trabajo de 10 mm
aproximadamente.
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Fig. IV.5. Imagen microscopio electronico de barrido con filamento de emision de
campo tipo Schottkey JEOL JSM 6500F.

1V.3.4 Microscopia Electronica de Transmision (MET)

Se ha trabajado con un microscopio electronico de transmision analitico Jeol JEM 2010
de 200 KV y pieza polar HRP 20, equipado con gonidmetro eucéntrico, pre-camara,
brazo de doble inclinacion Gatan, camara de observacion externa y sistema de
microanalisis por dispersion de energia Link Isis con detector Link “pentafet”. La
resolucidn teodrica del microscopio es de 0,25 nm entre puntos y 0,14 nm entre lineas.
La Fig. IV.6(a) muestra una fotografia del mismo. Las muestras han sido observadas en
condiciones de campo claro, trabajando con un voltaje acelerador del haz de 200 KV.

Para la observacion de las microestructuras mediante MET se han utilizado laminas
delgadas en forma de discos circulares de 3 mm de didmetro y 50 um de espesor. El
procedimiento de preparacion de estas muestras es laborioso y tiene como finalidad la
obtencion de una zona en la muestra suficientemente fina (no mucho mayor que 2000
A) como para poder ser atravesada por los electrones del haz incidente y se pueda
formar bien una imagen de la misma o bien el patron de difraccion caracteristico de la
zona observada. La muestra de partida ha sido un cilindro de 3 mm de didmetro y de 12
mm de longitud, del que se han cortado varias rodajas de 400 um de espesor con una
cortadora radial Struers Accutom 5 utilizando rodillos de 300 pm. A continuacion el
espesor de los discos es reducido hasta 50 um mediante lijas de carburo de silicio aptas
para uso en agua y con un grano 1200. Posteriormente, se ha llevado a cabo el
electropulido de los discos de 50 um de espesor a temperatura ambiente. Para ello se ha
utilizado una maquina de pulido electrolitico de doble chorro Struers, mostrada en la
Fig. IV.6(b), trabajando a 40 V y unos 5 A de intensidad de corriente, con una
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fotosensibilidad de 4 y un caudal de 5,5. El electrolito ha consistido en una mezcla de
80% de etanol, un 15% de glicerina y un 5% de acido percloérico.

(b)

Fig. IV.6. (a) Microscopio electronico de transmision Jeol JEM 2010 utilizado y (b)
maquina de electropulido de doble chorro Struers

IV.3.5 Difraccion de Rayos X

Se ha utilizado el difractometro de rayos X SIEMENS D 5000, mostrado en la Fig.
IV.7, con radiacion Cu K, no filtrada. La méquina ha realizado un barrido en la
superficie a una velocidad (26) inferior a 0,3 grados/min, operando a 40 KV y 30 mA.
Para el analisis de las muestras, la cara de observacion de las mismas ha sido
previamente desbastada y pulida con pasta de diamante de hasta 1 um. Posteriormente
ha sido atacada ligeramente con nital 2% para eliminar cualquier capa de la superficie
que hubiera podido ser modificada debido a la deformacion aplicada en la preparacion
de la muestra.

La fraccion de austenita retenida presente en los materiales se ha determinado mediante
difraccion de rayos X'**1%_El contenido de austenita retenida se evalua mediante la
comparacion de las intensidades correspondientes a la picos de difraccion de planos (1 1
1),(200),220)y(311)delaredfccylos(110),(200),(211)y((310)delared
bce, respectivamente. Para una muestra no orientada, las fracciones de volumen de

ferrita, v,, y austenita, v, , estan relacionadas con la intensidad de los picos

correspondientes de acuerdo con:
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[hkl thl
a__—« Va Ec. V.1

hkl hkl
17 R7 v}’

donde 7, y I'™son las intensidades integradas del pico de difraccion (h k 1)

correspondientes a la fase a (bcc) y y (fec), mientras que R} y R son los

correspondientes factores de normalizacion para ambas fases, respectivamente. En las
muestras que nos ocupan, las fases que aparecen son ferrita (bcc), martensita (bct) y
austenita (fcc). Los picos de difraccion correspondientes a la martensita se encuentran
muy cercanos a los de la fase ferrita y no es posible discriminarlos entre si. Por tanto,
los picos de la red bee incluyen la informacion correspondiente a la martensita, luego:

v, +tv, =1 Ec. 1V.2
donde v, =v, +v,,.Delas Ecs. V.l y IV.2 se encuentra que:

1
v =
Y hkl 5 hkl
R}’ Ia

hkl 7 hkl
RM I’

Ec.IV.3

donde cada factor R depende del espaciado interplanar, el angulo de Bragg, la estructura
del cristal y la composicion de la fase objeto de estudio. El cociente R;”d /R™ ha sido
establecido a partir de las intensidades integradas de tres muestras patrén constituidas

por un 5%, 15% y 30% de austenita retenida y por ferrita. De este modo, se minimiza
cualquier error asociado a su determinacion tedrica.

Fig. IV.7. Difractometro de rayos X SIEMENS D 5000.

El parametro de red de la austenita, a,, se determina a partir de los picos de la red fce

citados anteriormente aplicando la ley de Bragg. Por su parte, el efecto de los elementos
aleantes sobre su parametro de red'* esta dado por:
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a, =3.5780 +0.0330x,. +0.00095x,,, —0.0002x,, +0.0006x, +0.0220x, +0.0056x ,
—0.0004x,, +0.0015x,, +0.0031x,,, +0.0051x,, +0.0039x,, +0.0018x, +0.00185x,,

Ec. IV 4

donde cada x; representa la concentracion del elemento de aleacion identificado por el
subindice i en % en masa. El valor de a, esta dado en unidades de A. Asumiendo que la

transformacion se realiza en paraequilibrio en cuanto a la concentraciéon de los
elementos sustitucionales, y conocido el valor de a,, basta despejar x. para conocer la

concentracion de carbono de la austenita retenida del material.

IV.3.6 Metalografia Cuantitativa

Cuantificacion de las fases presentes en la microestructura

Para la observacion de las muestras y la identificacion de las fases mediante
microscopia oOptica y de barrido, ha sido necesaria la preparacion metalografica previa
de las mismas. Las muestras a observar han sido montadas en baquelita, desbastadas y
pulidas con pasta de diamante de hasta 1 pum. Finalmente, han sido atacadas con
reactivo Nital 2%. Una vez identificada inequivocamente la fase a contabilizar en una
muestra, se procede a la medicion de la fraccion de volumen presente. Para ello se
recurre a micrografias Opticas o de barrido, dependiendo de la resolucion necesaria para
identificar la fase de interés, que sean representativas de toda la muestra. Dependiendo
del contraste de la muestra, el procedimiento seguido para la medida de fraccion de
volumen ha sido manual o automatico.

- Procedimiento manual: Se utiliza la técnica denominada “Método por conteo de
puntos™?’, que consiste en superponer un conjunto de puntos distribuidos de forma
no aleatoria en una red sobre el plano de pulido. El resultado de la fraccién de
volumen medida es igual a la fraccion de puntos de la red que caen dentro de las
fronteras de la fase estudiada dividido entre el nimero total de puntos de la red. Este
proceso ha de repetirse sobre un minimo de diez micrografias representativas.

- Procedimiento automatico: Utilizando el programa analizador de imagenes Image
Tool, las micrografias digitalizadas son convertidas a imagenes binarias en las que
la fase a contabilizar aparece en color negro y el resto de fases, en color blanco.
Mediante el cociente entre el nimero de puntos de color negro de la imagen y el
nimero de puntos total se obtiene la fraccion de volumen de la fase objeto del
estudio que estd presente en una micrografia. Este procedimiento se repite en cada
muestra en un minimo de diez micrografias representativas.

En ambos casos, el error ha sido determinado como la desviacion estandar de los
resultados de cada micrografia utilizada.
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Medida del tamario de grano austenitico. Ataque térmico

El método de ataque térmico'*® consiste en el revelado de bordes de grano austenitico en
una superficie pulida de la muestra mediante la exposicion del acero a una elevada
temperatura en una atmosfera inerte. El revelado se produce a causa de la formacion de
surcos en las intersecciones de los bordes de grano austenitico con la superficie pulida.
Estos surcos decoran el borde de grano austenitico y lo hacen visible a temperatura
ambiente bajo microscopia Optica.

En la interseccion de una frontera de grano con una superficie inicialmente plana, se
alcanza un equilibrio local entre la tension superficial en la superficie y la de la frontera
de grano. Este equilibrio se alcanza casi instantdneamente a altas temperaturas, donde
los procesos de difusion estan mas favorecidos. Como consecuencia, se forma un surco
justo en la region por donde la frontera de grano emerge a la superficie. Estos canales en
la superficie de la muestra se forman por transferencia de materia que, de forma
preferente, se produce desde la frontera de grano hacia sus alrededores por mecanismos
de transporte de masas (como son difusion en superficie, difusion en volumen y
evaporacion/condensacion'**'*), tal y como se muestra de modo esquematico en la Fig.
IV.8.

Difusion / Evaporacion

Superficie Libre Frontera de grano

Fig. IV.8. Perfil de un surco formado por ataque térmico en la superficie pulida de la
muestra.

El método de ataque térmico ha mostrado ser muy eficaz en el revelado de bordes de
grano austenitico'”*'*!. Para revelar las fronteras de grano austenitico por ataque
térmico es necesario disponer de una superficie plana y pulida en la muestra como paso
previo al ensayo térmico. Por este motivo, se han utilizado probetas dilatométricas con
forma de prisma de base cuadrada de 3 mm de lado por 12 mm de longitud. Una de las
caras laterales del prisma es desbastada y pulida hasta 1 um. Los ensayos se han
realizado en el dilatdmetro utilizando un vacio de 1 Pa. Sobre la cara pulida de la
muestra, se fija con hilos metalicos una lamina de cuarzo. De esta forma se evitan
fenomenos de oxidacion masivos que puedan impedir o dificultar la observacion de las
fronteras de grano y las medidas de su tamafio. Las muestras han sido calentadas de
forma continua hasta la temperatura de austenizacion 7,, y mantenidas a esa
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temperatura un tiempo de austenizacion ¢, previamente establecido. Posteriormente, las

muestras han sido enfriadas a 1°C-s™ para evitar la formacion de martensita y, por tanto
la deformacior de la superficie pulida durante dicha transformacion, que enmascara los
surcos formados a alta temperatura responsables del revelado de las fronteras de grano
austenitico'”. La Fig. IV.9 muestra un ejemplo del revelado del grano austenitico
mediante esta técnica.

20 ym

Fig. IV.9. Revelado del grano austenitico mediante ataque térmico.

#

Fig. IV.10. Parametros caracteristicos que describen un tetrakaidecahedro de
Kelvin.

Una vez conseguido un revelado de bordes de grano adecuado, el programa analizador
de imagenes Image Tool contabiliza, entre otros parametros, el drea de cada uno de los
granos marcados en estas imagenes binarias. Sin embargo, estas areas corresponden a
secciones bidimensionales de los granos austeniticos. Asumiendo éareas de forma
circular, el didmetro medio calculado a partir de las mismas constituye la llamada

longitud media interceptada, L .
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Sin embargo, hay aplicaciones en las que se hace necesaria la determinaciéon de un
parametro que describa los granos austeniticos en las tres dimensiones del espacio. En
muchos modelos se asume la geometria esférica para los granos austeniticos, aunque
una composicion de esferas es incapaz de rellenar la totalidad del espacio. En este
sentido, en la ultima década se han publicado trabajos'>*"** en los que la estructura
austenitica tridimensional se representa a partir de granos con forma de
tetrakaidecahedro de Kelvin (ver Fig. IV.10), que si son capaces de rellenar todo el
espacio.

Los parametros que se definen en un tetrakaidecahedro de Kelvin'* son, como se puede
observar en la Fig. IV.10:

a : Longitud de arista mayor.

D, : Distancia entre caras opuestas.

D__ : Diametro maximo, dado por la distancia entre vértices opuestos.

max *

A partir de la longitud de arista mayor se obtienen la superficie y el volumen de un
tetrakaidecahedro de Kelvin, S, ¥ Vigpy :

S = a*(6++/432) Ec. IV.5

Vikonr = a’~/128 Ec.IV.6

A su vez, la longitud de arista mayor estd relacionada con la distancia entre caras
opuestas como:

1
a’=—=D, Ec. IV.7
V8
En este trabajo, como anteriormente ya han hecho otros autores">'** se ha

seleccionado la distancia entre caras opuestas, D, como el pardmetro mas adecuado
para describir el didmetro de un grano austenitico.

IV.3.7 Dureza Vickers

Se han realizado medidas de dureza Vickers con una carga de 30 Kg sobre cada una de
las muestras de los aceros disefiados, y de 10 Kg sobre las muestras dilatométricas
ensayadas. La carga utilizada en cada caso ha sido la apropiada de acuerdo con la norma
ASTM"™®,

I1V.3.8 Ensayos de Traccion

Mediante el ensayo de traccion se caracteriza la respuesta del material ante una
deformacion continua unidireccional. La muestra, de dimensiones preestablecidas, es
tensionada hasta el punto de fractura. Durante todo el proceso, se realiza un registro de
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la carga aplicada, F, y la deformacion sufrida instantanea, 4. A partir de estos datos, se
realiza la representacion de la denominada tension ingenieril, s, frente a la deformacion
ingenieril, e, donde ambos parametros se calculan como:

I, -1
e:l—izg- Ec.1V.8
lO lO
P i Ec. V.9
AO

donde /; es la longitud inicial de la muestra, /, es la longitud final de la muestra tras la

aplicacion de deformacion, y A4, es el area inicial de la seccidn de la muestra. La

deformacion verdadera, ¢, se define como la suma de los cambios instantancos de
longitud de la muestra, d/, entre la longitud instantanea, /:

/
gzj.lfdgz lfﬂ:ln Z1=1n M =1n(1+e) Ec.IV.10
lo i ] [, [,

Durante la deformacion plastica, se mantiene la conservacion del volumen de la
muestra:

Al = A4l Ec. V.11

donde A, es el area final de la seccion de la muestra tras la aplicacion de deformacion.

Con esta relacion se puede rescribir la Ec. IV.10 como:

A
&= ln(—‘)] Ec. V.12
A,

o lo que es lo mismo:

A4, =4, exp(— g) Ec.1V.13

Esta ecuacion permite la definicion de la deformacion verdadera, o, como:

F
oc=—=5 exp(g)

A,
El sistema s/e depende de las dimensiones originales de la muestra, mientras que el
formado por o/¢ depende de las dimensiones instantaneas. A partir del registro y la

representacion de estos datos se obtienen los siguientes pardmetros de caracterizacion
mecanica del material:

- Resistencia maxima a la traccion, Ry, Se define como la maxima tension de la curva
oleg.

- Limite elastico, Ryo,: Es una medida de la tension requerida para el inicio de la
deformacion plastica. Para su medida, ha de trazarse una linea paralela a la porcion de
curva correspondiente a la deformacion elastica y situada a una distancia e = 0,002 del
origen. El valor de Ry esta dado por la tension correspondiente al corte de esta linea
conlacurva s/e.

- Alargamiento total, AT: Se corresponde con el maximo alargamiento que sufre la
muestra previo a la rotura.
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- Alargamiento uniforme, AU: Se define como el alargamiento previo a la estriccion.

En este trabajo, los ensayos de traccion han sido llevados a cabo siguiendo la norma
ASTM"’ en los laboratorios d¢ ARCELOR RESEARCH —Francia-, utilizando una
maquina de traccion ZWICK TESTEXPERT, sobre muestras cilindricas con las
dimensiones mostradas en la Fig. IV.11(a) El ensayo de traccion se ha llevado a cabo
aplicando una precarga de 8 MPa, un primer estadio de carga controlado por la
velocidad de carga hasta un 3 % y un segundo estadio de carga controlado por una
velocidad de deformacion de 0,008 s”'. Se han ensayado un total de 3 muestras por
resultado.

(a)
P 25mm >
E \‘5/5 mm
. 28>L
mm
< 46 mm >
(b)
10 mm
10 mm
V
10 mm
S 5mm T >

Fig. IV.11. (a) Esquema de las dimensiones de la probeta de traccion utilizada en este
trabajo. (b) Esquema de las dimensiones de la probeta Charpy utilizada en este trabajo

IV.3.9 Ensayos de Tenacidad al Impacto Charpy

El ensayo de tenacidad al impacto Charpy es un método de evaluacion de la capacidad
de un material para soportar impactos intensos sin romper. Este consiste en la medicion
de la energia absorbida por el material al ser sometido a un golpe con un péndulo que
cae desde una altura y a velocidad predeterminadas. Previamente, al material se le ha
aplicado una entalla en el lugar en el que se va a producir el impacto.

En este trabajo, los ensayos de tenacidad al impacto Charpy han sido desarrollados en
los laboratorios de ARCELOR RESEARCH —Francia- de acuerdo con la norma EN'*
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con una dispositivo SCHENK equipado con software de adquisicion de datos trabajando
a temperatura ambiente. Se han utilizado muestras estdndar 10 x 10 mm con entalla en
forma de V y las dimensiones mostradas en la Fig. IV.11(b). Se han ensayado un total
de 3 muestras por resultado.
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CAPITULOV

CARACTERIZACION DE LOS ACEROS
DISENADOS TRAS SU PROCESADO
INDUSTRIAL

V.1 INTRODUCCION

En este Capitulo se ha realizado la caracterizacion microestructural de los nuevos aceros
presentados en el Capitulo III, disefiados para la obtencién de una microestructura
bainitica libre de carburos con elevadas propiedades de resistencia y tenacidad.

V.2 CARACTERIZACION MICROESTRUCTURAL DE LA
PRIMERA SERIE

V.2.1 Muestras Obtenidas tras Enfriamiento Acelerado y Posterior
Bobinado

Tabla V.1. Resultados de caracterizacion microestructural correspondiente a las
muestras de bobinado de la Primera Serie.

Dureza
Muestr v, v, Ve ’
uestra X HV30

C2i-b550 0,13+0,04 0,54+0,07 0,33+0,04 388+4
C51-b550 0,20+£0,05 0,47£0,05 035+0,05 413+2
C7i-b500 0,19+0,10 0,45+0,09 0,36=*0,04 432+1

La Tabla V.1 muestra los resultados de la caracterizacion microestructural de las
aleaciones de la primera serie tras los tratamientos de bobinado. Los simbolos v, y v,

indican la fraccion de volumen de bainita y ferrita proeutectoide, respectivamente,
presentes en la microestructura, mientras que v, es la fraccion de volumen de
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martensita. Como se puede observar, el bobinado a 550°C ha dado lugar a una
microestructura muy similar en las tres muestras, formada por ferrita proeutectoide
mayoritariamente, una combinacion de martensita mas austenita retenida y, por ultimo,
bainita.

i

"

3

PR AR I -

s
8

SO .—.‘2
Vo rmiaeat

Fig. V.1. Imégenes de microscopia 6ptica y MEB de las muestras (a-c) C2i-b550, (d-f)
C51-b550 y (g-1) C71-b500.

A bajos aumentos (Figuras V.1(a,d,g)), la microscopia Optica muestra algunas bandas de
bainita/martensita en la microestructura. La causa del bandeado es la segregacion de
solutos sustitucionales en la solidificacion'”, principalmente manganeso, que se
produce en bandas paralelas a la direccion de laminacién durante la deformacion. Los
alotriomorfos de ferrita comienzan a nuclear en las zonas con menor contenido en
manganeso (con una mayor temperatura Ar3), lo cual conlleva una redistribucion de
carbono. El carbono es acumulado en regiones ricas en manganeso con baja Ars. Esto a
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su vez aumenta el contenido en carbono de la austenita adyacente disminuyendo aun
mas la temperatura Ar; local. La composicion en estas regiones puede incluso alcanzar
el nivel requerido para la nucleacion de bainita.

La microscopia Optica a mas elevados aumentos (Figs. V.I(b,e,h)), junto a las
micrografias MEB (Figs. V.1(c,f,i)), confirman la similitud entre las microestructuras
desarrolladas en todas las muestras. La ferrita, en color mas claro en dptico y situada a
mas bajo nivel en MEB, posee una morfologia desigual, de placas alargadas y
alotriomorfos de diferentes tamafios. Las plumas de bainita se observan aisladas en el
interior de los bloques de martensita, éstos ultimos a mas elevado nivel en MEB y en
color caramelo en microscopia dptica.

En definitiva, los tratamientos de bobinado no han resultado eficaces para la obtencion
de microestructuras bainiticas. En su lugar, aparece principalmente ferrita proeutectoide,
lo cual indica que la temperatura de inicio de bobinado no ha sido lo suficientemente
baja como para evitar su formacion. En los diagramas TTT tedricos de estos aceros,
mostrados en la Fig. IIL.5 se ha observado que a 550°C aun no se ha rebasado la Bs. Por
tanto, una mejora de estos tratamientos para la obtencién de microestructuras bainiticas
pasa por la disminucién de la temperatura de bobinado, por debajo de la By tedrica, a ser
posible y, por supuesto, por encima de la M.

V.2.2 Muestras Obtenidas tras Enfriamiento Acelerado y Posterior
Enfriamiento al Aire

La Tabla V.2 contiene los detalles de la caracterizacion microestructural de cada una de
estas muestras, incluyendo la fraccion de volumen de austenita retenida y su
concentracion en carbono determinadas mediante difraccion de rayos X.

Tabla V.2. Resultados de caracterizacion microestructural correspondientes a las
muestras con segundo enfriamiento al aire de la Primera Serie.

Muestra Ve, v, v, X, % en masa D}lll\r]e?)zg,
C2i-a700 0,80+0,08 0,15+0,07 0,05+0,01 0,82 +0,03 550+ 12
C2i-a650 0,86 +0,03 0,08+0,02 0,07+0,02 0,95+ 0,01 478 £ 17
C2i-a500 0,88+ 0,05 0,07+0,04 0,05+0,01 0,98 + 0,03 521+9
C51-a650 0,68 £0,05 0,25+0,05 0,07+0,01 1,02 +£ 0,03 525+11
C51-a550 0,80+ 0,05 0,20+0,05 0,05+0,01 1,05 +£0,03 527+9
C51-a550R 0,74+ 0,05 0,18+0,04 0,07+0,01 1,05 £0,03 522+ 14
C7i-a700 0,41 +£0,07 0,52+0,06 0,07+0,01 0,96 + 0,03 554 +4
C7i-a600 0,42+0,06 0,51+0,05 0,07+0,01 0,93 +0,03 552+ 4
C7i-a550 0,56+ 0,05 0,39+0,06 0,05+0,01 0,75+0,11 563 +7
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Cabe destacar, en primer lugar, que no se ha observado ferrita proeutectoide en ningin
caso, lo cual confirma que la ferrita presente en la microestructura de las muestras
bobinadas anteriormente descritas se ha formado durante los bobinados y no durante el
primer enfriamiento rapido. Por el contrario, se ha obtenido una microestructura
mayoritariamente bainitica en las aleaciones C2i y C5i, mientras que el acero C7i esta
constituido de martensita y bainita en aproximadamente similar proporcion. El acero
C7i posee, en todas sus muestras, mayor dureza que las demas aleaciones, precisamente
por la elevada fraccion de volumen de martensita presente. Entre la bainita presente no
es extrafio observar la presencia de plumas de bainita inferior, si se tiene en cuenta que
se ha producido la formacion de bainita en un enfriamiento. Por tanto, se ha formado
bainita correspondiente a todo su intervalo de temperaturas y, por tanto, bainita superior
mayoritariamente, pero también inferior en el tramo final de enfriamiento previo a la
formacion de martensita. Por el mismo motivo, se pueden observar subunidades de
bainita de diferentes espesores, al haberse formado a diversas temperaturas durante el
enfriamiento.

En todos los casos, se ha obtenido una fraccién de volumen de bainita ligeramente
mayor fraccion a medida que la temperatura de cambio de velocidad de enfriamiento 7¢
es menor. Una explicacion de este resultado es que la muestra que comienza su
enfriamiento al aire a menor 7, empieza la formacion de bainita en una zona de mayor
subenfriamiento. La Fig. V.2 muestra un esquema hipotético del CCT de estos aceros.

Un mayor subenfriamiento se corresponde con un punto de la linea 7, de mayor

concentracion en carbono, por tanto, de mayor formacion de bainita y, al mismo tiempo,
con una mayor energia libre para la transformacion. En cualquier caso, las diferencias
entre fracciones de volumen de bainita entre muestras de un mismo acero son minimas.
Esto se confirma con la observacion de que todas las muestras de un mismo acero tienen
similar enriquecimiento en carbono de la austenita retenida, lo cual indica que la
formacion de bainita ha avanzado en todos los casos hasta, aproximadamente, el mismo
grado de transformacion.

T

Ferrita

Fig. V.2. Esquema del comportamiento de los aceros C2i, C5iy C7i en los tratamientos
con segundo enfriamiento al aire.

El acero C2i ha sido el que ha presentado en la microestructura una mayor fraccion de
volumen de ferrita bainitica en detrimento de la martensita, o lo que seria mas correcto,
a costa de la austenita residual en forma de bloques. La baja fraccion de volumen de
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austenita retenida obtenida indica que ésta se encuentra inmersa entre las placas de
ferrita bainitica en forma de ldminas. En la Fig. V.3 se exponen las micrografias opticas
y MEB de todas las muestras correspondientes a la aleacion C2i. En todas las muestras,
la microestructura mayoritaria ha sido bainita superior. A bajos aumentos se observan
algunas bandas de bainita/martensita. En la Fig. V.3(c), se observa que la muestra C2i-
a700 presenta una fraccion de volumen de martensita superior a las demas. También se
han detectado algunas plumas de bainita inferior mediante MEB, que han sido
confirmadas con MET, segun se muestra en la Fig. V.4. Como ejemplo, en la Fig. V.5
se puede encontrar una micrografia MET mostrando una pluma de bainita superior de la
muestra C2i-a500, libre de carburos, y constituida por placas de ferrita bainitica
separadas por laminas de austenita retenida.

En la Fig. V.6 se observan micrografias opticas y MEB de las muestras C51-a650, C5i-
a550 y C5i-a550R. Estas dos ultimas han dado lugar a los mismos resultados ya que el
tratamiento recibido por las mismas ha sido muy similar. Las micrografias MEB
muestran mas islas de martensita y/o austenita retenida entre las plumas de bainita que
en el caso de la aleacion C2i. Estos resultados indican que la cinética de transformacion
bainitica es ligeramente mas lenta en la aleacion C5i que en la C2i. Por otro lado, las
observaciones mediante MET han revelado que la microestructura bainitica de las tres
muestras del acero C5i es similar a la deseada. En la Fig. V.7 se exponen micrografias
MET de la muestra C5i-a550, donde la Fig. V.7(a) presenta subunidades de ferrita
bainitica superior separadas por laminas de austenita retenida, mientras que en la Fig.
V.7(b) se muestra una pluma aislada de bainita inferior.

En el acero C7i, la presencia de martensita en las muestras ha sido mas elevada que en
los aceros anteriores. La Fig. V.8 muestra las micrografias opticas y MEB
correspondientes a las muestras C7i-a700, C7i-a600 y C7i-a550, donde, efectivamente,
se observa una menor presencia de bainita en comparacién con las correspondientes
muestras de los aceros C2i y C5i. El motivo de la excesiva presencia de martensita en el
acero C7i, tras un segundo enfriamiento al aire, puede residir en una lenta cinética de la
transformacion bainitica y en una baja fraccion de volumen maxima de bainita formada.
La composicion quimica de este acero es la mas compleja de todas las aleaciones
disefiadas, por lo que pequefias fluctuaciones en la concentracion de cualquiera de sus
elementos componentes puede afectar en conjunto a las caracteristicas termodinamicas
del acero. Por otra parte, el alto contenido de aleacion de este acero puede alterar la
cinética de transformacion del material dificultdndose asi la modelizacion de las
transformaciones en este material. Estas circunstancias se detallardan en el estudio de la
cinética de la transformacion bainitica en los aceros C2i, C51y C7i llevada a cabo en el
Capitulo VI. La Fig. V.9 muestra ejemplos de subunidades ferrita bainitica superior e
inferior correspondientes a la muestra C7i-a600. Cabe destacar, finalmente, que parte
del elevado contenido de martensita de cada una de las muestras del acero C7i ha
sufrido auto-revenido durante el segundo enfriamiento al aire, como se hace evidente en
las micrografias MET de la Fig. V.10, donde se puede observar precipitacion de
carburos bajo diferentes orientaciones, caracteristica de la martensita revenida.
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Fig. V.3. Imagenes de microscopia 6ptica y MEB de las muestras (a-c) C2i-a700, (d-f)
C2i-a650 y (g-i ) C2i-a500.

(b

Fig. V.4. Micrografia electronica de (a) barrido y (b) transmision de bainita inferior en
la muestra C2i-a700
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Fig. V.5. Pluma de bainita libre de carburos correspondiente a la muestra C2i-a500.
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Fig. V.6. Iméagenes de microscopia dptica y MEB de las muestras (a-c) C5i-a650, (d-f)
C5i-a550 y (g-i) C5i-aS50R.

1300 20ina

Fig. V.7. Micrografias de MET correspondientes a la muestra C5-a550 mostrando (a)
bainita superior y (b) bainita inferior.
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Fig. V.8. Imégenes de microscopia dptica y MEB de las muestras (a-c) C7i-a700, (d-f)
C7i-a600 y (g-i) C7i-a550.
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(b)

Fig. V.9. Micrografias de transmision correspondientes a la muestra C7i-a600 en las
que se observa (a) bainita superior, con un detalle de nucleacion autocatalitica, y (b)
bainita inferior. Imagenes parecidas se obtuvieron también en las muestras C7i-a700 y
C7i-a550.
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Fig. V.10. Micrografias de transmisién mostrando bloques de martensita autorevenida
correspondientes a las muestras (a) C7i-a700, (b) C7i-a600 y (C) Ci7-a550.

V.3 CARACTERIZACION MICROESTRUCTURAL DE LA
SEGUNDA SERIE

V.3.1 Muestras Obtenidas tras Enfriamiento Acelerado y Posterior
Bobinado

Debido a que en los aceros de la Primera Serie se ha observado que una temperatura de
bobinado de 550°C no ha evitado la formacion de ferrita proeutectoide, se ha intentado
llevar a cabo el bobinado a menor temperatura, aunque no siempre ha sido posible
controlar dicha temperatura durante la simulacién industrial, como se muestra en la
Tabla IV .4, en donde se recogen los parametros termomecanicos reales de simulacion
en los aceros de la Segunda Serie.

Los resultados de caracterizacion microestructural se muestran en la Tabla V.3. En esta
ocasion, si se ha conseguido evitar la formacion de ferrita proeutectoide en las muestras
correspondientes a los aceros C6 y C7, donde la microestructura obtenida ha sido
mayoritariamente bainitica. En estas muestras se han realizado medidas de fraccion de
volumen de austenita retenida y de contenido en carbono en la austenita mediante
difraccion de rayos X.
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En la Fig. V.11 se muestran micrografias opticas y de barrido de las muestras C1-b550,
C3-b500, C4-b550 y C5-b550, en las que la presencia de bainita es minoritaria. En todas
las muestras se han observado algunas bandas de martensita y bainita en la
microestructura. Mediante microscopia Optica, la ferrita se observa de color claro, con
una morfologia granular, y las plumas de bainita apenas se distinguen inmersas en las
islas de martensita. Por tanto, para la observacion de bainita se hace necesaria MEB,
segun se muestra en las Figuras V.11(c,f,i,1). En los aceros C1 y C5, una temperatura de
bobinado de 550°C no ha sido suficiente para evitar la formacion de ferrita
proeutectoide. Tampoco lo ha sido 500°C en los aceros C3 y C4. Todas estas
temperaturas estan por encima de la Bg tedrica mostrada en la Figura II1.5 y, segin los
resultados, dentro del intervalo formacion de ferrita proeutectoide.

Tabla V.3. Resultados de caracterizacion microestructural correspondientes a las
muestras de bobinado de la Segunda Serie. NM significa “no medido”.

X, Dureza,
Muestra Va, v, v, v, o enymasa HV30
C1-b550 0,04+0,01 0,59+0,03 0,36+0,03 NM NM 379+ 8
C3-b500 0,08+0,02 0,50+0,04 0,43+0,03 NM NM 416 + 4
C4-b550 0,13+0,02 034+0,03 0,54 +0,04 NM NM 391+2
C5-b550 0,10+0,03 045+0,05 0,45+0,06 NM NM 437+3
C6-b500 0,88+0,01 Trazas 0,09 + 0,01 1,00 + 0,30 503+9
C7-b350 0,77 +£0,04 Trazas 0,27 + 0,02 1,11 +0,03 412+5

Por el contrario, las muestras C6-b500 y C7-b350 si han proporcionado una
microestructura mayoritariamente bainitica. Las micrografias optica y de barrido de las
Fig. V.12 y V.13 asi lo confirman. En estos casos, los bobinados han comenzado
probablemente a una temperatura por debajo de la Bs real de estos aceros, como se
comprueba para el acero C7i en el Capitulo VI.

En definitiva, las dos muestras C6-b500 y C7-b350 han dado lugar a microestructuras
similares a las buscadas en este trabajo. Para obtener microestructuras similares en las
demas aleaciones, seria necesario aplicar el bobinado a temperaturas ain menores,
siempre inferiores a la By del acero para asegurar la formacion mayoritaria de bainita.
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Fig. V.11. Micrografias Opticas y electronicas de barrido de las muestras (a-c) C1-b550,
(d-f) C3-b500, (g-1) C4-b550 y (j-1) C5-b550
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(d)

Fig. V.12. Micrografias correspondientes a la muestra C6-b500 mediante (a-b)
microscopia optica, (c) electronica de barrido y (d-e) electronica de transmision.

Fig. V.13. Micrografias correspondientes a la muestra C7-b350 mediante (a-b)
microscopia optica, (c) electronica de barrido y (d-e) electronica de transmision.
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V.3.2 Muestras Obtenidas tras Enfriamiento Acelerado y Posterior
Enfriamiento al Aire

En la Tabla V.4 se muestran los resultados de la caracterizacion microestructural de
estos aceros, comprobandose que la microestructura ha sido mayoritariamente bainitica
en todos los casos. La observacion de las microestructuras se puede realizar a través de
las Figs. V.14-V.25, que muestran micrografias opticas, MEB y MET de todas las
muestras enumeradas en la Tabla V.4. A continuacion se explican detalladamente las
microestructuras obtenidas en cada uno de los aceros.

Tabla V .4. Tratamientos en los que el segundo enfriamiento es al aire y
correspondientes datos de la caracterizacion microestructural.

Muestra Ve, v, v, X, % en masa D}lll\r]e?)zg,
Cl-a600 0,76 £0,03 0,21+0,04 0,03+0,01 0,95+ 0,01 522+4
Cl-a450 0,73+0,04 0,24+0,05 0,03+0,01 0,66 + 0,06 530+ 7
C2-a550 0,80+0,04 0,09+0,05 0,10+0,01 1,26 +£0,07 460 £ 20
C2-a500 0,77+0,04 0,13+£0,05 0,10+0,01 1,14 £0,03 519+3
C3-a550 0,86+0,02 0,03+0,04 0,11+0,01 1,03 +0,05 505+6
C3-a500 0,88+0,02 0,02+0,03 0,11+0,01 1,04 + 0,04 495 + 15
C4-a500 0,88+0,02 0.09+0,02 0,03+0,01 1,26 £ 0,07 531 +10
C5-a550 0,76+0,05 0,20£0,06 0,04+ 0,01 0,80 + 0,06 555+11
C5-a500 0,81 +0,05 0,10£0,06 0,09+0,01 1,18 £0,07 512+ 12
C6-a500 0,86+0.02 0,07+0,04 0,08 +0,01 1,60 = 0,30 555+ 14
C7-a600 0,56 +0.05 0,39+0,06 0,05+0,01 0,75+0,11 563 +7
C7-a500 0,81 +0.05 0,10£0,06 0,09+0,01 1,18 +0,07 512 12

El acero C1 es el de composicion mas simple de todos los aceros disefiados. Ademas de
elementos de aleacion comunes a todos los aceros disefiados (recuérdese, % en masa:
0,3%C, 1,5%Si y 0,25%Mo), sélo contiene un 2,25% en Mn. La austenita retenida, en
torno a un 0,03, es lo suficientemente baja como para poder afirmar que toda ella se
encuentra en forma de laminas entre las placas de ferrita bainitica, como se puede
observar en las Figs. V.14(d-e) y V.15(d). Una combinacién tan simple de elementos de
aleacion ha dado lugar a una microestructura muy cercana a la deseada. Sin embargo, la
presencia de martensita ha sido ligeramente superior a la observada en otras muestras,
independientemente de la 7¢, como también se puede confirmar de las Figs. V.14(a-c) y
V.15(a-c). En la Fig. V.15(e) se observa que parte de esta martensita formada en la
muestra C1-a450 se ha revenido en el enfriamiento al aire.

La composicion quimica disefiada del acero C2 se diferencia del C1 en que en la
primera se ha fijado el Mn en un 2% en masa, y se ha afiadido 0,46% de Cr para
compensar la disminucion del contenido en manganeso. Ambas muestras del acero C2
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han sufrido tratamientos muy similares y han dado lugar a microestructuras muy
parecidas, como se observa en las Figs. V.16 y V.17. La fracciéon de volumen de
austenita retenida es mas elevada que en las muestras correspondientes al acero C1, pero
aun continua siendo suficientemente baja como para no estar presente en forma de
bloques. La observacion de las muestras mediante MET (ver Figs. V.16(d-e) y V.17(d-
e), no ha mostrado rastro alguno de bainita inferior o de islas de martensita revenida y
ha revelado una microestructura muy similar a la deseada, constituida por placas de
ferrita bainitica separadas por laminas de austenita retenida y algo de martensita.

El acero C3 ha proporcionado resultados muy similares a los del acero C2. Igualmente,
las dos muestras procesadas han proporcionado una microestructura mayoritariamente
bainitica, seguida de austenita retenida enriquecida en carbono y algo de martensita,
como se puede observar en las micrografias opticas y MEB de las Figs. V.18 y V.19.
Las correspondientes micrografias obtenidas mediante MET muestran que la bainita es
fundamentalmente superior, con presencia muy aislada de bainita inferior (Fig. V.19(e))
y que la austenita retenida se encuentra en forma de laminas entre las placas de ferrita.
La diferencia en composicion quimica de disefio ente las aleaciones C2 y C3 reside en
que esta ultima posee un 1,50% Mn y 1,46% Cr. Es decir, con respecto a la C2, se ha
cambiado un 0,50% de Mn por un 1,00% de Cr, con la intencién de que ambos aceros,
ante tratamientos similares, den lugar a una misma microestructura mayoritariamente
bainitica, con subunidades de ferrita bainitica separadas de ldminas de austenita retenida
muy estable, y una minima presencia de martensita. Debe afirmarse, en este punto, que
tal objetivo se ha conseguido.

El acero C4 posee una composicion quimica algo mas complicada, pues se ha afiadido
niquel. Con respecto a la aleacion C3, se ha disefiado con s6lo un 0,17% en Cr y, sin
embargo, un 1,5% de Ni. El contenido de Mn se ha mantenido en un 1,5%. Soélo se
dispone de una muestra correspondiente al acero C4. Las micrografias opticas y MEB,
expuestas en la Fig. V.20, presentan una microestructura bainitica muy tupida, con una
baja presencia de martensita. El contenido en carbono de la austenita retenida es muy
elevado, lo que conduce a una elevada estabilidad mecanica de la misma, sin embargo,
su fraccion de volumen no ha sido muy elevada.

La microestructura constituyente de las dos muestras correspondientes al acero CS5, de
nuevo es mayoritariamente bainitica, aunque esta vez seguida por la presencia de
martensita. En cualquier caso, los resultados son positivos, especialmente en la muestra
C5-a500, en la que la fraccion de austenita retenida presente es mas elevada y, al mismo
tiempo, mas enriquecida en carbono. Algunas de las micrografias dpticas, MEB y MET
realizadas sobre las muestras del acero C5 son expuestas en las Figs. V.21 y V.22. La
microestructura correspondiente a la bainita si es similar a la buscada y se han
observado algunas placas de bainita inferior en C5-a550, como la mostrada en la Fig.
V.21(e). Con respecto a la aleacion C2, en el disefio, el acero C5 contiene un 1,16% Cr
en lugar de un 0,46 y, ademas, un 1,00% de Co. Estos cambios han proporcionado una
microestructura muy similar entre los resultados de doble enfriamiento de los aceros C2
y C5, como era deseado.

Las micrografias correspondientes a la inica muestra de segundo enfriamiento al aire de
la aleacion C6, mostradas en la Fig. V.23, demuestran la elevada presencia de bainita
expuesta en la Tabla V.4. Se han observado, sin embargo, algunos bloques de
martensita revenida (Fig. V.23(d-e)). Una fraccién de volumen de austenita retenida del
orden de la encontrada ha de estar situada fundamentalmente en forma de ldminas entre
las placas de ferrita bainitica. Esta aleacion es similar a la C2 (como también lo era la
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C5), cambiando esta vez el 0,46% en Cr por un 1,51%, y afadiendo un 1,50% de Co.
De nuevo, el procedimiento de disefio empleado ha proporcionado resultados Optimos.

Por ultimo, la muestra C7-a600, expuesta en la Fig. V.24, no presenta tanta bainita
como seria deseable, solo un 0,56. La microscopia electronica de transmision ha
mostrado algunos haces de bainita inferior (Fig. V.24(d)) y bloques de martensita auto-
revenida en esta muestra (Fig. V.24(e)). La microestructura observada en la muestra C7-
a500, mostrada en la Fig. V.25 presenta mas bainita que la anterior. La Fig. V.25(d)
muestra bainita inferior. La microscopia electronica ha mostrado tanto martensita auto-
revenida en esta muestra, como se muestra en la Fig. V.25(e). Efectivamente, la
aleacion C7 no ha proporcionado resultados tan favorecedores como el resto de
aleaciones en los tratamientos con segundo enfriamiento al aire. Como ya se ha indicado
en la Seccidon V.2.2, puede que las diferencias entre la composicion quimica real y la
disefiada hayan provocado esta gran diferencia entre el comportamiento en cinética
esperado y ocurrido, dificultindose ademds su modelizacion. En definitiva, los
resultados obtenidos con la aleacion C7 muestran indicios de que la transformacion
bainitica en esta aleacion es mas lenta que en las demdas o bien corresponde con un
menor valor de la fraccion de volumen méaxima de bainita.

Fig. V.14. Micrografias Optica y electronica correspondientes a la muestra C1-a600
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Fig. V.16. Micrografias Opticas y electronicas correspondientes a la muestra C2-a550
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Fig. V.18. Micrografias Opticas y electronicas correspondientes a la muestra C3-a550.
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Fig. V.19. Micrografias 6pticas y electronicas correspondientes a la muestra C3-a500

Fig. V.20. Micrografias Opticas y electronicas correspondientes a la muestra C4-a500
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Fig. V.22. Micrografias Opticas y electronicas correspondientes a la muestra C5-a500.
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Fig. V.24. Micrografias Opticas y electronicas correspondientes a la muestra C7-a600.
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Fig. V.25. Micrografias Opticas y electronicas correspondientes a la muestra C7-a500.

V.4 PROPIEDADES MECANICAS

Las propiedades mecanicas ensayadas en cada una de las muestras han sido: resistencia
maxima a la traccion (R,), limite elastico (Ryo.), alargamiento uniforme (AU),
alargamiento total (A7) y energia absorbida al impacto a 20°C (CVy¢ec).

V.4.1 Muestras Obtenidas tras Enfriamiento Acelerado y Posterior
Bobinado

En la Tabla V.5 se muestran los valores obtenidos de propiedades mecanicas todas las
muestras estudiadas (Segunda Serie) en las que el segundo enfriamiento ha consistido
en un bobinado. Segin se ha mostrado en la Tabla V.3, s6lo se han obtenido
microestructuras bainiticas en las muestras C6-b500 y C7-b450, mientras que en los
demas casos no ha sido posible evitar la formacion de ferrita proeutectoide, resultando
una microestructura multifasica.

La combinaciéon de fases obtenida en las muestras multifasicas han dado lugar a una
resistencia considerable, aunque la ductilidad no ha sido tan elevada. Sin embargo, las
muestras bainiticas han conducido a una mejor combinacion de resistencia y ductilidad.
Esto se debe, principalmente, a que la microestructura bainitica posee un tamafio de
grano muy fino que aporta una resistencia adicional'®’, mientras que la presencia de
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austenita retenida en forma de laminas, cuya presencia ha sido confirmada en MET (ver
Figs. V.13 y V.14), contribuye, por su parte, a una mejor ductilidad, como se ha
explicado con anterioridad. Las laminas de austenita retenida también aportan una
elevada tenacidad al impacto a las microestructuras bainiticas con respecto a las
multifasicas. Por su parte, se ha encontrado que la relacion R,/ Ry, es constante en
todas las muestras y de aproximadamente 0,56. Este valor asegura una elevada zona de
deformacion plastica en el diagrama tension-deformacion, es decir, una importante
deformacion plastica antes de la rotura.

Tabla V.5. Propiedades mecénicas de los aceros de la Segunda Serie cuyo segundo
enfriamiento ha consistido en un bobinado.

Muestra R, (MPa) Ry, (MPa) AU (%) AT (%) CVac(J) Ryo/Ry

C1-b550 1290 725 6,7 11,5 14 0,56
C3-b500 1413 783 8,9 14,6 30 0,55
C4-b550 1282 712 8,9 15,0 17 0,56
C5-b550 1435 797 8,4 14,2 20 0,56
C6-b500 1495 834 9,6 18,5 25 0,56
C7-b350 1531 851 7,4 13,6 31 0,56

V.4.2 Muestras Obtenidas tras Enfriamiento Acelerado y Posterior
Enfriamiento al Aire

En la Tabla V.6 se muestran los valores obtenidos de propiedades mecanicas para cada
una de las muestras de la Segunda Serie en las que el segundo enfriamiento ha sido al
aire. En este caso, todas las muestras han dado lugar a una microestructura
mayoritariamente bainitica, seguida por la presencia de martensita y austenita retenida.

A partir de los resultados obtenidos, se puede afirmar que las aleaciones han dado lugar
a las propiedades mecanicas de referencia (acero Ni2). El principal motivo de la elevada
resistencia obtenida en estos aceros es el tamafio fino de las placas de ferrita bainitica.
Como se mostrard mas en detalle en mas adelante, las pequefias dimensiones de las
placas de ferrita bainitica proporcionan un camino libre medio muy corto para el
deslizamiento de dislocaciones, lo cual conduce a una considerable mejora de la
resistencia del material. Por su parte, es dificil separar el efecto de la austenita retenida
de la contribucién de otros factores a la resistencia de estos aceros. Cuantitativamente,
la austenita puede afectar a la resistencia de diversos modos. Por un lado, la austenita
residual, durante un enfriamiento a temperatura ambiente, puede transformar a
martensita aumentando la resistencia como se observa en las muestras del acero C7
(Tabla V.6). Por otro lado, las laminas de austenita retenida situadas entre las placas de
ferrita bainitica pueden aumentar la resistencia del material mediante transformacion a
martensita durante el ensayo, del mismo modo que ocurre en los aceros TRIP.

En general, en los aceros de alta resistencia se requiere que la razén R,/ R, sea menor
que 0,8, mientras que un valor mucho menor corresponde con frecuencia a una buena
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resistencia a la fatiga”l. En estas aleaciones, se ha obtenido una relacion Ryo,/ Ry
suficientemente baja, entre 0,58 y 0,70, combinada con una elevada resistencia. Esta
baja relacion Ry,/ R, se debe a la presencia de austenita retenida y a la elevada
densidad de dislocaciones que generalmente se pueden encontrar en estas
microestructuras.

La fraccion de volumen de austenita retenida controla, asimismo, el alargamiento
obtenido en los ensayos de traccion, pues es una fase mas ductil que la ferrita. Sin
embargo, no solo la presencia de austenita retenida afecta a las propiedades mecénicas,
sino su propia morfologia. Efectivamente, los bloques aislados de austenita retenida
afectan de un modo desfavorable el alargamiento. Esto se debe a que los bloques de
austenita retenida se encuentran menos enriquecidos en carbono que las laminas, lo que
los hacen maés inestables mecénicamente, susceptibles de transformar a martensita no
revenida mediante efecto TRIP.

El resultado ha sido que todas las muestras han alcanzado valores de resistencia a la
traccion muy elevados, por encima de 1600 MPa, al mismo tiempo que mantienen una
considerable ductilidad. Se han observado, sin embargo, ligeras diferencias entre las
muestras, destacando el acero C7, en el que el R,, es muy elevado (aproximadamente
1950 MPa independientemente del valor de la temperatura 7¢). Aparte del acero C7,
cuyas propiedades de ductilidad son obviamente inferiores debido a una presencia de
superior de martensita, los alargamientos total y wuniforme alcanzan valores
significativos, si se tiene en cuenta los niveles de resistencia de estos materiales (4% de
AU 'y por encima del 10%, de AT).

Tabla V.6. Propiedades mecénicas de los aceros de la Segunda Serie cuyo segundo
enfriamiento ha sido al aire. Se afiaden las propiedades mecanicas correspondientes al
acero de referencia en el diseno, Ni2.

Muestra R, MPa) Ry, (MPa) AU (%) AT (%) CVapec(J) Ryo/Rn

Ni2 1476 1028 7,5 17,8 50 0,70
C1-a600 1696 1021 3,9 10,8 22 0,60
Cl1-a450 1808 1084 4,2 11,1 36 0,60
C2-a550 1613 1132 4,1 10,3 44 0,70
C2-a500 1627 1020 4,7 11,6 36 0,63
C3-a550 1698 1077 4,1 10,8 46 0,63
C3-a500 1671 1068 4,6 12,2 44 0,64
C4-a500 1710 1097 3,6 13,9 38 0,64
C5-a550 1801 1105 4,3 11,0 31 0,61
C5-a500 1696 1059 4,5 11,6 40 0,62
C6-a500 1799 1074 3,9 10,7 24 0,60
C7-a600 1945 1203 3,7 7,0 26 0,62
C7-a500 1929 1125 4,4 9,7 25 0,58

En la Tabla V.6 también se muestran los resultados de tenacidad al impacto Charpy de
las aleaciones medida a temperatura ambiente. También se indica el resultado de
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propiedades mecanicas obtenido en la muestra de referencia Ni2 siguiendo unas mismas
condiciones de ensayo que en los aceros disefiados. Un aumento en la fraccion de
volumen de bainita provoca un considerable aumento de la tenacidad de la
microestructura. Este aumento tiene lugar independientemente de la resistencia, que se
mantiene bastante elevada. De los datos de caracterizacién microestructural, mostrados
en la Tabla V.4, es evidente que la fraccion de volumen de bainita y el contenido en
carbono de la austenita retenida explican la elevada tenacidad observada, en general, en
las aleaciones con una microestructura principalmente bainitica si se compara con la
aleacion en la que la microestructura ha sido principalmente martensitica. Estos
resultados son consistentes con el aumento en tenacidad esperado en los aceros
bainiticos libres de carburos cuando la cantidad de austenita en forma de bloques y la
martensita son reducidos y, en general, a medida que aumenta la estabilidad térmica de
la austenita residual.
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Fig. V.26. Relacion entre la tenacidad al impacto a 20°C y el parametro ..

En la Seccion III.1.1 se ha explicado que existen estudios que muestran que
aproximadamente un 15% del interior de las plumas de bainita estd constituido por
austenita retenida en forma de laminas. A partir de las medidas disponibles de v, y v,

en estas muestras se puede comprobar que toda la austenita retenida ha de encontrarse
en forma de laminas entre las placas de ferrita bainitica. Al no haber austenita retenida
en forma de bloques, la Ec. II1.3 no es aplicable para relacionar la tenacidad obtenida
con la microestructura de las muestras. Sin embargo, se ha encontrado martensita en la
microestructura, procedente en su mayoria de austenita residual en forma de bloques. La
fraccion de volumen de martensita presente, perjudicial para la tenacidad, se convierte
asi en una medida aproximada de la austenita residual en forma de bloques en las
muestras. A continuacion se pretende comprobar si los valores de tenacidad obtenidos
pueden explicarse a través del parametro x, definido como:

v,
i =Ln Ec. V.1

Vy

donde v, ; es la fraccion de volumen de austenita retenida en forma de laminas, que en

este caso es igual a la fraccion de volumen de austenita retenida medida
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experimentalmente, y v, es la fraccién de volumen de martensita. Segtn lo explicado,

la tenacidad medida experimentalmente ha de crecer con el aumento de esta magnitud.
La Fig. V.27 representa el valor de la energia absorbida al impacto a 20°C frente al
parametro x correspondiente. Se puede observar que existe una cierta dependencia entre
ambos parametros, aunque no se ha realizado ningun ajuste. La indeterminacion
representada en los valores de x corresponde a los errores experimentales en las
medidas de fraccion de volumen de cada fase.

Con el objetivo de precisar el origen de las elevadas propiedades de resistencia
alcanzadas en estos aceros, a continuacion se describe un modelo para la determinacion
del limite elastico de una combinacion de bainita, martensita y austenita retenida.

El limite eldstico de una microestructura constituida por una mezcla de bainita,
martensita y austenita se puede calcular mediante la suma de las contribuciones a la
resistencia que aporta cada una de las fases, es decir:

O ot =0, Ve, T OV +0,V, Ec. V.2

donde o

fota
volumen de bainita, martensita y austenita retenida presentes en la microestructura y
o, s 0, Y o,son los valores del limite elastico de las mismas fases, respectivamente.

ap ?

; es el limite elastico de la microestructura, v, , v,y v, son las fracciones de

A continuacion se detalla una descripcion teorica para los valores del limite eldstico de
cada una de las fases independientemente.

Limite elastico de la bainita y de la martensita

El limite elastico de la martensita y de la bainita puede ser calculada aplicando la

., 142
factorizacion “:

0=0p,+0x+0.+0,+0, Ec. V.3
donde, o, es la resistencia debida al hierro puro, o es la resistencia debida a los

elementos sustitucionales en solucion solida, o. es la debida al carbono, o, es la

contribucion debida al tamafio de grano y o ,es la contribucion debida a la densidad de

dislocaciones.

Cada una de estas contribuciones se ha determinado como sigue:

* Aportacion debida al hierro puro, o, :

El hierro puro en fase ferrita, en condiciones de recocido completo, tiene una
contribucion intrinseca al limite eldstico de 219 MPa a 23°C. Esta contribucion es una
buena aproximacion al caso que ocupa.

= Aportacion de los elementos sustitucionales, o :

La concentracion de elementos sustitucionales en bainita y martensita estan fijados por
la composicion del acero. Las contribuciones a la resistencia debidas a los elementos en
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solucion solida han sido determinadas'* como una funcion de la temperatura, para una
velocidad de deformacion de 0,0025 s"'. Tales datos se muestran en la Tabla V.7,

La contribucion al limite elastico debida a los elementos en solucion solida estd dada
por:

Oy = inass,l. Ec. V4
i

donde o, es la resistencia debida al elemento sustitucional i de concentracion x;, en %
masa.

Para la realizaciéon de los calculos, se han tomado los datos de la Tabla V.7
correspondientes a temperatura ambiente.

Tabla V.7. Contribucion al limite elastico (MPa) de elementos sustitucionales para la
bainita y martensita considerando un 1% en masa de soluto, en funcion de la
temperatura y para una velocidad de deformacion de 0,0025 s™.

200°C  100°C  23°C  -40°C  -60°C
Fe 215 215 219 355 534

Si 78 95 105 70 -44
Mn 37 41 45 8 -57
Ni 19 23 37 -2 -41
Mo -- -- 18 -- --
Cr 7,8 59 5,8 7,4 15,5

A% -- - 4,5 -- -
Co 1,0 1,8 4,9 9,1 5,8

* Aportacion del carbono disuelto, o :

Datos procedentes de los trabajos de Christian'** y Speich y Warlimont'* han mostrado
la siguiente expresion para el aumento en la resistencia del acero debido al carbono en
solucion solida, x,.:

o =1722,5x]" Ec. V.5

donde la resistencia estd en MPa y la concentracion en % en masa. Esta expresion es
aplicable en el célculo de la contribucion correspondiente a la bainita, considerando una
concentracion en carbono tipica de equilibrio igual a 0,02% en masa, es decir,
asumiendo que toda la bainita se encuentra en forma de bainita superior. Sin embargo,
esta expresion no es extensible a concentraciones de carbono tan elevadas como las de

: ; iy : 146
la martensita. Para ese caso es mas adecuado usar la expresion de Winchell y Cohen ™:

o, =11713x.° Ec V.6

Para el caso de la martensita, se pueden tener concentraciones mayores que la nominal,
X , ya que la formacion previa de bainita enriquece la austenita residual de acuerdo con:

X = XV, +x,V Ec. V.7

ap
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donde v, esla fraccién de volumen de austenita residual, con un contenido en carbono
x, Yy v, es lafraccion de volumen de ferrita bainitica con una concentracion en carbono

x,, - Antes de que parte de la austenita transforme a martensita, se verifica que:

l=v, +v, Ec. V.8

Resolviendo las Ecs. V.6 y V.7, la concentracién de la austenita residual antes de su
transformacion a martensita puede ser determinada como:
X—Vv, X

X, =———" Ec. V.9
l-v,

Suponiendo que el carbono se reparte uniformemente en toda la austenita residual, la
Ec. V.8 proporciona una aproximacion del contenido en carbono de la martensita para
ser usado en la Ec. V.4.

= Aportacion del tamafio de grano, o, :

La martensita y la bainita crecen en forma de placas o lajas, con un espesor tipicamente
submicrométrico, de modo que el mecanismo de deformacion involucra el inicio de la
formacién de dislocaciones en bordes de grano. Esto no lo tiene en cuenta la relacion de
de Hall-Petch para el calculo de la aportacion de la resistencia debida al tamafio de

grano'"’, y ha de utilizarse la relacién lineal de Langford y Cohen'**'*’:

o, =115(L)" Ec. V.10

donde L es la longitud media interceptada que define la placa de ferrita. A efectos de
calculo, se ha considerado un valor tipico de L de 0,3 pm en el calculo de la resistencia
de la martensita e igual a 0,24 um en el caso de la bainita.

= Aportacion debida a la presencia de dislocaciones, o,

La deformacion de forma asociada a la formacion de martensita y bainita causa una
deformacion pléstica y, por tanto, una acumulacion de dislocaciones en las fases origen
y producto. La magnitud de la plasticidad depende del limite elastico y, por tanto, de la
temperatura a la que se ha llevado a cabo la transformacion. La densidad de
dislocaciones de martensita y bainita puede representarse empiricamente en funcion de
la temperatura en el intervalo de transformacion entre 300°C y 650°C'*";

6880,73 1780360

= Ec. V.11

log,, pp =9,2840 +

donde T es la temperatura de transformacion en Ky p,, es la densidad de dislocaciones
en unidades de m™. Se ha considerado una temperatura de transformacion igual a la
propia My para el calculo de la densidad de dislocaciones de la martensita, y una
temperatura un grado superior para el caso de la bainita, para lo cual se han utilizado las
predicciones de estas temperaturas mostradas en la Tabla II.6. Finalmente, la
contribucion a la resistencia debida a las dislocaciones esta dada por:

c,=1734-10°(p,)" Ec. V.12
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en unidades de MPa.

Es importante destacar que la resistencia de la martensita no aumenta indefinidamente
con la concentracion de carbono, sino que alcanza una saturacion a, aproximadamente,
2400 MPa m™ ',

Efecto de la constriccion ejercida por la martensita en la bainita

Las placas de bainita crecen dispersas en austenita la cual, completamente o en parte,
puede transformar a martensita mucho mas resistente. Se espera, por tanto, que la ferrita
bainitica sufra una constriccion debida a esta martensita. Este efecto ha sido
representado por la Ec. V.13'*:

o, ~0,,(0.65exp-3.3v, [+098]<c,, Ec. V.13

ap

donde o, y o,, son respectivamente la resistencia de la bainita constrefiida y sin
constrefiir, o, es la resistencia de la martensita y v, es la fraccion de volumen de

bainita. La resistencia de la bainita es siempre menor o igual que la de la martensita.
Limite elastico de la fase austenita

Singh y Bhadeshia® proponen la siguiente funcion para el calculo del limite elastico de
la austenita seglin se muestra en la Ec. V.14:

o, =(1-02610>7, +0,47-10° T -0326-10°T }

Ec. V.14
15,4(4,4 + 23x,. +1,3x, +0,24x,, +0,94x,, +32x,)

donde 7. =T-25, siendo T la temperatura de transformacion en °C y x, la

concentracion del elemento identificado con el subindice, en % en masa. La resistencia
de la austenita esta dada en unidades de MPa.

Este modelo permite evaluar el peso de cada una de estas contribuciones en la
resistencia total de la bainita y la martensita separadamente, lo cual es muy interesante
desde el punto de vista de la optimizacion de la microestructura. Tomando como punto
de partida para los célculos la muestra C2-a550, la Fig. V.27 muestra un esquema de las
contribuciones a la resistencia de la bainita y la martensita, separadamente,
correspondiente a cada uno de los términos de la Ec. V.3.

En dicha Figura se puede observar la gran importancia del aporte del tamafio de grano y
la densidad de dislocaciones a la resistencia de la bainita, mientras que el resto de
contribuciones juegan un papel secundario en la misma. Por el contrario, la principal
fuente de resistencia en la martensita es el carbono, debido a que produce una
importante distorsion de la estructura martensitica, interaccionando asi enormemente
con el movimiento de las dislocaciones. La propia densidad de dislocaciones también
contribuye por si misma de modo significativo a la resistencia de la martensita.
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Fig. V.27. Peso relativo de cada una de las contribuciones a la resistencia de la bainita y
la martensita.

V.5 APLICACION DE LOS ACEROS DISENADOS

Con respecto a las muestras procedentes de un tratamiento de bobinado, la Fig. V.28
pretende comparar las propiedades mecénicas alcanzadas en estos aceros frente a los
comerciales, cuyas propiedades mecanicas minimas tipicas estan expuestas en la misma
Figura.

Centrando en primer lugar la atencién en las muestras obtenidas tras un enfriamiento
acelerado y posterior bobinado, se observa que las muestras multifasicas (en la Tabla
V.3 se muestra que se trata de C1-b550, C3-b500, C4-b5 50 y C5-b 550) poseen una
combinacion de ductilidad y resistencia que los haria competir con algunos de los
aceros DP y CP comerciales (del inglés dual phase y complex phase, respectivamente).
Sin embargo, el alargamiento no ha sido suficientemente elevado como para hacer estos
aceros comparables a los TRIP. Con respecto a las muestras bainiticas (es decir, las
muestras C6-b500 y C7-b350 seglin se ha mostrado en la Tabla V.3), la resistencia ha
sido atin mayor, lo cual les hace comparables a los martensiticos de alta resistencia. Se
ha encontrado ademas una ductilidad considerable en la muestra C6-b500, similar a la
correspondiente a aceros TRIP.

La Fig. V.28 también muestra las propiedades mecénicas correspondientes a las
muestras obtenidas tras un enfriamiento acelerado y posterior enfriamiento al aire. Se
observa que las propiedades de resistencia son muy elevadas, comparables a las de los
aceros martensiticos, pero con mayores niveles de alargamiento comparables a los de
los aceros DP y CP. Sin embargo, en principio, no se alcanzan grados de ductilidad lo
suficientemente elevados como para poder competir con los aceros TRIP.

En relacion a los productos R,,xA7, que proporcionan una orientacion de la combinacion
de resistencia y ductilidad alcanzada, estos aceros alcanzan valores de aproximadamente
18000 MPa.%, lo cual esta atn por debajo de los aceros TRIP en actual desarrollo''. El
alargamiento uniforme de estos aceros no es suficientemente elevado para alcanzar las
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propiedades de ductilidad de los aceros TRIP. No obstante, la razén R,/ Rim, que ilustra
la formabilidad del acero durante aplicaciones de conformado en frio, es baja, lo cual es
beneficioso en dichas aplicaciones.
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£ 40 ' ' '
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Fig. V.28. Posicion de las muestras frente a propiedades mecanicas tipicas de aceros
comerciales.
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Fig. V.29. Medidas de limite elastico frente a la energia al impacto Charpy de todas las
muestras bainiticas y comparadas con las correspondientes a otros aceros laminados en
caliente.
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La Fig. V.29 presenta los valores de tenacidad al impacto a temperatura ambiente con
respecto al limite eldstico de todas las aleaciones que han dado lugar a una
microestructura bainitica. Los datos son comparados con algunos resultados de
bibliografia'**'*® para martensita revenida, aceros laminados en caliente bainiticos o
constituidos por ferrita y perlita. La tenacidad de las aleaciones disefiadas en este
estudio es del orden de la correspondiente a la de los aceros martensiticos de temple y
revenido, que se conocen como los que alcanzan mejores valores de esta propiedad.

V.6 VALIDEZ DEL PROCEDIMIENTO DE DISENO

Tabla V.8. Datos de microestructura y dureza de las diferentes aleaciones agrupadas
segun similares rutas de enfriamiento.

Muestra Vo, Vo vy Dureza, HV30
C1-a450 0,73 £0,04 0,24 +0,05 0,03 £0,01 530+ 7
C2i-a500 0,88+ 0,05 0,07£0,04 0,05%0,01 521+9
C2-a500 0,77+0,04 0,13+0,05 0,10+0,01 519+3
C3-a500 0,88 +£0,02 0,02+0,03 0,11+0,01 495+ 15
C4-a500 0,88+0,02 0,09+0,02 0,03+0,03 531 +10
C5-a500 0,81 +£0,05 0,10£0,06 0,08+0,01 521 £12
C6-a500 0,86 +0,02 0,07+0,04 0,08+0,01 555+ 14
C2-a550 0,80+0,04 0,09+0,05 0,10+0,01 460 £ 20
C3-a550 0,86 £0,02 0,03+0,04 0,11+0,01 505+6
C5i-a550 0,80+ 0,05 0,20£0,05 0,05%0,01 5279
C51-a550R 0,74+0,05 0,18+0,04 0,07+0,01 522+ 14
C5-a550 0,76 £0,05 0,20+0,06 0,04 +0,01 555+11
C1-a600 0,76 £0,03 0,21 £0,04 0,03 £0,01 522 +4
C2i-a650 0,86+0,03 0,08+0,02 0,07+0,01 478 £ 17
C5i-a650 0,68 0,05 0,25+0,05 0,07%0,01 525+11

En el procedimiento de disefio de estas aleaciones se han utilizado modelos cinéticos y
termodinamicos con el objetivo de obtener microestructuras bainiticas libres de

carburos. En particular, estas aleaciones han sido disefiadas para tener una linea 7, y un

diagrama TTT muy similar al correspondiente al acero Ni2, procedente de trabajos
previos. Ademas, el tiempo correspondiente a la nariz ferritica-perlitica del diagrama
TTT de las nuevas aleaciones fue elegido suficientemente elevado como para evitar la
formacion de ferrita proeutectoide en el enfriamiento. Los modelos cinéticos y
termodindmicos han sido también determinantes en la eleccion de una ruta optima de
enfriamiento. Una vez elaboradas y caracterizadas estas aleaciones, y habiéndose
comprobado que han proporcionado microestructuras similares a la buscada y
excelentes propiedades mecanicas, es el momento de evaluar del procedimiento de
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disefio. Para ello, en la Tabla V.8, asi como en la Fig. 30, se muestra una comparacion
de la microestructura de los nuevos aceros bainiticos disefiados con sus
correspondientes valores de dureza. Excluyendo los aceros C7 y C7i, correspondientes
al disefio 0,3C-Co-Al con un clevado contenido de aleacion, los resultados muestran
que se han obtenido similares microestructuras para similares tratamientos térmicos. Las
diferencias en la microestructura pueden ser atribuidas a ligeras diferencias entre las
composiciones quimicas reales y las propuestas en el disefio. Estos resultados confirman
el éxito del procedimiento de disefio seguido en este trabajo de Tesis.
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Fig. V.30. (a) Fraccion de volumen de bainita y (b) medida de dureza HV30
correspondiente a todos los aceros en los que el segundo enfriamiento ha sido al aire
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CAPITULO VI

VALIDACION EXPERIMENTAL DEL
MODELO PROPUESTO PARA LA CINETICA
DE LA TRANSFORMACION BAINITICA EN
ACEROS RICOS EN SILICIO

VI.1 INTRODUCCION

Este Capitulo comienza con el estudio experimental de la cinética de la transformacion
bainitica en los aceros ricos en silicio C2i, C51 y C7i de la Primera Serie, cuyas
composiciones quimicas se han disefiado segin el procedimiento detallado en el
Capitulo III. Posteriormente, se ha descrito la implementacion numérica del modelo
propuesto en el Capitulo II para la cinética de la transformacion bainitica. Finalmente, el
modelo se ha validado con resultados experimentales de cinética de la transformacion
bainitica de los aceros C2i, C51y C71y de otros aceros encontrados en la literatura.

VL2 CINETICA DE LA TRANSFORMACION BAINITICA EN LOS
ACEROS DE LA PRIMERA SERIE

Se ha estudiado la cinética de la transformacion bainitica en los aceros de la Primera
Serie, cuya composicion quimica ha sido presentada en la Tabla IV.1. Para ello, en
primer lugar se han seleccionado temperaturas de austenizacion al menos 50°C por
encima de las correspondientes temperaturas Acs de cada acero, previamente estimadas
mediante el uso de la formula empirica de Andrews'>, para asegurar asi una
austenizacion completa y la destruccion de la microestructura de partida. Mediante el
uso de dicha féormula se han determinado las temperaturas Ac; de los aceros C2i, C5iy
C71 como 875°C, 873°C y 842°C, respectivamente. Asimismo, con el objeto de
comparar la cinética de la transformacién bainitica de los tres aceros sin la interferencia
del efecto del tamaino de grano austenitico (TGA), las condiciones de austenizacion han
de conducir a similares valores de TGA. Para que ambos requisitos se cumplan, se han
seleccionado unas condiciones de austenizacion de 925°C durante 300 s en los tres
aceros. Como se muestra en la Tabla VI.1, estas condiciones han dado lugar a valores de
TGA del mismo orden. Para la determinacion del TGA se ha aplicado la técnica del
ataque térmico y se ha asumido una geometria de tetrakahidecahedro de Kelvin,
caracterizado por la distancia entre caras opuestas, D¢, segiin se ha explicado en la
Seccion IV.3.6.
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En la Fig. VI.1 se muestra un esquema de los tratamientos isotérmicos aplicados para el
estudio de la transformacion bainitica. 7T}, representa la temperatura del mantenimiento
isotérmico y t;,; su duracion. El estudio general de la transformacion bainitica,
incluyendo la determinacion experimental de las temperaturas Ms, Bs, Ws'y LBs, se ha
llevado a cabo mediante la observacion de los resultados microestructurales obtenidos
en las muestras de los tres aceros tras la aplicacion de ensayos isotérmicos a
temperaturas comprendidas entre 225°C y 625°C, con intervalos de 25°C, y diversos
tiempos de mantenimiento. La finalizacion de la transformacion de fase en el estudio se
confirma mediante la observacién de una meseta en la curva dilatométrica que muestra
la variacion relativa de longitud sufrida por la muestra de material frente al tiempo. Tras
cada tratamiento isotérmico, se ha procedido a la identificacion y cuantificacion de los
productos de transformacion. Para ello, se han empleado microscopia Optica y
electrénica, medidas de dureza y el estudio de las curvas dilatométricas.

Tabla VI.1. Condiciones de austenizacion seleccionadas para el estudio de la cinética
de la transformacion bainitica y medida del parametro D¢ .

Acero T7,(°C) t,(s) Dc(um)

C2i 925 300 12«5
C5i 925 300 14+6
CTi 925 300 15+7

Austenizacion, T}, ¢,

5°C/s Tisot, Lisor

Fig. VI.1. Esquema de los tratamientos isotérmicos aplicados.

Tabla VI.2. Temperaturas de transformacion en condiciones isotérmicas de los aceros
C2i, C51y C7i determinadas experimentalmente.

Acero Ms(°C) LBs(°C) Bs(°C) Ws (°C)

C2i 300 400 450 525
C5i 300 400 400 500
CTi 300 375 400 425
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El modelo termodindmico de Bhadeshia predice unas temperaturas Bs y Mg de
aproximadamente 420°C y 334°C, respectivamente, idénticas para los tres aceros
estudiados (ver Capitulo III para mdas detalle). Esta estimacion inicialmente ayuda a
orientar el intervalo de temperaturas de ensayo isotérmico de transformacion bainitica.
Todas las temperaturas criticas de transformacion que se muestran en la Tabla V1.2 han
sido determinadas experimentalmente en condiciones isotérmicas. Dichas temperaturas
corresponden con la mayor temperatura a la que se puede formar martensita (Mj),
bainita inferior (LBs), bainita (Bs) y ferrita Widmanstétten (Ws).

La determinacion de las temperaturas de inicio de la transformacion martensitica, M, ha
sido llevada a cabo, principalmente, a partir de la observacion mediante MEB de los
ensayos efectuados a menor temperatura. Como muestra, en la Fig. V1.2 se exponen las
microestructuras observadas en el acero C2i tras la aplicacion de ensayos isotérmicos a
300°C y 325°C durante 1800 s, donde se observa la presencia de bloques de martensita
revenida en el primero de ellos, y plumas de bainita inferior en el segundo. Por su parte,
la Fig. VI.3 muestra micrografias dpticas, MEB y MET de los aceros a sus respectivas
temperaturas LBs. Aunque la coloracion oscura de las plumas de bainita en las
micrografias Opticas puede sugerir la presencia de bainita inferior en las mismas, dicha
presencia es inequivocamente confirmada mediante MEB.

(b)
Fig. VI.2. Micrografias MEB de las muestras C2i: (a) 300°C-1800s y (b) 325°C-1800s.

Las micrografias opticas mostradas en la Fig. V1.4(a-c) corresponden a la formacion de
ferrita Widmanstdtten en los aceros C2i, C51 y C7i a, respectivamente, 475°C, 450°C y
425°C, tras tiempos de mantenimiento suficientes para asegurar el fin de la
transformacion. La nucleacion de la ferrita Widmanstitten se produce en el borde de
grano austenitico, al igual que la nucleacion de ferrita alotriomorfica. Sin embargo, la
ferrita Widmanstitten sigue una morfologia serrada, segin se explicé en la Seccion 1.1,
en claro contraste con la continuidad observada en los bordes de los granos de ferrita
alotriomorfica. Para ilustrar estas diferencias, la Fig. VI.4(d-f) muestra la morfologia de
la ferrita alotriomorfica que se ha encontrado en los mismos aceros tras ensayos
isotérmicos de 1 hora el primero y 2 horas los demas, a 625°C. En los aceros C51y C7i
también se observa perlita a esta temperatura de transformacion.

Cabe destacar que entre la temperatura Ws y la menor temperatura a la que se ha
comenzado a observar la formacion de fases difusionales como ferrita alotriomorfica o
perlita, ha habido un intervalo de temperaturas en el que no se ha observado ninguna
transformacion de fase en el rango de tiempos considerado. Este hecho ha indicado una
clara separacion en estos aceros entre las fases formadas mediante mecanismos
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displacivos de transformacion (martensita, bainita y ferrita Widmanstitten) y las fases
cuya formacion esta regida por mecanismos reconstructivos.

®

Fig. V1.3. Micrografias opticas y de barrido, respectivamente, de las muestras: (a,d)
C21i, 400°C-1800s; (b,e) C5i, 400°C-1800s; y (c,f) C71,375°C-7200s.

Fig. V1.4. Micrografias dpticas de: (a) C2i 475°C-1800s; (b) C51 450°C-1800s (c) C71
425°C-3600s (d) C2i 625°C-1h; (e) C51 625°C-2h y (f) C7i 625°C-2h.
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Temperatura (°C)

Con el fin de estudiar el enriquecimiento de la austenita retenida al final de la
transformacion, se han realizado medidas mediante difraccion de rayos X del contenido
en carbono correspondiente a las muestras ensayadas a temperaturas entre la Mgy la Wy
y a tiempos suficientemente largos como para que la transformaciéon de fase haya
finalizado. En la Fig. VL.5 se exponen los resultados obtenidos en las muestras en las
que se ha observado mas de un pico de difraccion de la fase austenita. En dicha figura se
encuentra que el contenido en carbono de austenita retenida correspondiente a las
temperaturas en las que se ha formado bainita es cercano al determinado por las lineas

T, y T,. Por el contrario, a las temperaturas a las que se ha formado ferrita

Widmanstitten, el contenido en carbono de la austenita residual se acerca al indicado
por la curva de paraequilibrio, calculada teniendo en cuenta la energia de deformacion

de 50 J mol-1 asociada a la formacion de ferrita Widmanstitten, Ae,°,
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Fig. VL.5. Contenido en carbono de la austenita retenida al final de la transformacion a
cada temperatura, en comparacion con la curva 7, y la curva correspondiente al

contenido en carbono de austenita en paraequilibrio Aes(a) Acero C2i, (b) Acero C5iy
(c) Acero C7i'%.
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Estos resultados estdn de acuerdo con lo esperado segun el mecanismo de
transformacion de cada una de estas fases. El crecimiento de las subunidades de ferrita
bainitica tiene lugar adifusionalmente hasta que éstas alcanzan un tamano determinado.
Inmediatamente después, el exceso de carbono de las subunidades es expulsado hacia la
austenita de alrededor. Este proceso de crecimiento avanza hasta que el contenido en
carbono de la austenita residual no favorece termodindmicamente la formacion
adifusional de una nueva placa de ferrita. Esto ocurre si la concentracion de carbono de
la austenita residual conduce a que su correspondiente energia libre de Gibbs es menor
que el de la ferrita, o lo que es lo mismo, si el contenido en carbono de la austenita ha

alcanzado la curva 7, (o 7, si se tiene en cuenta la energia de deformacion de la

bainita), tal y como se ha explicado en la Seccion 1.2.4 y como ha quedado reflejado en
la Fig. VLS.

Sin embargo, durante el crecimiento de ferrita Widmanstitten se produce difusion de
carbono a larga distancia a través de la intercara de transformacion. Por tanto, en este
caso el crecimiento es favorable hasta que el contenido en carbono de ambas fases ha
alcanzado un minimo de energia libre de Gibbs. Como no se produce redistribucion de
elementos sustitucionales durante esta transformacion, el contenido en carbono de la
austenita retenida estd dado por un estado de minima energia en condiciones de
paraequilibrio, teniendo ademas en cuenta la energia de deformacidén asociada a la
formacion de ferrita Widmanstétten, lo cual esta también de acuerdo con lo mostrado en
la Fig. VL5. Es importante destacar que estos resultados constituyen una nueva
confirmacion experimental del caracter adifusional del crecimiento de la bainita, lo cual
constituye desde hace mas de veinticinco afios una dura y activa polémica entre dos
importantes escuelas (la americana de H. 1. Aaronson y la inglesa de H. K. D. H.
Bhadeshia), que permanece viva en la actualidad. Estos resultados se orientan en favor
de la tesis de la escuela inglesa y, de cualquier forma, contribuyen al avance en el
conocimiento de la transformacion bainitica.

En la Fig. VI.6 se han representado histogramas con la medida de fraccion de volumen
de las fases presentes en la microestructura de los tres aceros a cada temperatura de
transformacion bainitica una vez concluida la transformacion. En los tres casos se
observa una disminucion de la fraccion de volumen de bainita a medida que crece la
temperatura de transformacion, de acuerdo con lo esperado segun el fendémeno de
transformacion incompleta. Efectivamente, a cada temperatura, la austenita residual es
capaz de enriquecerse en carbono hasta que alcanza la concentracion determinada por la
curva Ty, lo cual implica la formacion de una determinada fraccion de volumen de
bainita de acuerdo con la Ec. 1.19. Debido a que el contenido de C que admite la
austenita residual es menor a medida que aumenta la temperatura, mayores temperaturas
de transformacion implican la formacion de una menor fraccion de volumen de bainita.

Este comportamiento se hace mds evidente a temperaturas mayores que la LBs, es decir,
en condiciones de formacidon de Unicamente bainita superior. El motivo es que los
carburos presentes en el interior de las placas de ferrita bainitica en la bainita inferior
actian como sumideros de carbono, permitiendo que la austenita residual alcance la
concentracion de carbono correspondiente a la curva 7y en un estadio posterior de la
transformacion y, a su vez, la formacion de mas bainita. Por tanto, la Ec. 1.19 no es
aplicable por debajo de la temperatura LBs. Se pueden dar el caso limite, a bajas
temperaturas, en el que la formacion de bainita inferior sea muy masiva, la presencia de
carburos sea muy elevada y, por tanto, la transformacién acabe cuando termine el
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volumen disponible antes de que la austenita enriquecida haya alcanzado el valor dado
por la linea 7 13 Sin embargo, esto no ha ocurrido en los aceros estudiados.
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Fig. VI.6. Representacion de la caracterizacion microestructural de los aceros
estudiados a todas las temperaturas del intervalo de transformacién bainitico
correspondientes a tiempos en los que la transformacion ha terminado (a) C21i, (b) C5i,
(c) CT7i.

131



Se han afiadido las correspondientes medidas de dureza Vickers a estas
representaciones. Se puede observar que la dureza aumenta a medida que crece la
fraccion de volumen de martensita. A las temperaturas a las que la fraccion de volumen
de martensita presente es muy similar, la dureza decrece a medida que disminuye la
fraccion de volumen de bainita inferior, debido a que la presencia de carburos en el
interior de las placas de ferrita bainitica endurece considerablemente la microestructura
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Fig. V1.7. Resultados experimentales de la cinética de la transformacion bainitica en los
aceros (a) C2i (b) C54, (¢) C7i.
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Por otra parte, se ha estudiado la cinética de la transformacion bainitica en cada uno de
estos aceros. Los resultados de este estudio se muestran en la Fig. VI.7. Por un lado, la
composicion quimica de estos aceros ha sido disefiada para que den lugar a unas
mismas caracteristicas termodinamicas, y por otro, ambos aceros han sido ensayados
con un mismo tamafio de grano austenitico de partida. Por tanto, no es de extranar que
los aceros C21 y C51 hayan dado lugar a una cinética de la transformacion bainitica muy
similar. Sin embargo, no ha ocurrido asi con el acero C7i, con una elevada
concentracion de elementos de aleacion. Este resultado era previsible en vista de las
microestructuras obtenidas en las muestras de recepcion de este acero, con una elevada
presencia de martensita, lo cual fue atribuido a una posible lentitud en la cinética de la
transformacion bainitica y a una baja fraccion de volumen méxima de bainita formada a
cada temperatura (ver Seccion V.3.2 para mas detalle). Esta circunstancia, por tanto,
queda comprobada.

Las Figuras V1.8, V1.9 y VI.10 muestran la evolucion de la fraccion de volumen de
bainita formada a 400°C en los aceros C2i, C5i y C7i. Para ello, se han utilizado
micrografias Opticas a bajos aumentos realizadas sobre las muestras atacadas con nital
2%. En ellas se observa la formacion de plumas de bainita sobre una matriz
martensitica, hasta llegar a un maximo de fraccion de volumen formada. Se observa que
la formacion de bainita a 400°C es mads lenta en el caso del acero C7i, como ya se habia
mencionado, alcanzando un maximo de fraccion de volumen de bainita menor que en
los otros dos aceros.

(e)

Fig. VL.8. Evolucion de la fraccion de volumen de bainita con el tiempo a 400 °C en el
acero C2i: (a) 60 s, (b) 180 s, () 300 s, (d) 600 s, (e) 900 s y (f) 1800 s.
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Fig. VI.9. Evolucion de la fraccion de volumen de bainita con el tiempo a 400 °C en el
acero C5:(a) 60 s, (b) 180 s, (¢) 300 s, (d) 600 s, (¢) 900 s y (f) 1800 s.

ﬁt.%ﬂa—;"

Fig. VI.10. Evolucion de la fraccion de volumen de bainita con el tiempo a 400 °C en el
acero C7i: (a) 60 s, (b) 180 s, (¢) 300 s, (d) 600 s, (e) 900 s y (f) 1800 s.
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VL3 IMPLEMENTACION DEL _MODELO Y ANALISIS DE
INFLUENCIAS

V1.3.1 Implementacion Numérica del Modelo

Una vez caracterizada la cinética de la transformacion bainitica en los aceros C2i, C51y
CT4i, los resultados obtenidos han sido utilizados en la validacion del modelo presentado
en la Seccion I1.4 para la prediccion de la fraccion de volumen de bainita. Dicho modelo
ha sido programado en codigo FORTRAN 90 para su estudio. El codigo fuente del
mismo se puede encontrar en el Apéndice III.

La Fig. VI.11 muestra un diagrama de flujo del programa informatico desarrollado. Los
datos de entrada del programa son la composicion quimica del acero, el tamafo de
grano austenitico y la temperatura de tratamiento isotérmico a la que se deseen realizar
las predicciones. Existe la opcion de incluir el valor experimental de la fraccion de
volumen maxima de bainita formada a la temperatura de tratamiento isotérmico, si ésta
es conocida, para disminuir el error en el caso en el que la Ec. 1.19 para el calculo
teorico de dicha magnitud no condujese a buenos resultados o no fuese aplicable. Por

otra parte, se puede elegir entre el criterio de la linea Ty y el de la linea T, para la
realizacion del calculo del contenido en carbono de la austenita residual.

El sistema de ecuaciones diferenciales caracteristico del modelo se ha resuelto, en cada

instante de tiempo, aplicando el método numérico de Runge-Kutta de cuarto orden'®’.

El programa proporciona como salida la evolucion temporal de la fraccion de volumen
de bainita normalizada en borde de grano y en subunidades previamente formadas,
Supg (t) y Sups (), como solucion de las Ecs. 1161, I1.65 y I1.79 en cada instante de

tiempo. La fraccion de volumen total de bainita normalizada a la maxima que se puede
formar en cada instante de tiempo, &, (¢), se obtiene como:

E)=¢, +E, Ec. VLI

A partir de los valores de &, . (t) y Saps (), se obtienen los de las fracciones de
volumen de bainita formadas en borde de grano y en subunidades, v, (t) y Vo, s (t),

sin mas que aplicar las Ecs. I11.53 y I1.54. A su vez la fraccion de volumen total de
bainita, v, (¢), formada en cada instante de tiempo se calcula como:

v, (6)=v, (6)+v, () Ec. VI.2

El modelo proporciona, ademas, la evolucion de los parametros siguientes, todos ellos
definidos en la Seccion 11.4.

- N, () y N, _(¢): Ecs. 1174 y IL76.
- x,(t) y AG,(¢): Ec. I1.100 y Apéndice IL.
- 1, (t)e1, [(¢):Ecs. .77 y I1.97.

Siendo:
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N, . (¢): Niicleos de bainita en borde de grano austenitico en el instante .
N, (£): Nucleos de bainita en subunidades previamente formadas en el instante t.
x, (t): Contenido de carbono de la austenita residual en el instante t.

AG, (t): Energia libre para la nucleacion maxima en el instante 7.

I, . (t): Velocidad de nucleacién de subunidades en borde de grano austenitico en el
instante ¢.
I, (t): Velocidad de nucleacion de subunidades en las formadas previamente en el
instante ¢.

En la Tabla VI.3 se incluyen los valores de cada uno de los parametros utilizados en la
ejecucion del programa informatico desarrollado.

La aplicacion de la Ec. 1.19 en el calculo de la fraccion maxima de volumen de bainita
requiere el uso de los modelos descritos en el Apéndice I para el cilculo de la linea 7,

correspondiente al material objeto de estudio. Asimismo, se han aplicado los modelos
termodinamicos descritos en el Apéndice II para el calculo de AG,, (t) La aplicacion de

estos modelos ha requerido el uso de algunas subrutinas previamente programadas en
Fortran 90 de libre acceso en Internet'™. En cuanto a la composicion quimica, estas
subrutinas tienen el intervalo de validez que se indica a continuacion:

- Carbono: Entre 0,001% y 2,0% en masa.
- Silicio: Hasta un 2,5% en masa.

- Manganeso: Hasta un 3,5% en masa.
- Niquel: Hasta un 3,5% en masa.

- Molibdeno: Hasta un 3,5% en masa.
- Cromo: Hasta un 3,5% en masa.

- Vanadio: Hasta un 1,5% en masa.

- Cobalto: Hasta un 4,0% en masa.

- Cobre: Hasta un 4,0% en masa.

- Aluminio: Hasta un 2,0% en masa.

- Wolframio: Hasta un 2,0% en masa.

Por otra parte, antes de realizar una prediccion de la cinética de la transformacion
bainitica a una temperatura determinada, es conveniente comprobar si esta temperatura
se encuentra dentro del intervalo de temperaturas caracteristico de la transformacion
bainitica. Para ello se ha incluido en el programa informatico el calculo teodrico de las
temperaturas Ms, Ws y Bs a partir del método termodinamico de Bhadeshia en el
intervalo de temperaturas (200°C, 895°C), ademas de algunas estimaciones de las
temperaturas Ms"* ' y Bs'*"'%” mediante diversos modelos empiricos.
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Tabla VIL.3. Valores numéricos de los parametros utilizados en el programa
desarrollado.

Constantes Universales

Parametro Valor

h (Constante de Plank), J-s 6,6260755-107*
ks (Constante de Boltzmann), J-K™! 1,380658-10*
R (Constante de los gases), J-mol- K™ 8,31451

Geometria del Sistema

Parametro Valor
Sy Ec. IV.5
Vy Ec.IV.6
Ue Ec. 1.8
u; 50 u,
Uy 50 u,

Constantes del modelo

Parametro Valor
Ky, 1,0-107"°
K, 2,0-107°
K, 38

K, , J-mol™ 130000
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Fig. VI.11. Diagrama de flujo del programa desarrollado.
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V1.3.2 Estudio Teorico de las Tendencias en las Predicciones

A continuacion se muestran las tendencias obtenidas en las predicciones del modelo
ante variaciones en la composicion quimica del material, el tamafio de grano austenitico
y la temperatura del tratamiento isotérmico.

V1.3.2.1 Tendencias en Funcion de la Composicion Quimica

Se han estudiado las variaciones que sufren las predicciones del modelo propuesto en
funciéon de la composicion quimica del material. En este apartado unicamente se
muestran las tendencias obtenidas ante cambios en la concentraciéon de carbono,
manganeso y cobalto. Estos dos ultimos elementos han sido elegidos debido a su
representatividad pues, segun se ha explicado en la Seccién II1.4, se espera que
conduzcan a diferentes efectos sobre la cinética de la transformacion bainitica. Los
demas elementos de los grupos del cobalto y el manganeso dan lugar a tendencias
similares a ambos elementos, respectivamente.

Resultados ante Variaciones en el Contenido de Carbono

En la Tabla VI.4 se muestran las composiciones quimicas tedricas seleccionadas para
realizar el estudio del efecto del carbono sobre las predicciones del modelo. Se afiaden
predicciones de las temperaturas Bs y Mg segin el modelo termodindmico de
Bhadeshia''*!'"”, implementado dentro del programa construido, para asi establecer el
rango de temperaturas bainitico. No existe una temperatura 7 en estas composiciones,
pues la condicion de nucleacion de bainita se verifica para todas las temperaturas
evaluadas. Para la realizacion de los célculos, se ha escogido un dato de entrada de
tamafio de grano austenitico (TGA) de 40 um.

Tabla VI.4. Composicion quimica y temperaturas Bs y M de las aleaciones teoricas
elegidas para estudiar el efecto del carbono segin el modelo propuesto.

Aleacion Teorica C (Y%masa) Bs (°C) Ms (°C)
Fe-0,2C 0,20 625 480
Fe-0,3C 0,30 585 435
Fe-0,5C 0,50 525 355

Segun se deduce de la Tabla VI.4, 500°C es una temperatura adecuada para comparar
las predicciones en la cinética de las tres aleaciones. Segiin se muestra en la Fig.
VI.12(a), cada acero comienza la transformacion con diferente concentracion de
carbono en la austenita, x,, correspondiente a la concentracion nominal de carbono del

material. El valor de x, evoluciona a lo largo de la transformacion hacia un mismo

valor en los tres casos pues, de acuerdo con la teoria de la transformacion incompleta, la
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concentracion original de carbono del material no influye en la linea 7, que es la que

determina el contenido en carbono de la austenita residual al final de la transformacion
bainitica. Al final de la transformacion, por tanto, los tres aceros poseen una austenita
residual de la misma composicion quimica. Este es el motivo por el que la evolucion
temporal deAG,, que depende de la composicion quimica del material, tiende a un

mismo valor comun a los tres aceros, como se observa en la Fig. VI.12(b).
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Fig. VI.12. Prediccion de las evoluciones temporales a 500°C de (a) x, , (b) AG,,, (¢)¢,

y (d) v, correspondientes a los tres aceros de la Tabla VI.4.

El valor de AG,,es menor a medida que la concentracion en carbono del material es mas
baja. Asi, el menor AG, 1nicial se obtiene en Fe-0,2C, lo cual provoca que en los
instantes iniciales esta aleacion posea una cinética de transformacion bainitica mas
rapida que las demds. Sin embargo, la aleacion Fe-0,5C posee una concentracion en
carbono nominal mas proxima al valor de x, final, valor al que se acerca en poco
tiempo, lo que da lugar a que adquiera ventaja cinética sobre las demas aleaciones.
Finalmente, en la representacion de las curvas de fraccion de volumen de bainita

normalizada a la méxima que se puede formar (Fig. VI.12(c)) se observa que todas las
aleaciones invierten aproximadamente el mismo tiempo en alcanzar el final de la

140



transformacion. Por su parte, la Fig. VI.12(d) muestra que a una misma temperatura de
transformacion, como es de esperar, la fraccion maxima de volumen de bainita que se
puede formar en cada material es mayor cuanto menor es la concentracidon en carbono
de la muestra.

Resultados ante Variaciones en el Contenido de Manganeso

Las composiciones quimicas elegidas para el estudio de la influencia del manganeso en
la cinética de la transformacion bainitica segun el modelo propuesto, se muestran en la
Tabla VI.5, acompanadas por predicciones de las temperaturas 7, Bs y Mg para
reconocer el intervalo de temperaturas bainitico. En las sucesivas predicciones que se
exponen a continuacion, se ha supuesto un TGA tipico de 40 um para la realizacion de
los célculos.

Tabla VLS. Composicion quimica y temperaturas 7, Bs'y My de las aleaciones tedricas
elegidas para estudiar el efecto del manganeso segtin el modelo propuesto.

Aleacion Teorica C (%masa) Mn (%masa) T, (°C) Bs (°C) Ms (°C)
Fe-0,3C 0,30 --- - (*) 585 435
Fe-0,3C-1Mn 0,30 1,00 - (*) 540 390
Fe-0,3C-2Mn 0,30 2,00 514 495 345
Fe-0,3C-3Mn 0,30 3,00 405 405 300

(*) La temperatura 7} no se especifica cuando la condicion de nucleacion de bainita se
verifica para todas las temperaturas.

En la Fig. VI.13 se presentan las predicciones correspondientes a las composiciones Fe-
0,3C, Fe-0,3C-1Mn y Fe-0,3C-2Mn a una temperatura de 450°C. La composicién con
menor contenido en manganeso posee menor valor inicial y final de AG,, como se

m?

observa en la Fig. VI.13(b), lo cual se traduce en una cinética mas rapida tal y como se
desprende de la Fig. VI.13(d). Los valores finales de x,, segliin se observa en la Fig.

VI.13(a), sugieren que la adicién de Mn al material desplaza la linea 7, a la izquierda,

es decir, hacia menores contenidos de carbono de la austenita al final de la
transformacion, lo cual se traduce en una menor fracciéon de volumen maxima de bainita
(Ec. 1.19), como se muestra en la Fig. VI.13(c¢). Asimismo, el desplazamiento de la linea

T, hacia menores contenidos en carbono con la adicion de Mn, conlleva que la aleacion

con mds manganeso posea un contenido en carbono mas cercano al que la austenita
debe alcanzar al final de la transformacion (Fig. VI.13(a)). Esto concuerda con que leve
variacion de AG, a lo largo de toda la transformacion en la aleacion con mas

manganeso, debido a que en esta la austenita residual cambia de composicion quimica
en menor medida que el resto de las aleaciones
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Fig. VI.13. Prediccion de las evoluciones temporales a 450°C de (a) x,, , (b) AG,, , (¢)S,
y (d) v, correspondientes a los aceros Fe-0,3C, Fe-0,3C-1Mn y Fe-0,3C-2Mn.

Considérense ahora los resultados correspondientes a las aleaciones Fe-0,3C-2Mn y Fe-
0,3C-3Mn evaluadas 50°C por debajo de su temperatura 7, es decir, a 465°C la primera

y a 355°C la segunda. Los resultados se muestran en la Fig. VI.14.

En este caso, la composicion con mas manganeso posee un menor valor de AG, a lo
largo de toda la transformacion. Asimismo, la temperatura de evaluacion en el caso de
la aleacion con mas manganeso ha sido lo suficientemente elevada como para dar lugar
a un mayor valor de x, de acuerdo con la linea 7; (Fig. VI.14(a)). Sin embargo,

obsérvese en la Fig. VI.14(c) que atn en este caso, la aleacion con mas manganeso, Fe-
0,3C-3Mn, evaluada a 355°C posee una cinética de transformacién mas lenta. Por tanto,
se deduce que en el modelo propuesto, la temperatura por si misma ejerce también una
importante influencia. Esta situacion se entiende teniendo en cuenta que el proceso de
nucleacion de bainita involucra difusion de carbono.
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Fig. VI.14. Prediccion de las evoluciones temporales de (a) x,, , (b) AG,, , (¢)S, y

(d)v, correspondientes a los aceros Fe-0,3C-2Mn y Fe-0,3C-3Mn a 465°C y 355°C
respectivamente.

Resultados ante Variaciones en el Contenido de Cobalto

En la Tabla V1.6 se muestra la composicion quimica de las aleaciones tedricas elegidas
para estudiar las predicciones del modelo bajo diferentes contenidos de cobalto, asi
como las temperaturas Bs y Mj caracteristicas. En estas aleaciones no existe una
temperatura 73, pues se ha encontrado que la condiciéon de nucleacién de bainita se
verifica para todas las temperaturas.

En concreto, en la Fig. VI.I5 se muestran los resultados correspondientes a las
predicciones de cinética de la transformacion bainitica a una temperatura de 500°C. A
una misma temperatura de transformacioén, el cobalto conduce a una disminucién de

AG

m?

dando lugar también a un mayor x , es decir, a un desplazamiento de la linea T

hacia mayores contenidos en carbono. En consecuencia, el cobalto acelera la cinética de
la transformacion bainitica y conlleva un mayor valor de la fraccion maxima de
volumen de bainita al final de la transformacion. Efectivamente, este resultado esta de
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acuerdo con estudios tedricos previos (como el efectuado en la Seccion II1.3) y con

. . . . 121
diversas evidencias experimentales ~ .

(fraccion molar)

Xy

Fraccion de Volumen de

Tabla VI.6. Composicion quimica y temperaturas Bsy My de las aleaciones tedricas
elegidas para estudiar el efecto del Mn seglin el modelo propuesto.

Aleacion Teorica C (%masa) Co (%masa) Bs (°C) My (°C)

Fe-0,3C 0,30 -- 585 435
Fe-0,3C-1Co 0,30 1,00 605 455
Fe-0,3C-2Co 0,30 2,00 620 470
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Fig. VI.15. Prediccion de las evoluciones temporales a 500°C (2) x,, (b) AG,,, (©)&, ¥y
(d)v, correspondientes a los aceros Fe-0,3C, Fe-0,3C-1Co y Fe-0,3C-2Co.
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V1.3.2.2 Tendencias con el Tamario de Grano Austenitico

Resultados preliminares del modelo demuestran que un menor TGA implica una
cinética global de la transformacion bainitica mas répida. En cuanto a la importancia
relativa en la cinética global de la nucleacion en borde de grano frente a la nucleacion
en subunidad, se pueden observar dos situaciones posibles en las predicciones. Para
ilustrarlas, se ha utilizado una aleacion Fe-C-Si-Ni-Co como la que se muestra en la
Tabla V1.7, utilizando TGA de 80 y 160 um.

Tabla VI.7. Composicion quimica y temperaturas Bsy My de la aleacion teodrica Fe-C-

Si-Ni-Co.
C (%masa) Si(%masa) Ni(%masa) Co (%masa) Bs(°C) M;s(°C)
0,10 1,50 2,50 1,00 620 490
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Fig. VI.16. Predicciones para la aleacion Fe-C-Si-Ni-Co a 500°C con un TGA de 80y
elevado (V'b: Fraccion de volumen de bainita total; Vbg:

de 160 um. Caso 1: v

o —max

fraccion de volumen de bainita formada en borde de grano; Vbs: Fraccion de volumen
de bainita formada en subunidades previamente formadas).
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Fig. VI.17. Predicciones para la aleacion Fe-C-Si-Ni-Co a 610°C con un TGA de 80y
de 160 micras. Caso 2: v bajo. (V'b: Fraccioén de volumen de bainita total; Vbg:

Caso 1: v elevado: El modelo predice que la v es, aproximadamente, 0,84

o, —max
tras un tratamiento isotérmico a 500°C. Para un TGA de 80 y de 160 um, esa cantidad
de bainita no podria repartirse uUnicamente en la superficie de borde de grano
austenitico, sino que es obligada la nucleacion en subunidad. Como han de producirse
ambos tipos de nucleacion, el peso de la nucleacion en borde de grano es mayor en
granos pequenos, pues en granos pequeios la superficie disponible con respecto al
volumen total es mayor. Asi, el resultado de fraccion de volumen de bainita nucleada en
borde de grano obtenido con un grano 160 pm es menor que con 80 pum, lo cual se
reproduce en la Fig. VI.16.

o, —max

00

o, —max
fraccion de volumen de bainita formada en borde de grano; Vbs: Fraccion de volumen
de bainita formada en subunidades previamente formadas).

Caso 2: v bajo : Si el tratamiento isotérmico se realiza a 610°C, el modelo predice

o —max

un v de aproximadamente 0,35. Esta cantidad de bainita, suponiendo que cada

a,—max
subunidad de bainita mide aproximadamente 10 um de altura, podria formarse

Unicamente en borde de grano para un TGA de 80 y 160 um. La nucleacién en
subunidad no seria necesaria. De producirse nucleacion en subunidad, es mas probable
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que ocurra en granos pequenos, donde la superficie disponible para nucleacion en borde
de grano con respecto al volumen disponible es menor. Asi, con granos de 80 micras la
nucleacion en subunidad tiene més peso que en el grano de 160 micras. En global, se
verifica también que un mayor TGA da lugar a una cinética total mas lenta. En la Fig.
VI.17 se observa que el modelo predice este comportamiento.

V1.4 VALIDACION DEL MODELO

V1.4.1 Validacion con los Resultados de Cinética de los Aceros de la
Primera Serie

En el modelo propuesto, se considera que la concentracion de austenita residual a lo
largo de la transformacion sigue la linea 7,. En las Fig. VI.5 se ha comparado el

contenido en carbono de la austenita retenida medida experimentalmente en los aceros
C2i, C5iy C7i con el de la linea 7, de acuerdo con el modelo mostrado en el Apéndice

I. Aquella figura sugiere que las medidas experimentales de austenita retenida
sobreestiman ligeramente el valor del contenido en carbono de la austenita residual.
Resultado nada sorprendente si se tiene en cuenta que los bloques de austenita residual
con un menor contenido en carbono que las ldminas de austenita residual han podido
transformar a martensita durante el temple. En este sentido, se ha demostrado que el uso
de la linea T, para la estimacion del contenido en carbono de la austenita residual en el

modelo propuesto el mas adecuado.

Por otro lado, se ha evaluado la aplicabilidad de la Ec. 1.19 para el calculo de la fraccion
maxima de volumen de bainita en el caso particular de los aceros C2i, C51 y C7i. La
Fig. VI.18 muestra la correlacion entre los valores predichos de v a partir de la

aplicacién de la Ec. 1.19 tomando los valores de contenido en carbono de la linea 7, y
los medidos experimentalmente. Se observa que, en general, los valores de v, .. que

predice la Ec. 1.19 son menores que los experimentales. Esta diferencia puede ser
aplicable a la distribucidon no uniforme de carbono en la austenita residual, tal y como se
ha explicado en la Seccién 1.3.3. A las temperaturas por debajo de la LBs, esta
diferencia también se puede atribuir ademds a que el consumo de carbono para la
formacién de los carburos en las placas de ferrita bainitica no es tenido en cuenta en la
Ec. I.19 y conduce a que la transformacion bainitica acabe en un estadio posterior al
considerado en dicha ecuacion, dando lugar a la formacién de una mayor fraccion de
volumen de ferrita bainitica. Por tanto, la Ec. 1.19 no es estrictamente aplicable, pues no
predice correctamente la fraccion de volumen de bainita formada al final de la
transformacion. Por consiguiente, el modelo tampoco podria predecir correctamente la
fraccion de volumen de bainita formada en ningun instante de tiempo.

Como el objetivo de este trabajo es la validacion del ritmo de transformacion que
predice este modelo en los diferentes aceros estudiados, dicha validacion de la cinética
de la transformacion se ha realizado introduciendo el valor medido experimentalmente
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de v . De este modo se elimina el error asociado tnicamente al uso de la Ec. 1.19

), —max
en las predicciones y se facilita la evaluacion de los resultados de cinética de la
transformacion bainitica predichos por el modelo propuesto. Como se ha dicho

anteriormente, se mantiene el uso de la linea 7, para la evaluacion del contenido en

carbono de la austenita residual a lo largo de la transformacién, pues se ha comprobado
que se ajusta con una precision aceptable a los valores experimentales.

1,0
@ C2i (B. Inf. + B. Sup.)

O C2i (B. Superior)
0,8 B C5i (B. Inf. + B. Sup.)

& C7i (B. Inf. + B. Sup.)
& CYi (B. Superior)

Q
o
= —@ =
§ 0,6 .» gl
° 04 - A e
©
O E
—o—
0,2 -
0,0 T T T T

0,0 0,2 0,4 0,6 0,8 1,0
Medida Experimental

Fig. VI.18. Representacion del valor de v, .. predicho a partir de la linea 7 . frente al

valor experimental para los aceros C2i, C51 'y C71. (Simbolos huecos corresponden a
temperaturas superiores a la LBg, es decir, bainita inicamente superior).

Acero C2i

La Fig. VI.19(a) muestra las predicciones correspondientes al acero C2i. Se puede
observar que las predicciones reproducen con una excelente aproximacion los puntos
experimentales, especialmente a bajas temperaturas. En la Fig. VI.19(b) se representan
las mismas predicciones, aunque mostrando detalladamente el intervalo de tiempo desde
el inicio de la transformacion hasta los 500 s. Se confirma un gran ajuste entre las
predicciones y los valores experimentales.

La Fig. VI.19(c) muestra el grado de acuerdo en cuanto a la prediccion de fraccion de
volumen de ferrita bainitica para cada uno de los instantes de tiempo en los que existe
una medida experimental. El acuerdo obtenido ha sido muy elevado, pues los puntos se
mantienen alineados de acuerdo con la diagonal marcada en la Figura, dando lugar a un
de correlacion 0,98 cuando se asume un ajuste lineal que pasa por el origen. Esto indica
que los puntos se ajustan a la linealidad propuesta. Ademads, la pendiente de dicho ajuste
se obtiene igual a 0,99, muy cercana al 1, es decir, las predicciones no subestiman ni
sobreestima los valores experimentales.
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Fraccion de Volumen de Ferrita

Fraccién de Volumen Medida
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Fig. VI.19. Acero C2i; (a) Predicciones de la cinética de la transformacion bainitica en
el acero C2i. Los puntos indican valores experimentales. (b) La misma representacion
particularizada a los primeros 800 s de transformacion. (¢) Grado de acuerdo entre la

fraccion de volumen calculada y medida. (Simbolos huecos corresponden a
temperaturas superiores a la LBg, es decir, bainita inicamente superior).

Acero C5i

La Fig. VI.20(a) muestra la cinética de la transformacion bainitica correspondiente al
acero C51. Las predicciones en la cinética de la transformacion se han ajustado de forma
satisfactoria a los valores experimentales, incluso en los casos en los que el producto
final es bainita inferior. Este resultado sugiere que la cinética de formaciéon de carburos
en el interior de las placas de ferrita bainitica no afecta de modo significativo a la
cinética completa de transformacion y, como consecuencia, no es un obstaculo en la

aplicabilidad del modelo propuesto.

El grado de correlacion entre fracciones de volumen de bainita calculadas y medidas es
muy elevado como se muestra en la Fig. VI.20(b), dando lugar a un coeficiente de
correlacion de 0,91 cuando se realiza un ajuste lineal que pasa por el origen de
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Fraccién de Volumen de Ferrita

Bainitica

coordenadas, lo cual corresponde con una baja dispersion de los datos en cuanto a la
asuncion de dicho modelo. La pendiente correspondiente a dicho ajuste es igual a 1,06,
muy cercana al 1 ideal.

Por otra parte, los resultados también indican que el modelo proporcionaria resultados
optimos en las predicciones de la cinética de transformacion de estos dos aceros C2i y

CSi si se estableciese un método de calculo adecuado para estimar el valor de v,

el caso de la formacion de bainita inferior.
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Fig. V1.20. Acero C5i: (a) Predicciones de la cinética de la transformacion bainitica (los
puntos indican valores experimentales). (b) Grado de acuerdo entre la fraccion de

volumen calculada y medida. (Simbolos huecos corresponden a temperaturas superiores
a la LBg, es decir, bainita inicamente superior)

1,000
0,900 +
0,800 - 5
| 4 M
0,700 4 4 o
| 3 1 * 325
0,600 t © 350°C
0,500 + ® 375°C
0,400 + 0400°C
] - &
0,300 $ ¢
0,200
0,100 C}
0,000 #% ‘ ‘ ‘
0 2000 4000 6000 8000
Tiempo (s)
(a)

o o =
o o [=)

o
~

Fraccion de Volumen Calculada

) e '@
i SRR
—o— ® 325°C
e — @8-
o  350°C
| & ® 375°C
- © 400°C
R, e
2 o
e
o
0,0 0,2 0,4 0,6 0,8 1,0

Fraccion de Volumen Medida

(b)

Fig. VI.21. Acero C7i: (a) Predicciones de la cinética de la transformacion bainitica (los
puntos indican valores experimentales). (b) Grado de acuerdo entre la fraccion de

volumen calculada y medida. (Simbolos huecos corresponden a temperaturas superiores
a la LB, es decir, bainita inicamente superior)
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Acero C7i

En la Fig. VI.21(a) se muestran las predicciones correspondientes al acero C7i. En este
caso, el modelo predice una cinética mas rapida que la real a todas las temperaturas. La
Fig. VI.21(b) muestra la correlacion entre las fracciones de volumen de bainita
calculadas y medidas experimentalmente. El coeficiente de correlacion de un ajuste
lineal que pase por el origen es 0,46, proporcionando una pendiente de 1,13. Dicho
valor de la pendiente indica que el modelo sobreestima ligeramente los datos
experimentales, mientras que el bajo coeficiente de correlacion indica una baja
alineacion de la nube de puntos en torno a la idealidad buscada. Aunque en el disefio de
aleaciones llevado a cabo en este trabajo, se ha pretendido que todos los aceros tengan
similares caracteristicas termodinamicas de acuerdo con el modelo de Bhadeshia, es
razonable que el elevado contenido en aleacion de este acero haya dificultado la
modelizacion de las transformaciones de fase en el mismo.

V1.4.2 Validacion con los Resultados de Aceros Utilizados en los
Anteriores Modelos

En esta Seccion se utilizan datos experimentales de la cinética de la transformacion
bainitica correspondiente a dos aceros utilizados por otros autores®° en el
establecimiento de modelos cinéticos para la transformacion bainitica. La composicion
quimica y las medidas de tamafio de grano austenitico, correspondiente a una
austenizacion a 1000°C durante 300 887, se muestran en la Tabla VI.8.

Tabla VI.8. Composicién quimica y tamafio de grano austenitico de los aceros
utilizados en este estudio.

Composicion quimica (%masa) TGA
Acero
C Si Mn  Ni Mo  Cr \ (hm)
FeNiSiC 0,39 2,05 --- 4,08 --- --- --- 52+6

300 M 0,44 1,74 0,67 1,85 0,83 0,39 0,09 86+ 9

La Fig. VI.22 muestra el grado de acuerdo entre los valores de v, . predichos

aplicando la teoria explicada en el Apéndice I al modelo cinético. Se observa, como ya
hicieron otros autores’, que las predicciones en el acero FeNiSiC son muy realistas,
aunque no alcanzan el nivel de prediccion del acero 300M, en el que la correlacion es
excelente (Fig. V1.22). Como se ha hecho con los aceros C2i, C5i y C7i, la validacion
del modelo se ha realizado introduciendo como dato de entrada el valor de
v experimental a cada temperatura.

o) —max
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Fig. VI.22.Representacion del valor de v

Fraccion de Volumen de Ferrita

Fraccién de Volumen de Ferrita

Bainitica

Bainitica

Vb -max Calculada

0,1 - @ Acero FeNiSiC
Acero 300M

0 ‘

o 01 02 03 04 05 06 07
V 4 b -max EXperimental

o, —max

valor experimental para los aceros FeNiSiC y 300M.

calculado a partir de la linea 7, frente al

e 351°C
e 360°C
e 391°C
© 408°C
0 421°C
© 443°C
e 444°C
e 455°C

Fraccion de Volumen Calculada

0,0

Ti

(a) (b)

0,0 0,1 02 03 04 05
0 1000 ezrggg (s) 3000 4000 Fraccion de Volumen Experimental

0,6

0.6

e 346°C
e 352°C
e 380°C
e 391°C
0 397°C
° 414°C
e 425°C

Fraccién de Volumen Calculada

0,0 T T T T
0 T T

0 1000 Tiempzoo(os(; 3000 Fracciéon de Volumen Experimental

0,0 01 02 03 04 05

(©) (d)

Fig. V1.23. Comparacion entre predicciones del modelo para la cinética de la
transformacion bainitica a cada temperatura y la fraccion de volumen de bainita
formada en: (a-b) acero FeNiSiC y (c-d) Acero 300M.
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Las predicciones de la cinética de la transformacion bainitica son excelentes en el caso
del acero FeNiSiC, como se deduce de la Fig. VI.23(a), asi como en el acero 300M,
mostrado en la Fig. VI.23(c). El acuerdo entre fracciones de volumen de bainita
formadas calculadas y experimentales es, por tanto, muy elevados en ambos aceros
(Figs VI.23(b) y VI1.23(d)). Las pendientes resultante en la realizacion de un ajuste a
recta que pasa por el origen en dichas representaciones corresponderia a los valores 0,94
y 0,91 en los aceros FeNiSiC y 300M, respectivamente, muy cercanos al valor ideal 1.
Utilizando este ajuste, el coeficiente de correlacion obtenido en la aleacion FeNiSiC es
igual a 0,74 mostrando una ligera dispersion de los datos ante el ajuste mencionado, y
de 0,87 en la aleacion 300M, indicado un mayor alineamiento que en el caso anterior
como efectivamente se comprueba de las figuras.

Se puede comprobar que, aunque ha resultado conveniente el uso de valores
experimentales de v para evitar cualquier error asociado al uso de la Ec. [.19 en

oy, —max
las predicciones, estos dos aceros han proporcionado resultados aceptables de
correlacion entre valores predichos de v frente a experimentales, por lo que se

puede adelantar que el uso de la Ec. 1.19 no hubiese implicado una gran diferencia en
los resultados, especialmente, en el acero 300M.
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CONCLUSIONES

En este trabajo, se pueden distinguir dos grupos de conclusiones principales. En primer
lugar, las conclusiones sobre el procedimiento de disefio, elaboracion y caracterizacion
de aceros bainiticos de alta resistencia y tenacidad libres de carburos. En segundo, las
conclusiones sobre la modelizacion propuesta para predecir la cinética de la
transformacion bainitica asi como la posterior evaluacion y validacion experimental de
dicho modelo.

Conclusiones principales sobre el disefio de aceros bainiticos

- En este trabajo, se ha propuesto con éxito un procedimiento de disefio de
aceros bainiticos de alta resistencia y tenacidad libres de carburos. Dicho
procedimiento estd basado en el estudio del efecto de diferentes elementos de

aleacion sobre el diagrama TTT y la linea 7, caracteristica del material. La

microestructura buscada estd constituida por subunidades de ferrita bainitica
separadas por laminas de austenita retenida, minimizando la cantidad de
austenita retenida en forma de bloques y la martensita.

- Mediante el procedimiento propuesto, se ha disefado un grupo de siete
aleaciones, todas ellas con un contenido de 0,3% en masa de carbono, 1,5%
en masa de silicio y diferentes contenidos de elementos de aleacion. La
aleacion con silicio elimina la precipitacion de cementita entre las placas de
ferrita bainitica, muy perjudicial para la tenacidad. Se ha propuesto una ruta
de enfriamiento Optima para la obtencién de microestructuras bainiticas
mediante laminacion en caliente y enfriamiento multi-etapa.

- Se han elaborado todas las aleaciones propuestas y se les han aplicado dos
rutas de procesado industrial diferentes. Por un lado, un primer enfriamiento
rapido seguido de un bobinado a temperaturas entre 550°C y 350°C. Por otro
lado, la ruta de enfriamiento propuesta constituida por un enfriamiento
rapido seguido por otro al aire comenzado a temperaturas entre 450°C y
700°C. Se ha encontrado que los tratamientos que han incluido un bobinado
ha temperaturas superiores a 500°C han proporcionado una microestructura
multifasica constituida mayoritariamente por ferrita proeutectoide, seguida
por martensita y bainita. En las aleaciones bobinadas a temperaturas
inferiores se ha obtenido una microestructura mayoritariamente bainitica. En
las muestras obtenidas tras los tratamientos con segundo enfriamiento al aire
se ha encontrado la microestructura bainitica buscada en todos los casos.
Soélo en el acero con mas elevado contenido de aleacion se ha observado una
microestructura con mayor porcentaje de martensita. En todos los casos, las
propiedades mecanicas de las microestructuras bainiticas han alcanzado y
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superado los valores exigidos. Esto ha mostrado que el procedimiento de
disefio empleado ha sido todo un éxito.

Conclusiones principales sobre la modelizacion

- En este trabajo, se ha realizado una revision critica y evaluacion de los
modelos existentes para la cinética de la transformacion bainitica basados en
un mecanismo de transformacion displacivo. Se ha encontrado que en estos
modelos hay puntos no aclarados completamente, destacando problemas
relacionados con el calculo de la fraccion maxima de volumen de bainita,
con la cinética de nucleacion autocatalitica y con la universidad de dichos
modelos. Para dar solucion a algunos de estos problemas, se ha propuesto un
modelo nuevo y original para la cinética de la transformacién bainitica, el
cual estd basado en la separacion completa de la cinética de nucleacion en
borde de grano austenitico y en subunidades previamente formadas.

- En la evaluacion, se ha encontrado que el modelo propuesto predice
correctamente el efecto de los elementos de aleacion sobre la cinética de la
transformacion bainitica, de acuerdo con la experiencia y conocimientos
sobre el tema. El modelo propuesto ha sido validado en tres de los nuevos
aceros bainiticos libres de carburos disefiados, proporcionando excelentes
resultados en dos de ellos. Las discrepancias encontradas en el tercero
proceden del elevado contenido de aleacion, lo cual ha complicado la
modelizacion de su comportamiento ante la transformacion bainitica. El
modelo ha sido validado también en dos aceros muy utilizados en la
bibliografia para evaluar modelos cinéticos, proporcionando excelentes
resultados.

- El modelo ha permitido estudiar la evolucion de la cinética de la
transformacion en borde de grano y en subunidad. Los resultados han
mostrado que el efecto del tamafio de grano austenitico sobre el la cinética de
cada uno de estos tipos de nucleacion a una temperatura dada depende del
valor que adquiera la fraccion méaxima de volumen de bainita que se puede
formar.

- Se ha mostrado que el contenido en carbono de la austenita retenida al final
de la transformacion se ajusta con un acuerdo excelente al modelo empleado

para el calculo de la linea 7}, basado en el fendmeno de reaccion incompleta.

Esto ha confirmado que el uso de esta curva es muy apropiado para estimar
el contenido en carbono de la austenita residual al final de la transformacién
bainitica, incluso a temperaturas en las que se produce la formacion de
bainita inferior.

- Los resultados han mostrado que la precipitacion de cementita en el interior
de las placas de bainita no tiene efectos significativos en la cinética completa
de la transformacion bainitica o, al menos, no parece ser un obstaculo en la
aplicacion del modelo propuesto.
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APENDICE I

MODELIZACION MATEMATICA DE LAS
LINEAS 7, Y T,

En este apéndice se explica la modelizacion seguida en el célculo teorico de las lineas
T, y T, necesarias para la determinacion del contenido en carbono de la austenita

residual al final de la transformacion bainitica y para la estimacion de la fraccion
maxima de volumen de bainita que se puede formar a una temperatura determinada.

El procedimiento seguido ha consistido en el calculo de las concentraciones de carbono
que cumplen la condicion de que el cambio de energia libre de austenita a ferrita a una
temperatura dada es nulo, es decir, AG””*= 0, utilizando el método de Newton de
calculo de raices. De este modo, se obtiene el valor del contenido maximo de carbono
que la austenita puede admitir al final de la transformacion bainitica, x; , a cada

temperatura. De forma similar, y teniendo en cuenta la energia de deformacion de 400
J'mol™ asociada a la transformacion, se determina el valor de X, -

A continuacion se explica el método de calculo de AG”™”. En ocasiones se han
utilizado funciones y subrutinas de libre acceso en Internet'>®, no sin antes ser evaluadas
y modificadas en caso necesario de acuerdo con las caracteristicas de programacion del
modelo propuesto.

Calculo de AG"™*

. ’ . 1 ~ .y . .
El cambio en la energia libre’' que acompaiia a la transformacién de austenita a ferrita

de la misma composicion AG”~*, incluyendo el término de ordenamiento de Zener, esta
dado por:

AG™* = 2xRTInx + x(AH, - AH, - (AS, = AS, )T + 40, — 60, )~ 4RT(1 - x)In(1 - x)

1-7, +(47, -1 )x-5,

W +3RTx ln(3 —4.X)

6, —1+3x

+5RT(1-2x)In(1 - 2x) = 6RTx In|5 5 — 6RT(1 - x)In

+4RTx ln‘ 0 345

0,+3-5x

+(1- x){1412 x,(AT,,_, = ATy, )+ AGL* {T ~100> AT, , } +Af”

Ec. ALl

Siendo:
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5, =[1-201+2z, e+ (1+82, |

Ec. AL.2
8,=[0-6(+2z, x+(©+167, )| Ec. AL3
7, =l-exp(-®,/RT) Ec. Al.4
r, =1-exp(-w, /RT) Ec. ALS

Donde:
R es la constante universal de los gases ideales.
T es la temperatura, en K.

o, es la energia de interaccion carbono-carbono en la austenita.

o, es la energia de interaccion carbono-carbono en la ferrita.

x es el contenido en carbono de la austenita, en fraccién molar.

x; es el contenido del elemento sustitucional i, en fraccidn molar, suponiendo que la
presencia de carbono puede despreciarse.
AG7." es el cambio en la energia libre que acompaiia a la transformacion de austenita a
ferrita en hierro puro.
AT,, . y AT,,, ;se refieren al desplazamiento en la temperatura a la cual es evaluado
AG} " para permitir los cambios debidos al efecto de elementos aleantes en sus
componentes magnéticas y no magnéticas, respectivamente.

* , . .
Af es el término de ordenamiento de Zener.
1168

El célculo de AG”7“se ha realizado utilizando la funcion Map Steel FtO1 ™, que
proporciona el cambio en la energia libre que acompafa a la transformacion de austenita
a ferrita de la misma composicion, AG””“incluyendo el término de ordenamiento de
Zener, en funcion de la composicion quimica del material y, en particular, del contenido
en carbono de la austenita residual.

A continuacion se explica el modo de calculo de los parametros w,, w,, AT, , y

AT,,, ., asi como el origen del término de ordenamiento de Zener, cuyo calculo estd
incluido en la funcion Map_Steel FtO1.

Calculo de w,

r . L4 . . . 1
La energia de interaccion carbono-carbono en la ferrita se considera igual a'®® 48570 J.

Calculo de w,
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El calculo de la energia de interaccion carbono-carbono en la austenita, w,, se ha

realizado aplicando la subrutina Map_Steel Omega2'™. En Shiflet e al. """ se describe
un procedimiento para el calculo de @, en funcion de la actividad y de la concentracion

de carbono en la austenita a partir de una expresion del logaritmo neperiano de la
actividad del carbono en la austenita, Ina, obteniéndose diferentes resultados

dependiendo de la expresion utilizada. Uno de los modos de célculo de Inal (xy) se

puede realizar aplicando la siguiente expresion'’?, programada en la funcién
Map_Steel Cg'”:

1-2x, ~143x,+6, | 6w, AH,—-AS T
Ina’(x,)=5In +61n L ’_  Ec.AL6
! x 1-3x,+5, RT RT

4

donde &, esta dado por:

1/2
8, ==20+27, v, + (1487, )x,° Ec. AL7
y siendo 7, :
7, =1—exp(-w, / RT) Ec. ALS8

siendo R la constante universal de los gases, T la temperatura en K y @, la energia de

interaccion C-C en la austenita (J mol™). Por otra parte:

AH , =35875] mol-1
AS, =13.48T mol-1 K

Bhadeshia'™ aplica el método de célculo descrito de o, utilizando la Ec. AL6. A partir

de ajustes en graficas de Ina, frente a x,, Bhadeshia calcula valores de w,. Los

valores de Ina/. (xy) seleccionados para hacer este estudio proceden de Uhrenius'” y

corresponden a diferentes composiciones, no so6lo de C, sino de otros elementos
aleantes. Finalmente, Bhadeshia construye curvas en las que se observa @, frente a la

concentracion de diferentes elementos aleantes, y realiza ajustes que posteriormente han
sido programados en la subrutina citada.

Cilculo del término de ordenamiento de Zener, Af"

El término de ordenamiento de Zener Af ">’ describe el ordenamiento de los 4tomos
de carbono que dan lugar a una red bcce de ferrita procediendo de una bet. Es, de hecho,
la reduccion en la energia libre por unidad de volumen debido al ordenamiento descrito.
El grado de ordenamiento aumenta a medida que aumenta la concentracién de carbono
o disminuye la temperatura de transformacion. Zener ha mostrado que el ordenamiento
de carbono en ferrita tiene lugar por debajo de una temperatura critica, 7., , con un

valor aproximadamente igual a:

159



xO{

T, =28080 . Ec. AL9
donde x, es la concentracion en carbono de la ferrita. Asi:

-Si T'/T,,, >1, no hay ordenamiento de Zener:

A =0 Ec. AL.10
-Si T'/T,,, <1, si hay ordenamiento de Zener, de valor:

A= (zzxj %i&% +®7Tx, 0.6623741J -4.187 Jmol’! Ec. AL11

El término de ordenamiento de Zener Af depende a su vez de dos parametros: z,

denominado parametro de orden de Zener, y® . El valor de® puede calcularse a partir
de z como

® =2(1-z)In(1 - z)+(1+2z)In(1+2z) Ec. AL12

En Fisher'”®, aparecen los valores de z y ® en funcion del cociente T/T,,,. En el caso
en que pueda haber ordenamiento de Zener, se encuentra que.

= T/T,,<025:

® =3,295

z=1,000

» T/T,, =025

® =0,2307+42,7974T/ T,,, )-233,8631(T /T, )’ +645,7785(T /T, )
—954,3995(T'/T,,, )" +711,8095(T /T, )’ —211,5136(T /T, )’

Ec. ALL13

z=-2,6702+45,6337(T/T,.)-2253965(T /T,.) +567,7112(T /T, )’
~711,6466(T/T,.)" +538,1778(T /T, )’ —151,3818(T /T, )’

Ec. AL.14

Cilculo de AG}”

120

Para el célculo de AG},’" se ha utilizado la subrutina Map Steel Galga ~. Contiene un

ajuste polinémico de los valores de la energia libre para la transformacion de ferrita a
. . , 96
austenita en hierro puro, basdndose en los datos de Kaufmann et al.”™.

Calculo de AT, ; y AT,,,

Zener'”’

ha estudiado la forma de la curva de cambio de energia libre en el hierro puro,
AGJ*, utilizando valores calculados por Johanson'”® en un intervalo de temperaturas

hasta el punto de fusion de hierro. Observd que, por un lado, entre los 100°C y los
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500°C, la curva AG}J,*se puede aproximar por una linea recta. Por encima de los
500°C, esta curva alcanza gradualmente un maximo en las inmediaciones de la
temperatura de Curie a los 760°C. Debido a esta curvatura, AG},’* invierte su direccion
a medida que aumenta la temperatura cruzando el eje de temperaturas por segunda vez,
y alcanzando la transformacién y—« a los 1400°C.

yoa

Este comportamiento de AGJ,”* llevo a Zener a proponer una separacion de AG},” en

L. yoa ) y—oa
dos componentes, una no magnética AGy,,%,, y otra magnética AG; ;. La

componente no magnética representa AGL ™ si los momentos magnéticos de los
atomos individuales se mantuviesen acoplados unos con otros.

AGE = AGL)% . + AGL? Ec. AL1S

y—a

La Fig. AL.1 muestra una representacion de la factorizacion de AG}, ™ propuesta por
Zener. La separacion entre componentes magnéticas y no magnéticas permitioé a Zener
proponer un modo de célculo de AG”™“, para una composicion quimica cualquiera,

mediante la descripcion del efecto de cada elemento aleante sobre cada una de las
componentes de AGL . El efecto de un elemento aleante i sobre la componente no

o y—oa
magnética, AT, ,, representa el salto en la temperatura resultante en AG;,,”,, como

consecuencia de la adicion de ese elemento aleante. De igual modo, el salto en
temperatura que sufre AG) 7, tras la adicion del elemento i esta representado por

AT,

M—i*

Energia Libre

Magnética
1 _._.g ____________ = = o Total
~., ~ ~

v

Temperatura

Fig. AL1. Factorizacion de Zener de AG}, " .

Asi, en un sistema constituido por hierro y el elemento aleante i de concentracion x;, la
factorizacion de Zener conduce a la relacion:

AG"{T} = G AT = x, - ATy, }+ AG] AT = x, - AT, } Ec. AL16
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donde AT),, , y AT,, , son las contribuciones del elemento i en las componentes no

magnética y magnética de AG;,’“. Igualmente, En el caso de un sistema Fe-X; con mas

de un elemento aleante, cada uno caracterizado por el subindice i, el cambio en la
temperatura provocado por cada elemento aleante es aditivo. Siendo x,la concentracion

de cada elemento aleante:
AG"*{T}=AG" {T =D ATNM_,} +AG]%, {T =D x, ATM_I} Ec. AL17

donde AT,,, .y AT, ,son las componentes no magnéticas y magnéticas atribuidas al

elemento 7 de concentracion x; en fraccién molar.

6

. . .y 17 r 7
Mediante esta factorizacion, Zener calculo los pardmetros A4T,,, 'y

AT, caracteristicos de algunos elementos aleantes. Mas tarde Aaronson et al.'”
ampliaron el estudio a un nimero mayor de elementos, dando lugar a la Tabla AI.1.

En la Ec. Al.1, no se ha procedido de un modo exactamente igual al indicado en la Ec.

Al.17. Sin embargo, si que se han tenido en consideracion el efecto de los elementos
y—oa

aleantes sobre las componentes magnéticas y no magnéticas de AG},™* a través de los

términostl. (AT v — AT, NM#) y ZAT v - Tales términos son calculados aplicando

la subrutina Map_Steel Omega2'”’, para ser posteriormente enviados a la funcién

Map_Steel FtO1 para la realizacion del calculo de AG™

Tabla AL1. Valores de AT,, ; y AT,,, , caracteristicos de diferentes elementos
sustitucionales.

Elemento Aleante AT, ,(°C por fm.) AT, (°Cpor fm.)

Si -3 0
Mn -37,5 -39,5
Ni -6 -18
Mo -26 -17
Cr -19 -18
\Y% -44 -32
Co 19,5 16
Al 8 15
Cu 4,5 -11,5
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APENDICE II

MODELIZACION MATEMATICA DEL
CAMBIO DE ENERGIA LIBRE PARA
NUCLEACION

En este apéndice se explica el procedimiento de modelizacion seguido en el calculo de
la energia libre maxima para la nucleacion, AG,,, necesario en la programacion del

modelo propuesto para la cinética de la transformacion bainitica. En algunos célculos se
ha contado con la ayuda de funciones y subrutinas que se pueden encontrar de libre
acceso en Internet™® y que han sido implementadas tras una previa revision y
adecuacion de las mismas a las caracteristicas del modelo propuesto.

Calculo de AG,,

El cambio de energia libre en la descomposicion de austenita con contenido en carbono
X en una mezcla de equilibrio de ferrita, «, y austenita enriquecida en carbono, y',

AG’>7** esta determinado por la tangente comun a las curvas de energia libre de la
ferrita y la austenita en funcion de la concentracion de carbono, como se indica en la
Fig. All.1(a) Como resultado de la transformacién, se produce un cambio significativo
en la composicion quimica de la austenita residual.

Sin embargo, en el proceso de nucleacion de ferrita, el contenido en carbono de la
austenita residual apenas cambiaria. Por tanto, el calculo del cambio de energia libre en
el proceso de nucleacion deberia tener en cuenta esta circunstancia. Considerando que el
contenido en carbono de la austenita no cambia tras el proceso de nucleacion de ferrita,
la energia libre de la transformacion estaria dada por el salto energético, AGy, entre la
tangente a la curva de energia libre de » en el punto de contenido en carbono X, y el
minimo de la curva de energia libre de «, x“, tal y como esta representado en la Fig.
AIL.1(b). Sin embargo, la maxima reduccion en el cambio de energia libre durante la

nucleacion, designada como AG,,, se obtiene si la composicion del nicleo de ferrita es
un valor x, dado por la tangente a la curva de energia libre de la ferrita que es paralela

a la tangente a la curva de energia libre de la austenita en el punto X, como también se
muestra en la Fig. AIl.1(b). A partir de esta condicion:

AG, = RT(Ina%(x, ) - Ina’(x)) Ec. AILI
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La aplicacion de esta ecuacion requiere el conocimiento de la actividad del carbono en
la ferrita a la composicion x,, InaZ(x, ) y la actividad del carbono en la austenita a la

composicién ¥ , Ina’(¥).

Energia Libre
de Gibbs
(a)
Energia Libre "\ 7,
de Gibbs | ACm[ ™
(b)

X x* X Carbono

m

Fig. AIlL.1. Esquema de los cambios de energia libre durante la nucleacion y
crecimiento de ferrita a partir de austenita con un contenido en carbono x .

Cilculo de Ina?(x,)

Basado en el formalismo de Lacher® y Fowler y Guggenhiem'®', Aaronson'”” ha
obtenido una expresion para actividad del carbono en la ferrita como funcion del
contenido en carbono:

3 4 P i
— 0,—-3+5 4 AH,-AS, T
Inal(x)=In [3 nal - ) I P e “ Ec. AIlL.2
x o, +3-5x RT RT
siendo:
s, =[9-6x(2r, +3)+ (9 +167, x| " Ec. AIL3
T, zl—exp[%j. Ec. AlL4

donde AH ,es el exceso de entropia molar parcial de solucion de carbono en ferrita y

AS, es el exceso de entropia molar parcial de solucion de carbono en ferrita. Los
valores que adquieren ambas magnitudes dependen de la temperatura como sigue:

- S17<1000K:
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AH = 111918 J mol™
AS, =51,44 Jmol K
- SiT>1000K

AH ,=105525,0 J mol™

AS, =45,34521 Jmol ™ K!

Sin embargo, quedan aun parametros sin determinar, como x,. La determinacion de
Inal. (xy ), W,y wq estd explicada en el Apéndice 1.

Calculo de x,,

A partir de la representacion del criterio de las tangentes paralelas para el calculo de
AG,, se observa que utilizando las intersecciones de las rectas paralelas y de las curvas
de energia libre de austenita y ferrita con el eje correspondiente a ausencia de carbono,

se obtiene la siguiente relaciéon''®:

—RTIna;,(1-x,)+ 4G, =+AG, —RT Inaj,(1-X) Ec. AILS
o lo que es lo mismo:
a 1_ o
4Ge" + 71| 025 | ppggf c() | Ec. AIL6
ar,(1-X) ac(1-x)

A partir de esta relacion y aplicando el método de Newton, la subrutina
Map Steel Gmaax'® calcula las raices correspondientes a la concentracion optima de

carbono x,,. Para el calculo de las funciones Ina?(x,) y Ina’(¥), basta aplicar las Ecs.
AllL.2 y AL6. A continuacion se explica un modo de célculo de Inay, (xy) y Inaj, (xy).

El modo de calculo de AG;, " se ha explicado en el Apéndice 1.
Cilculo de Ina? (x,)y de Ina?, (xy )

Aplicando las relaciones de Gibbs-Duhem sobre la expresion de Inag(x, ), se obtiene la
actividad del hierro en la ferrita:

na? (x,)= 91{{;’(1_7{))} Ec. AIL7
—4x

Anélogamente:

Ec. AIL8

1-x }61{1—2@ 4z, ~1) -5,

Inal,(x,)= SIn{—y
3 1-2x, 27, (2x, -1)
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donde:

1/2
8, =-20+27, v, + (1487, )x,° Ec. AIL9
donde x es la fraccion molar de carbono y 7, se calcula como:
7, =1—exp(-w, / RT) Ec. AIL.10
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APENDICE III

PROGRAMACION EN LENGUAJE FORTRAN
90 DEL MODELO PROPUESTO PARA LA
CINETICA DE LA TRANSFORMACION
BAINITICA

PROGRAM Mod5h

!

!

IMPLICIT NONE
!Constantes universales
Double precision:: PI,R kb,hplank,frec
!Constantes relacionadas con la geometria del sistema (tga=tetrakaidecahedro)
Double precision:: dgamma, agamma, Sgamma, Vgamma, Svgamma
Double precision:: au,bu,cu,u,Su
!Constantes relacionadas con el estado del sistema
Double precision:: TempC, TempK
!Fraccion maxima de volumen de bainita que se puede formar
Integer:: num,k,m
Double precision:: Xwt(14),Xmf(14),XmfC,W,T10,T20,strain,sC,Xmfnew(14),Cond(14)
Double precision:: Xt0,Xt0400,Aj,Aj1,Hg,H1,Sg,S1,W1,DFT0,G9,FT0400,G9400,F
Double precision:: Vbmax, Vbmaxexp,SumCond
Double precision:: Sbmax1,Sbmax2,Sbmax
!Variables para el calculo del tiempo que se tarda en alcanzar una determinada fraccion de volumen real, es decir, no
jnormalizada.
Integer:: numt,contador
Double precision:: Vbpedida, tVbpedida
Variables que se utilizan en la resolucion del problema de ecuaciones diferenciales.
Integer:: n,nf
Double precision:: tn,kn1,kn2.kn3,kn4,xn,h,t0,tf,jn1,jn2,jn3,jn4
Double precision:: yn,suman,Inl,In2,In3,ln4,zn,Vbg,Vba,Vbtotal
Parametros relacionados con el calculo de las velocidades de nucleacion en limite de grano y en subunidades
previamente formadas
Double precision:: Xgamma,afe,al,a,X,gmaax lcomun
Double precision:: Nbg,Knbg,Kebg,Ibg,K2ebg Iborde de grano
Double precision:: ap,bp,cp,nu,Nba,Knba,Keba,Iba,datosbg,datosba,K2eba  !autocatalisis
!Parametros necesarios para el sistema de ecuaciones.
Double precision:: an,bn,cn,dn
!Parametros para el calculo del criterio de nucleacion
Double precision:: TstepK,GN,GmaaxTstepK, TstepC,RestaNuc, TWC,THC
Integer::contTWC,contTHC
Logical::nucl,nuclprev
!Parametros para el calculo de los criterios de crecimiento
Double precision:: fpro,aeq,afeq,xeq,teq,eteq,strainW,RestaCrecW,WscrecC,RestaFpro
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Double precision:: fproPrev,{t0,StrainB,restacrecB,BscrecC
Integer:: contWsC,contfpro,contBsC
Logical:: crecW,crecWprev,crecB,crecBprev

!Parametros para el calculo termodinamico de la Ms

Double precision:: coefMs,MstermodC
Integer:: contMstermod

!Parametros para el calculo con formulas de Bs y Ms

|
!

Double precision:: Ms, Bs

!

!Creo ficheros para la salida del programa

Isalida xn que es lo que se ha llamado Sb en el modelo, es decir, superficie de borde de grano austenitico
locupada por bainita en cada instante.

open (unit=10,file="Evol t de Sb a la Tisot.dat")

write (10,*) 'Tiempo(s) Sb(micras**2)'

Isalida yn que es la evolucion de la fraccion de volumen de bainita normalizada a vmax nucleada en borde
!de grano austenitico, por autocatalisis y total.

open (unit=20,file="Evol t de Vbg-Vba-Vbt NORM A 1 a la Tisot.dat")

write (20,*) 'Tiempo(s) Vbg(norm) Vba(norm) Vbt(norm)'

Isalida zn que es la evolucion de la fraccion de volumen de bainita normalizada a vmax nucleada en
Isubunidad

open (unit=50,file="Otros Parametros Importantes.dat")

levolucion de la concentracion de C de la austenita residual y de la fuerza motriz maximade nucleacion
Icalculada a partir del contenido en C de la austenita residual.

open (unit=70,file="Evol t de Xgamma y DGm a la Tisot.dat")

write (70,*) 'Tiempo(s) Xgamma(fm) DGm(J/mol)'

Isalidas de fraccion de volumen de bainita formada sin normalizar a vmax.

open (unit=90,file="Evol t de Vbg-Vba-Vbt a la Tisot.dat")

write (90,%) 'Tiempo(s) Vbg(real) Vba(real) Vbt(real)'

Isalidas de Nbg y Nba, que proporcionan los lugares de nucleacion por unidad de superficie y volumen de
lgrano austenitico respectivamente.

open (unit=100,file="Evol t de Nbg y Nba la Tisot.dat")

write(100,*) 'Tiempo(s) Nbg(micras**-2) Nba(micras**-3)'

Isalidas de Ibg e Iba, que son las velocidades de nucleacion de bainita por unidad de superficie y volumen
!de grano austenitico, respectivamente

open (unit=110,file="Evol t de Ibt ¢ Iba a la Tisot.dat")

write (110,*) 'Tiempo(s) Ibg(micras**-2) Iba(micras**-3)'

Isalidas de Bs

open (unit=120,file="Bs-Mediante Formulas.dat")

Isalidas de Ms

open (unit=130,file="Ms-Mediante Termodinamica y Formulas.dat")

Isalida que se abre de todos modos, y que proporciona el tiempo que se tarda en alcanzar una Vbtotal (no
Inormalizada) pedida

open (unit=140,file="Tiempo-Vb Total Pedida.dat")

write(140,*) 'Tiempo(s) ~ Vbpedida(real)'

Isalida de las funciones GN y Gmaax en funcion de la temperatura para criterios de nucleacion

open (unit=150,file="Evol Tpra de GN y DGm.dat")

write(150,*) 'Tpra(®C)  GN(J/mol) DGm(J/mol) Nucleacion?'

Isalida de los resultados de la aplicacion de los criterios de nucleacion y crecimiento de Bhadeshia.
!Incluyendo establecimiento de BS y WS segun tales criterios

open (unit=160,file="Criterios Termod de Nucl y Crec.dat")

Isalida de la funcion FPRO (DGg-ag) en funcion de la temperatura para criterio de crecimiento de la W.
open (unit=170,file="Evol Tpra de DGg-ag y StrainW.dat")

write(170,*) 'Tpra(°C) DGg-ag(J/mol) StrainW(J/mol) CrecimientoFW?'

Isalida de la funcion FT0 (DGg-g) en funcion de la temperatura para criterio de crecimiento de la B

open (unit=180,file="Evol Tpra de DGg-a y StrainB.dat")

write(180,%) '"Tpra(°C) DGg-a(J/mol) StrainB(J/mol) CrecimientoB?"

'Y un fichero para introducir datos de entrada (composicion quimica, tga, TempC, opcion!de calculo para Vbmax y
lopcion de calculo para tiempo que se tarda en alcanzar una fraccion!de volumen determinada.
open (unit=60,file="inputs.dat")
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!

hplank=6.6260755D-34 IConstante de Plank (J s)

kb=1.380658D-23 !Constante de Boltzmann (J/K)
pi=3.141592654 IPi
R=8.31451D+00 !Constante R (J mol / K)

!
!
!

!Lectura de la composicion quimica de entrada en wt.%

ISolo se introducen los 13 primeros elementos porque el numero 14 es el Fe y su
Iconcentracion la calcula la subrutina correspondiente.

Read(60,*) Xwt(:13)

'Y la pasamos a fraccion molar con la subrutina wtafmol

call wtafmol(Xwt,Xmf)

|
|

P CONSTANTES RELACIONADAS CON EL ESTADO DEL SISTEMA %
!

Temperatura
Read(60,*) TempC !Lectura de la temperatura en centigrados desde el fichero de entrada.
TempK = TempC + 273 !Calculo de la temperatura en unidades Kelvin

frec=kb*TempK/hplank !frecuencia (1/s)

|
|

praxxak CONSTANTES RELACIONADAS CON LA GEOMETRIA DEL SISTEMA *#*###:
!

! Incluimos en este apartado:
! - Variables relacionadas con el TGA:
Lectura del tamafio de grano austenitico desde el archivo de entrada (micras)
Read(60,*) dgamma
!Calculo de otros parametros relacionados a partir de dgamma
En el tetrakaidecahedro uso el valor de la arista mayor como referencia de igual modo que en el caso
esferico se usa el radio

agamma = dgamma/(sqrt(8.)) Imicras
Sgamma = (6+sqrt(32.))*(agamma**2) Imicras**2
Vgamma = (sqrt(128.))*(agamma**3) Imicras**3
Svgamma =Sgamma/Vgamma !micras**(-1)

! - Variables relacionadas con el tamafio de placa. Tomando el dato de thickness procedente de Matsuda-Bhadeshia
12003, que a su vez referencia a Parker 1997:

bu = 0.2*(TempK-528)/150 Imicras
cu = 10*(TempK-528)/150 Imicras
au = 10*(TempK-528)/150 Imicras
u =au*bu*cu Imicras**3
Su =bu*cu Imicras**2

Escritura de variables determinadas hasta ahora en el archivo de salida
call writeoutl(Xwt,Xmf, TempC,TempK,dgamma,Sgamma,Vgamma,bu,cu,au,u,Su)

!
!
¥##% FRACCION MAXIMA DE VOLUMEN DE BAINITA QUE SE PUEDE FORMAR****
Pkt ko DE ACUERDO CON LAS CURVAS TO Y T sttt e

**#Y SUPERFICIE DE GRANO MAXIMA QUE SE PUEDE OCUPAR CON BAINITA *#**
!

!Para estos calculos se necesita la composicion qumica del material en fraccion molar, que ya se ha calculado antes
!La fraccion maxima de volumen de bainita que se puede formar se calcula a partir de la curva TO o T'0.
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!En el archivo de entrada se pide al usuario que introduzca 0 si quiere que el calculo se realice con la curva
ITO; 1, si se prefiere usar la curva T0400 y 2 si se va a introducir el valor de Vbmax experimental.
read(60,*),num,Vbmaxexp
'Vmax esta dada por Vmax = (xt0-xmed)/(xt0-s) Para el caso en el que se use la curva TO
10 por Vmax = (xt'0-xmed)/(xt'0-s) Para el caso en el que se use la curva T'0
!A continuacion se calculan los paramtros necesarios para obtener Vmax a partir de cada uno de los
Icriterios indicados.
!Concentracion de C atrapado en la ferrita bainitica en solucion solida suponiendo bainita superior

sC=0.00116151 !Fraccion molar
!Energia de deformacion asociada a la transformacion bainitica
strain=400.00D+00 1J/mol

Iconcentracion nominal de C en fraccion molar
XmfC=Xmf{(1)
'DHgamma
Hg=38575.0D0
!DHalfa
If (TempK.LE.1000.0) then
H1=105525
else
H1=111918
endif
!DSgamma
Sg=13.48D0
!DSalfa
If (TempK.LE.1000.0) then
S1=45.34521
else
S1=51.44
endif
!Energia de interaccion C-C en la austenita - se calcula con la subrutina Map_Steel Omega2
!Pero modificada y adaptada a nuestros inputs. Ver texto de la propia subrutina.
CALL Map_Steel _Omega2mod(Xmf,W,T10,T20)
!Energia de interaccion C-C en la ferrita
W1=48570.0D0
Parametro Aj. Depende de W, que es la energia de interaccion C-C en la austenita y se calcula
Icon la subrutina map_steel omega. W se calcula en el programa principal
AJ=1-DEXP(-W/(R*TempK))
!Parametro Ajl. Depende de W1
AJ1=1-DEXP(-W1/(R*TempK))
!Se necesita ejecutar Map_Steel Energy2 para obtener un termino necesario para el cambio en la
lenergia libre para la transformacion de austenita a ferrita de la misma composicion. Para ello se
Inecesitan los terminos T10 y T20 que se han calculado con la subrutina Map_ Steel Omega?2.
!Este valor F se necesita mas tarde en la funcion que calcula Vmax para proporcionar los valores
!de concentracion de C en austenita siguiendo TO y T'O...
F=Map_Steel Energy2(TempK,T10,T20)
!Calculo de la fraccion vol bainita maxima de esa composicion
!Aplico la misma metodologia seguida en mucg73.
!Inicializo algunos valores
Xt0=0.07D0
Xt0400=0.06D0
dft0=40.0
t0400=20.0
!Utilizando curva TO (metodo de Newton)
Do while (dabs(dft0).gt.10)
dft0=Map_Steel FtO1(Hg,Sg,XT0,TempK,W,W1,HI1,S1,F,Aj,Aj1,R)
g9=Map_Steel G91(XT0,TempK,W,W1,H1,S1,F,Hg,Sg,Aj,Ajl)
Xt0=Xt0-dft0/g9
enddo
!Utilizando curva T'0 (metodo de Newton)
Do while (dabs(ft0400).gt.10)
ft0400=Map_Steel FtO1(Hg,Sg,XT0400,TempK,W,W1,H1,S1,F,Aj,Aj1,R)+400.0
£9400=Map_Steel_G91(XT0400,TempK,W,W1,H1,S1,F,Hg,Sg,Aj,Ajl)
Xt0400=Xt0400-{t0400/g9400
enddo
!Calculo Vbmax segun el metodo elegido
if (num==0) then
Vbmax=(Xt0-XmfC)/(Xt0-sC)
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end if
if (num==1) then
Vbmax=(xt0400-XmfC)/(xt0400-sC)
else
Vbmax=Vbmaxexp
endif
!Veamos si se quiere ademas conocer el tiempo que se tarda en alcanzar una determinada fraccion de volumen. Si
Inumt=0, se esta solicitando dicho calculo. Contador es un parametro que vale cero si aun no se ha establecido el
Itiempo correspondiente a la Vb pedida.
contador=0
read(60,*),numt,Vbpedida
!Final del calculo
!Segun se dijo en el modelo, Sbmax en principio se va a elegir como el menor de las dos siguientes limitaciones. La
!menor de las siguientes restricciones:
! Sbmax < Sgamma o Sbmax < (vBmax*Vgamma)/au
!Calculo ambas restricciones:
Sbmax 1=Sgamma
Sbmax2=(vbmax*Vgamma)/au
!Establezco como Sbmax la menor de ambas:
if (Sbmax1.LT.Sbmax2) then
Sbmax=Sbmax1
else
Sbmax=Sbmax2
endif
!Escritura de datos en el archivo de salida
call writeout2(num,sC,XmfC,Hg,H1,Sg,S1,W,T10,T20,W1,AJ,AJ1,F,XT0,XT0400,
Vbmax,Vbmaxexp,Sbmax1,Sbmax2,Sbmax)

!
!
!
kst ksk sk RESOLUCION SISTEMA RUNGE-KUTTA. 3% skttt s
!
!

ICalculo de valores de fraccion de volumen con R-K
write(50,*) 'Comienza la resolucion de las ecuaciones del sistema'
!Establezco el salto temporal h
10jo, porque el salto es muy importante. A veces un error de overflow en la salida
!puede deberse solo a que el h no ha sido suficientemente fino
h=1
write(50,*) '--- Salto temporal establecido ', h
|Establezco el tiempo inicial t0 y el final
t0=0.0
tf=20000
write(50,*) '--- Tiempo final establecido ', tf
!Calculo el numero de saltos que habra nf
nf=(tf-t0)/h
lInicializo Xmfnew, al que se le ira aplicando paraequlibrio
Xmfnew=Xmf
|Comienzan las iteraciones temporaleg™ s kst ot otk ok dok
DO n=0,nf,1
!Iteracion en el tiempo
tn=t0+n*h
if (n==0)then
xn=0.0
yn=0.0
zn=0.0
suman=0.0
xgamma=XmfC
endif

!
!

Ptk CALCULO DE VELOCIDADES DE NUCLEACION IBG E [BA  #cks stk
!

!Calculo de la velocidad de nucleacion de subunidades en borde de grano.
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100

200

!Constantes necesarias de ajuste
!Comun a ambos calculos

ICalculo de la concentracion de C en la austenita residual en cada tn
call Calexgamma(num,suman,sC,xT0,xT0400,XmfC,Xgamma,n)
'Para cada valor de concentracion de C en la austenita residual,
Icalculo un valor de energia maxima de nucleacion DGm
!Introduzco el paraequilibrio, con el nuevo Xgamma, que
lesta en m.f.
Y necesito la nueva concentracion de aleantes en mf. Lo
thagode acuerdo con el programa paraeq.f90
!La nueva concentracion de Xmf(1) es Xgamma
Xmfnew(1)=Xgamma
!Condicion de paraequilibrio en el bulk. Ref:Elemento m
Do m=2,14
If (Xmfnew(m) .GT. 0.0) then
goto 100
endif
enddo
Cond(1)=0.0
do k=2,14
Cond(k)=Xmfnew(k)/Xmftnew(m)
enddo
!Calculo nueva concentracion de m
SumCond=0.0
do k=2,14
sumCond=sumCond+Cond(k)
end do
Xmfnew(m)=(1-Xmfnew(1))/sumCond
'Y calculo todas las demas concentraciones
do k=m+1,14
Xmfnew(k)=Cond(k)*Xmfnew(m)
enddo
La modificacion de la concentracion de aleantes se tiene
en cuenta en:
- W, que se calculo al determinar Vbmax pero se debe
ahora repetir a cada paso
CALL Map_Steel Omega2mod(Xmfnew,W,T10,T20)
I- Consecuentemente, AJ
AJ=1-DEXP(-W/(R*TempK))
- Y F, que por depender de T10 y T20
F=Map_Steel_Energy2(TempK,T10,T20)
|- Tambien se necesita AFe
AFE=MAP_STEEL AFEG(Xgamma,Al)
I- Llamar a esta subrutina, que da Al y A
call Map_Steel Gmaax(al,a,wl,f,r,tempK,X,AFe,H1,S1)
I-'Y por fin gmaax
gmaax=R*TempK*(A1-A) 1J/mol

!Particular del calculo de la velocidad de nucleacion en borde de grano

Constante Knbg en numero de sitios de nucleacion de Ibg
Knbg=1.0D-10

ICalculo del numero de lugares de nucleacion

call CalcNbg(Knbg,Sbmax,xn,Su,Sgamma,Nbg)
IConstantes Kebg y K2ebg en energia de activacion de Ibg
Kebg=38

K2ebg=130000 !'Qdc en Mod5e es 131300 J/mol
Velocidad de nucleacion
Ibg=Nbg*frec*exp(-Kebg*gmaax/(R*tempK))*exp(-
K2ebg/(R*TempK))*exp(0/(R*TempK))

!Particular del calculo de la velocidad de nucleacion en subunidad

IConstante Knba en numero de sitios de nucleacion de Iba
Knba=2.0D-10

!Calculo del numero de lugares de nucleacion

call CalcNba (Knba,xn,Vgamma,au,bu,cu,ap,bp,cp,nu,Nba,Vbmax)
!Constante Keba y K2eba en energia de activacion de Iba

Keba=38

K2eba=130000 !Qdc en Mod5e es 131300 J/mol

Velocidad de nucleacion
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el grano

Iba=Nba*frec*exp(-Keba*gmaax/(R*tempK))*exp(-
K2eba/(R*TempK))*exp(0/(R*TempK))

1** CALCULO DE PARAMETROS NECESARIOS EN EL SISTEMA DE ECUACIONES ***
PexEx RELACIONADOS CON LA TRANSFORMACION OBJETO DE ESTUDIQ 4%

!Calculo de an,bn,cn,dn. Como se describe en las funciones:
l---- an = Sbmax es la maxima superficie que se puede ocupar con bainita en

! austenitico.
an = Sbmax

l---- bn = Su * Ibg * Sgamma

! donde:

! Su: superficie de placa de bainita en contacto con el grano austenitico

! e igual a bu*cu

! Ibg: velocidad de nucleacion de placas en borde de grano austenitico

! por unidad de superficie de grano austenitico

! Sgamma: superficie de grano austenitico.

bn = Su*Ibg*Sgamma

l---- cn = (u*Ibg*Sv)/vbmax

! donde:

! u: volumen de una placa de bainita, igual a au*bu*cu.

! Ibg: velocidad de nucleacion de placas en borde de grano austenitico

! por unidad de superficie de grano austenitico.

! Sv: superficie por unidad de volumen de grano austenitico.

! Calculado como resultado de Sgamma/Vgamma.

! vbmax: fraccion de volumen maxima de bainita que se puede

! formar.

cn = (u*Ibg*Svgamma)/vbmax

l---- dn = (u*Iba)/vbmax

! donde:

! u: volumen de una placa de bainita, igual a au*bu*cu.

! Iba: velocidad de nucleacion de placas en subunidad por unidad de
volumen de grano austenitico.

! Sv: superficie por unidad de volumen de grano austenitico.

! Calculado como resultado de Sgamma/Vgamma.

! vbmax: fraccion de volumen maxima de bainita que se puede

! formar.

dn = (u*Iba)/vbmax

lescritura en archivo de salida
call writeout3(n,an,bn,cn,dn)

Ptk CALCULO DE RESULTADOS DEL SISTEMA DE ECUACIONES  #sdicnsdor

if (n.GT.0) then

knl=func(tn,xn,yn,zn,an,bn)

jnl=gunc(tn,xn,yn,zn,an,cn)

In1=hunc(tn,xn,yn,zn,dn)
kn2=func(tn+0.5%h,xn+0.5*h*kn1,yn+0.5*h*jn1,zn+0.5*h*In1,an,bn)
jn2=gunc(tn+0.5%h,xn+0.5*h*kn1,yn+0.5*h*jn1,zn+0.5*h*In1,an,cn)
In2=hunc(tn+0.5%h,xn+0.5*¥h*kn1,yn+0.5*h*jn1,zn+0.5*¥h*In1,dn)
kn3=func(tn+0.5*h,xn+0.5*h*kn2,yn+0.5*h*jn2,zn+0.5*h*In2,an,bn)
jn3=gunc(tn+0.5%h,xn+0.5*h*kn2,yn+0.5*h*jn2,zn+0.5*h*In2,an,cn)
In3=hunc(tn+0.5%h,xn+0.5*¥h*kn2,yn+0.5*h*jn2,zn+0.5*¥h*In2,dn)
kn4=func(tn+h,xn+h*kn3,yn+h*jn3,zn+h*In3,an,bn)
jnd=gunc(tn+h,xn+h*kn3,yn+h*jn3,zn+h*In3,an,cn)
In4=hunc(tn+h,xn+h*kn3,yn+h*jn3,zn+h*In3,dn)
xn=xn+(h/6.)*(kn14+2*kn2+2*kn3+kn4)
yn=yn+(h/6.)*(jn1+2*jn2+2*jn3+jn4)
zn=zn+(h/6.)*(In1+2*In2+2*In3+In4)
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suman=yn-+zn
endif
Vbg=yn*Vbmax
Vba=zn*Vbmax
Vbtotal=suman*Vbmax
if (numt==0) then
if (contador==0)then
if (Vbpedida.GT.Vbmax) then
contador=1
write(140,*) 'La fraccion de volumen pedida es mayor que la
maxima'
write(140,*) 'La fraccion maxima es'
write(140,*) Vbmax
write(140,*) 'y la pedida es'
write(140,*) Vbpedida
end if
if (Vbtotal. GE.Vbpedida) then
contador=1
tVbpedida=tn
write (140,'(f13.7,f10.5)") tVbpedida,Vbpedida
end if
end if
end if

!
!

prxkssx ESCRITURA DE RESULTADOS EN ARCHIVOS DE SALIDA skt
!

call writevol(tn,xn,yn,zn,suman,xgamma,gmaax, Vbg,Vba,Vbtotal, Nbg,Nba,Ibg,Iba)
END DO
call writeout4(Knbg,Knba,Kebg,Keba,K2ebg,K2¢eba)
!
!
!

!A continuacion realizamos otros calculos muy interesantes

|
|

prxskix CRITERIO DE NUCLEACION DE LA BAINITA O F. WIDMANSTATTEN *##%%%
!

!Calculo de la temperatura de nucleacion displaciva. Llamemosle TH
!Para ello calculamos la funcion de nucleacion en un amplio rango de temperaturas
Ipartiendo desde la temperatura alta hacia una baja
!Despues calculams DGm en el mismo rango de temperaturas
!Posteriormente se comparan las temperaturas para las cuales DGm es menor que GN
!'Veamos:
!Calculo de GN y DGm para un rango de temperaturas y escribo los resultados en un
Ifichero de salida. GN sale de la siguiente referencia.
thttp://www.msm.cam.ac.uk/phase-trans/2004/nucleation.mateo.2004.pdf
ITengo que inicializar algunos contadores
contTWC=0
contTHC=0
DO TstepK=1173,473,-5 T en K
nuclprev=nucl
!Funcion universal de nucleacion
GN=3.5463*TstepK-3499.4 !En J/mol, y la Temp en K
!Calculo de DGm para cada temperatura correspondiente a la concentracion nominal de C del
Imaterial. El procedimiento de calculo esta explicado mas arriba en el propio programa principal
IDebo calcular de nuevo lo correspondiente a la concentracion inicial pues se renombro al tener
len cuenta el cambio en concentracion de aleantes debido al paraequilibrio.La modificacion de la
Iconcentracion de aleantes se tiene en cuenta en:
CALL Map_Steel _Omega2mod(Xmf,W,T10,T20)
AJ=1-DEXP(-W/(R*TstepK))
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gmaax=R*TempK*(A1-A)
AJ1=1-DEXP(-W1/(R*TstepK))
AFE=MAP_STEEL AFEG(XmfC,AJ)
F=Map_Steel Energy2(TstepK,T10,T20)
call Map_Steel Gmaax(al,a,wl,fr,TstepK,X,AFe,H1,S1)
GmaaxTstepK=R*TstepK*(A1-A) 1J/mol
!Paso la temperatura a grados centigrados
TstepC=TstepK-273
!Comparo los valores de Gn y GmaaxTstepK. La condicion de nucleacion se verifica si
IDGmM<GN. Asi, restamos GN-DGmy si el valor es positivo, se cumple la nucleacion
RestaNucl=GN-GmaaxTstepK
if (RestaNucl.GE.0.0) then
nucl=TRUE.
else
nucl=.FALSE.
endif
if (TstepK /= 1173) then
IDistinguimos varios casos a partir de la segunda iteracion en temperatura, pues
!la primera daba problemas
!1. Caso en que se pasa de nucl=true a nucl=false, en ese caso tendremos probablemente
! dos cruces de ambas curvas. El cruce superior se llamara TW y el inferior TH.
! Aqui estamos aun en el caso superior
if (cont TWC==0) then
if (nuclprev==TRUE. .AND. nucl==FALSE.) then
TWC=TstepC
contTWC=1
end if
endif
12. Caso en que solo se pasa de nucl=false a nucl=true. La T actual sera la maxima en la
! que se verifique la cond de nucleacion, salvo que el caso if anterior también se
! haya cumplido
if (cont THC==0) then
if (nuclprev==FALSE. .AND. nucl==TRUE.) then
THC=TstepC
contTHC=1
end if
endif
!Escribo estos datos en un fichero de salida
write(150,'(f13.2,13.4,f13.4,L6)") TstepC,GN,GmaaxTstepK,nucl
endif
END DO
!Ahora tocamos TODOS LOS CASOS POSIBLES, que son que la condicion de nucleacion se
Iverifique siempre o no se verifique nunca, o haya TH o TH y TW. Directamente ira
lal archivo de salida.
write(160,*) "'
write(160,*) '*** CRITERIOS DE NUCLEACION **%*'
write(160,*) "'
write(160,*) 'Resultados:'
write(160,*) "'
if (contTWC==1 .AND. contTHC==1) then
write(160,*) 'Las graficas GN y DGm se cruzan dos veces'
end if
write(160,*) "'
if (contTWC==0) then
write(160,*) 'No hay TW, las graficas GN y DGm no se cruzan dos veces'
else
write(160,*) 'La temperatura TW, por debajo de la cual no se verifica la condicion &
de nucleacion a altas temperaturas es, en °C'
write(160,*) TWC
write(160,*) 'Esta situacion es algo excepcional y no influye en lo que ocurre a bajas temperaturas'
end if
write(160,*) "'
if (contTHC==0) then
write(160,*) 'No hay TH, las graficas GN y DGm no se cruzan nunca'
if (nucl==TRUE.) then
write(160,*) 'Se verifica la condicion de nucleacion para todas las temperaturas vistas'
else
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write(160,*) 'No se verifica la condicion de nucleacion para ninguna de las temperaturas vistas'

endif

else

write(160,*)'La temperatura TH por debajo de la cual W o B pueden nuclear, es'

write(160,¥) THC
endif
write(160,*) "'
write(160,*) 'Ojo, porque los criterios aqui seguidos son similares a los del mucg73 aunque en ese programa se
compara GN con FPRO, y no con DGm de acuerdo con el criterio de las tangentes paralelas. Por este motivo, estas
temperaturas pueden ser aqui diferentes que en el mucg73.'

!
!
prataix CRITERIOS DE CRECIMIENTO DE LA BAINITA O F. WIDMANSTATTEN ####*

Pk INCLUIDO TAMBIEN EL CALCULO TERMODINAMICO DE LA MS ###s#icxs®
!

!Veamos ahora los criterios de crecimiento de ambas fases.
!La bainita podra crecer si puede nuclear y si DGg-a < -400 J/mol
ly la ferrita Widmanstatten podra crecer si puede nuclear, no se verifica la
Icondicion de crecimiento de la bainita y se verifica que DGg-ag < -50 J/mol
!Inicializo contadores y algunos valores
contWsC=0
contfpro=0
contBsC=0
contMstermod=0
!De nuevo, comenzamos la iteracion en temperatura
do TstepK=1173,473,-5 T en K
TstepC=TstepK-273
fproprev=fpro
crecWprev=crecW
crecBprev=crecB
!Condicion de crecimiento de la ferrita Widmanstatten:
!DGg-ag es igual a lo que en mucg73 1lamaban FPRO. Lo calculamos
AJ=1-DEXP(-W/(R*TstepK))
AJ1=1-DEXP(-W1/(R*TstepK))
AFE=MAP_STEEL_AFEG(XmfC,AlJ)
F=Map_Steel Energy2(TstepK,T10,T20)
a=map_steel cg(XmfC,TstepK,W,R)
!Calculo de xeq, que no se muy bien que es. Sacado de mucg73 algo modificado.
linicializo
xeq=0.2D0
Icalculo
teq=R*TstepK*map_steel afeg(xeq,aj)-F
do while (dabs(teq).gt.1.0)
teq=R*TstepK*map_steel afeg(xeq,aj)-F
eteq=map_steel dafeg(xeq,aj)*R*TstepK
xeq=xeq-teq/eteq
end do
lya tengo xeq, sigo calculando
aeq=map_steel cg(xeq,TstepK,W,R)
afeq=map_steel afeg(xeq,aj)
fpro=R*TstepK*(XmfC*(AEQ-A)+(1-XmfC)*(afeq-afe))
if (contfpro==0) then
fproprev=fpro
contfpro=1
endif
'Y esto se compara con -50. Definimos
strainW=-50 !J/mol
'Y hemos de comparar ambos valores como se ha hecho en el criterio de nucleacion.
!La W crece si DGg-ag < -50 J/mol. Definimos strainW-DGg-ag que si es positivo, puede crecer
ly si es negativo, pues no.
RestaCrecW=strainW-fpro
if (RestaCrecW.GT.0) then
crecW=TRUE.
else
crecW=FALSE.
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endif
!La Ws sera la mayor temperatura a la que se verifica el crecimiento.
!0jo, porque hay un rango de temperaturas altas en las que fpro es negativa, si, pero
!se hace menos negativa conforme se baja en temperatura. Este rango de temperaturas
Ise debe evitar en el calculo
RestaFpro=Fproprev-Fpro
if (contWsC==0) then
if (RestaFpro.GT.0) then
if (crecWprev==_FALSE. .and. crecW==TRUE.) then
WscrecC=TstepC
ContWsC=1
endif
endif
endif

write(170,'(f13.2,13.4,f13.4,L12)") TstepC,Fpro,strainW,crecW
!Condicion de crecimiento de la bainita:

end do

write(160,*) "

!La bainita podra crecer si puede nuclear y si DGg-a < -400 J/mol
!Es lo que se llama FTO en el mucg73
ftO=map_steel ftol(Hg,Sg,XmfC,TstepK,W,W1,H1,S1,F,Aj,aj1,R)
'Y esto se compara con -400
StrainB=-400
'Y hemos de comparar ambos valores como se ha hecho en el criterio de nucleacion.
!La B crece si DGg-a < -400 J/mol. Definimos strainB-DGg-a que si es positivo, puede crecer y si
les negativo, no.
RestaCrecB=strainB-ft0
if (RestaCrecB.GT.0) then
crecB="TRUE.
else
crecB=.FALSE.
endif
!La Bs sera la mayor temperatura a la que se verifica el crecimiento.
if (contBsC==0) then
if (RestaFpro.GT.0) then
if (crecBprev==_FALSE. .and. crecB==-TRUE.) then
BscrecC=TstepC
ContBsC=1
endif
endif
endif
write(180,'(f13.2,f13.4,f13.4,L12)") TstepC,Ft0,strainB,crecB
1----CALCULO TERMODINAMICO DE LA MS
[J—
I----Aprovecho este bucle aun y el calculo de ft0 para determinar la Ms termodinamica.
1----Seguiremos un calculo similar al llevado a cabo en mucg73 pero siguiendo otro
l----procedimiento. Me explico. Mucg73 realiza un ajuste lineal de DGg-a con la
l----temperatura y despues calcula la temperatura para la que DGg-a vale el resultado
1----de la formula -1120.0-10568.0*XmfC+94.1. Aqui haremos el mismo calculo pero
1----sin realizar el ajuste lineal.
coefMs=-1120.0D+00-10568.0D+00*Xmf{C+94.1D+00
if(coefMs>ft0 .and. contMstermod==0) then
MstermodC=TstepK-273
contMstermod=1
endif

write(130,'(A,19.3)") 'La Ms calculada segun criterios termodinamicos es en °C', MstermodC
write(130,*) "'

write(160,*) "*** CRITERIOS DE CRECIMIENTO ***'

write(160,%) "'

write(160,*) 'Resultados:'

write(160,%) "'

write(160,*) 'La temperatura por debajo de la cual la W es capaz de crecer es, en °C'
write(160,*) WscrecC

write(160,*) 'La temperatura por debajo de la cual la B puede crecer es, en °C'
write(160,*) BscrecC
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!
!
P INTERPRETACION DE LOS CRITERIOS DE NUCLEACION Y CRECIMIENTO ***
!

write(160,*) "'
write(160,*) '*** INTERPRETACION ***!
write(160,*) "'
write(160,*) '"Todas las temperaturas dadas en °C'
write(160,*) "'
!En el rango de bajas temperaturas
!Si no hay THC, es decir, contTHC=0 puede ser debido a que las condicion de nucleacion
! se verifica siempre o nunca.
1*Si nucl==FALSE Nunca se verifica la nucleacion y entonces no hay ni Bs ni Ws
1*Si nucl==TRUE Siempre se verifica la nucleacion y entonces
1*Si BscrecC>WscrecC, no hay Ws y Bs=BscrecC
1*Si BscrecC<WscrecC, hay Bs y Ws 'y Ws=WscrecC y Bs=BscrecC
ISi si hay THC, es decir, contTHC=1, entonces se pueden dar los siguientes casos.
ISi THC>BscrecC, hay un rango de temperaturas en el que la bainita podria nuclear,
Ipero no crecer. En este caso Bs=Bscrec
1* Si ademas THC>WscrecC, hay que comparar la WscrecC con la BscrecC
I1Si WscrecC>BscrecC,hay un tramo en el que la FW
Ipuede nuclear y crecer
len este caso Ws=Wscrec
1* Si ademas THC<WscrecC, hay un tramo en el que la Widmanstaten puede
nuclear
!y crecer justo debajo de THC y hasta la Bs. En este caso Ws=THC
1Si THC<Bscrec, la FW no tendré oportunidad de crecer en los rangos inferiores de
Itemperatura y Bs=THC
1Asi:
if (cont THC==0) then
if (nucl==FALSE.) then
write(160,*) 'No se verifica la condicién de nucleacion a ninguna temperatura.'

else
write(160,*) 'Se verifica la condicion de nucleacion a todas las temperaturas.'
write(160,*) '"Luego:'
if (BscrecC>WscrecC) then
write(160,*) 'Como Bscrec>Wscrec, no hay Ws y la Bs es',BscrecC
else
write(160,*) 'Como Wscrec>Bscrec, hay Ws y Bs:'
write(160,'(A,9.3)") 'La Bs es',BscrecC
write(160,'(A,19.3)") 'Y la Ws es',WscrecC
endif
end if
else
if(THC>BscrecC) then
write(160,*) 'Como THC>BscrecC, la Bs esta dada por la Bscrec, que es',BscrecC
if (THC>WscrecC) then
if (WscrecC>BscrecC) then
write(160,*) 'Como THC>WscrecC>BscrecC, hay Ws y estd dada
por Wscrec, que es',WscrecC
else
write(160,*) 'Como ademas BscrecC>WscrecC, no hay Ws'
endif
else
write(160,'(A,19.3)") 'Como Wscrec>THC, hay Ws y esta dada por la THC, asi
Ws=', THC
endif
else
write(160,'(A,19.3)')'Como THC<BscrecC, la Bs esta dada por la THC, asi Bs=',THC
write(160,*)'A la FW no se le permite entonces nuclear a bajas temps'
endif
endif

write(160,*) "'
1Y a altas temperaturas:
1*si TWC>WscrecC, se verifica la nucleacion por encima de TWC y el crecimiento por

ldebajo de Wscrec. No hay tramo de FW a altas temp

178



1*si TWC<WscrecC, se verifica la nucleacion por encima de TWC y el crecimiento por
!debajo de Wscrec. Entonces si hay tramo de FW a altas temperaturas y definimos
ILimSupWs=WscrecC y LimInfWs=TWC
if (cont TWC==0) then
write(160,*) 'No se verifica de nuevo la condicion de nucleacion a altas temperaturas'

else
write(160,*) 'La condicion de nucleacion se verifica de nuevo a altas temperaturas'
if (TWC>WscrecC) then
write(160,*) 'Pero como TWC>WscreC, la W no tiene oportunidad de crecer,
luego no hay FW a altas temperaturas'
else
write(160,*) 'Ademas, TWC<WscrecC, hay un tramo de temperaturas en
donde la FW puede nuclear y crecer, este tramo es:'
write(160,'(A,19.3)") 'Limite inferior para la formacion de FW =, TWC
write(160,'(A,f9.3)") 'Limite superior para la formacion de FW=', WscrecC
endif
endif

!
!

**#* CALCULO DE LAS TEMPERATURAS BS Y MS CON FORMULAS EMPIRICAS *#**
!

ISalvo que se indique lo contrario, las temperaturas estan todas en °C y

!las concentraciones en wt.%

!Calculos de temperaturas Bs:
write(120,'(A,19.3)") 'Resultados de Bs con formulas empiricas en °C'
1*% Steven et al. JISI, 1956, 183, 4, Aug, pp. 349-359. También en p.133 Steels
1Bs=830-270C-90Mn-37Ni-70Cr-83Mo
Bs=830-270*Xwt(1)-90*Xwt(3)-37*Xwt(5)-70*Xwt(4)-83*Xwt(6)
write(120,'(A,9.3)") '-- Formula de Steven et al', Bs
1** Zhao-Liu J.of Mat Sci. 36, 2001, 5045-5056
1Bs=630-45Mn-40V-35Si-30Cr-25Mo-20Ni-15W
Bs=630-45*Xwt(3)-40*Xwt(13)-35*Xwt(2)-30*Xwt(4)-25* Xwt(6)-20*Xwt(5)-15*Xwt(10)
write(120,'(A,19.3)") '-- Formula de Zhao et al', Bs
1** Bodnar. Met Trans A VoI20A, 1989, 1445-1460
1Bs=844-597C-63Mn-16Ni-78Cr
Bs=844-597*Xwt(1)-63*Xwt(3)-16*Xwt(5)-78*Xwt(4)
write(120,'(A,19.3)") '-- Formula de Bodnar et al',Bs

!Calculos de temperaturas Ms.

!Casi todas las formulas en Kung,Rayment.MetTransA 13A 1982 328-331
write(130,'(A,19.3)") 'Resultados de Ms con formulas empiricas en °C'
1** Payson y Savage.
IMs=499-308C-32.4Mn-27Cr-16.2Ni-10.8Si-10.8Mo-10.8W
Ms=499-308*Xwt(1)-32.4*¥Xwt(3)-27*Xwt(4)-16.2*Xwt(5)-10.8*Xwt(2)-10.8*Xwt(6)-10.8*Xwt(10)
write(130,'(A,19.3)') '-- Formula de Payson y Savage', Ms
1*% Carapella
IMs=496(1-0.62C)(1-0.092Mn)(1-0.033Si)(1-0.045Ni)(1-0.07Cr)(1-0.029Mo)(1-0.018W)(1+0.012Co)
Ms=496*(1-0.62*Xwt(1))*(1-0.092*Xwt(3))*(1-0.033*Xwt(2))*(1-0.045*Xwt(5))*(1-0.07*Xwt(4)) &

*(1-0.029*Xwt(6))*(1-0.018*Xwt(10))*(1+0.12*Xwt(7))

write(130,'(A,19.3)") '-- Formula de Carapella', Ms

1** Rowland and Lyle

1Ms=499-324C-32.4Mn-27Cr-16.2Ni-10.8Si-10.8Mo-10.8W
Ms=499-324*Xwt(1)-32.4*¥Xwt(3)-27*Xwt(4)-16.2*Xwt(5)-10.8*Xwt(2)-10.8*Xwt(6)-10.8*Xwt(10)
write(130,'(A,19.3)") '-- Formula de Rowland y Lyle', Ms

1*% Grange y Stewart

IMs=538-350C-37.7Mn-37.7Cr-18.9Ni-27Mo
Ms=538-350*Xwt(1)-37.7*Xwt(3)-37.7*Xwt(4)-18.9*Xwt(5)-27*Xwt(6)
write(130,'(A,19.3)") '-- Formula de Grange et al', Bs

1** Nehrenberg

IMs=499-292C-32.4Mn-22Cr-16.2Ni-10.8Si-10.8Mo
Ms=499-292*Xwt(1)-32.4*¥Xwt(3)-22*Xwt(4)-16.2*Xwt(5)-10.8*Xwt(2)-10.8*Xwt(6)
write(130,'(A,19.3)') '-- Formula de Nehrenberg', Ms

1*#% Steven y Haynes

IMs=561-474C-33Mn-17Cr-17Ni-21Mo
Ms=561-474*Xwt(1)-33*Xwt(3)-17*Xwt(4)-17*Xwt(5)-21*Xwt(6)
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write(130,'(A,19.3)) '-- Formula de Steven et al', Ms

1**% Andrew Lineal

IMs=539-423C-30.4Mn-12.1Cr-17.7Ni-7.5Mo

Ms=539-423*Xwt(1)-30.4*Xwt(3)-12.1*Xwt(4)-17.7*Xwt(5)-7.5*Xwt(6)

write(130,'(A,19.3)') '-- Formula de Andrew Lineal', Ms

1*% Andrew No Lineal

IMs=512-453C-16.9Ni-9.5Mo0+217CC-71.5CMn+15Cr-67.6CCr

Ms=512-453*Xwt(1)-16.9*Xwt(5)-9.5*Xwt(6)+217*Xwt(1)*Xwt(1)-71.5*Xwt(1)*Xwt(3) &
+15*Xwt(4)-67.6*Xwt(1)*Xwt(4)

write(130,'(A,19.3)") '-- Formula de Andrew No Lineal', Ms

!
|

!

contains
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1*** ECUACIONES DIFERENCIALES DEL SISTEMA A RESOLVER ***
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Function func(t,x,y,z,a,b)

implicit none

double precision::func,t,x,y,z,a,b

!Ecuacion para calcular Sbg (aqui, llamada 'x") en el modelo 5

!func=(1-x) !ecuacion simple

func=b*(1-x/a)

!En el programa principal, estas variables se corresponden con:

l---- x = xn es la superficie de grano austenitico ocupada con bainita en cada instante de tiempo. Tambien la
!llamamos Sbg en el modelo. INCOGNITA

l---- a = Sbmax es la maxima superficie que se puede ocupar con bainita en el grano austenitico.

l----b=Su * Ibg * Sgamma (es (micra**2)/t)

! donde:

! Su: superficie de placa de bainita en contacto con el grano austenitico e igual a bu*cu

! Ibg: velocidad de nucleacion de placas en borde de grano austenitico por unidad de superficie de grano
i austenitico

! Sgamma: superficie de grano austenitico.

end function

Function gunc(t,x,y,z,a,c)

implicit none

double precision::gunc,x,y,z,t,a,c

!Ecuacion para calcular la fraccion de bainita normalizada a la maxima que se puede formar nucleada en borde de
lgrano austenitico

lgunc=(1-y-z)*(1-x) !ecuacion simple

gunc=c*(1-y-z)*(1-x/a)

!En el programa principal, estas variables se corresponden con:

l---- y = yn es el volumen normalizado de bainita que se forma en superficie de grano austenitico. INCOGNINA.

l---- z = zn es el volumen normalizado de bainita que se forma en superficie de grano austenitico. INCOGNITA.

l---- x = xn es la superficie de grano austenitico ocupada con bainita en cada instante de tiempo. Tambien la

! llamamos Sbg en el modelo. INCOGNITA

l---- a = Sbmax es la maxima superficie que se puede ocupar con bainita en el grano austenitico.

l---- ¢ = (u*Ibg*Sv)/vbmax (es adimensional)

! donde:

! u: volumen de una placa de bainita, igual a au*bu*cu.

! Ibg: velocidad de nucleacion de placas en borde de grano austenitico por unidad de superficie de
! grano austenitico.

! Sv: superficie por unidad de volumen de grano austenitico. Calculado como resultado de

! Sgamma/Vgamma.

! vbmax: fraccion de volumen maxima de bainita que se puede formar.

end function

Function hunc(t,x,y,z,d)

implicit none

double precision::hunc,x,y,z,t,d

!Ecuacion para calcular la fraccion de bainita normalizada a la maxima que se puede formar
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! nucleada por autocatalisis en el modelo 5

Thunc=(1-y-z) !ecuacion simple

hunc=d*(1-y-z)

l---- y = yn es el volumen normalizado de bainita que se forma en superficie de grano austenitico. INCOGNINA.

1---- z = zn es el volumen normalizado de bainita que se forma en superficie de grano austenitico. INCOGNITA.

l---- x = xn es la superficie de grano austenitico ocupada con bainita en cada instante de tiempo. Tambien la
'llamamos Sbg en el modelo. INCOGNITA

l---- a = Sbmax es la maxima superficie que se puede ocupar con bainita en el grano austenitico.

l---- d = (u*Iba)/vbmax (es adimensional)

! donde:

! u: volumen de una placa de bainita, igual a au*bu*cu.

! Iba: velocidad de nucleacion de placas mediante autocatalisis por unidad de volumen de grano
! austenitico.

! Sv: superficie por unidad de volumen de grano austenitico. Calculado como resultado de

! Sgamma/Vgamma.

! vbmax: fraccion de volumen maxima de bainita que se puede formar.

end function
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*##% SUBRUTINA PARA PASAR DE %WT A FRACCION MOLAR #*#s##3*
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subroutine wtafmol(Xwt,Xmf)

implicit none

!0rden de los 14 elementos: C-Si-Mn-Cr-Ni-Mo-Co-Al-Cu-W-Ti-Nb-V-Fe

double precision:: Xwt(14),Xmf(14),Mol(14)

double precision::Sum,SumMol

integer::isuma

!Lectura de composicion quimica y paso a fraccion molar si se elige. La lectura de la composicion quimica se hace en

el programa principal. La composicion de entrada se ha introducido con el siguiente orden.

1'C-Si-Mn-Cr-Ni-Mo-Co-Al-Cu-W-Ti-Nb-V
Sum=0
Do isuma=1,13,1
Sum=Sum+Xwt(isuma)
Enddo
Xwt(14)=100-Sum
Mol(1)=Xwt(1)/12.011
Mol(2)=Xwt(2)/28.086
Mol(3)=Xwt(3)/54.938
Mol(4)=Xwt(4)/51.996
Mol(5)=Xwt(5)/58.693
Mol(6)=Xwt(6)/95.94
Mol(7)=Xwt(7)/58.933
Mol(8)=Xwt(8)/26.982
Mol(9)=Xwt(9)/63.546
Mol(10)=Xwt(10)/183.84
Mol(11)=Xwt(11)/47.867
Mol(12)=Xwt(12)/92.906
Mol(13)=Xwt(13)/50.942
Mol(14)=Xwt(14)/55.845
SumMol=0
do isuma=1,14,1

SumMol=SumMol+Mol(isuma)
enddo
do isuma=1,14,1
Xmf(isuma)=Mol(isuma)/SumMol

enddo

end subroutine wtafmol
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subroutine CalcNbg(Knbg,Sbmax,xn,Su,Sgamma,Nbg)
implicit none

double precision:: Nbg, Knbg, Sbmax, xn, Su, Sgamma
!La forma general de Ibg es:
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II=Nbg*frec*exp(-G*/RT)*exp(-Qc/RT)
!donde Nbg, numero de nucleos de b por u de sup, esta dado en cada instante de tiempo por
INbg=(Knbg*(Sbmax-xn)/Su)/Sgamma
!Se calcula:
Nbg=(Knbg*(Sbmax-xn)/Su)/Sgamma
end subroutine

3k sk sk sie ke sk sk sie ke sk sk st e sk sk st sk sk sk sk sk sk sk sk sk sk sk sieske sk sk sieske sk sk sieske sk sk stk sk sk stk sk sk kool sk skokokokoskokokoskoskok

3k she st st ke sfe sfe st ke she sfe st e she sfe sfe e she sfe sfe sk she she sfe sk she she sfe s she she sfe s sie she sfe sfe sk she sk sfe e she she sfe e ske she st s sk she stesieske sk skeokoskeoskoskok

subroutine CalcNba (Knba,xn,Vgamma,au,bu,cu,ap,bp,cp,nu,Nba, Vbmax)

implicit none

double precision::xn,Vgamma,Vb,au,bu,cu,ap,bp,cp,nbpcp,napbp,napcp,nu,Nba,Knba, Vbmax

!Numero de caras de subunidades de la pluma en contacto con austenita residual situadas

len la superficie frontal de la pluma, es decir, bp-cp
!la superficie que ocupa la unica pluma que se considera en el modelo en el borde de grano austenitico entre
!la superficie que ocupa cada placa de bainita da lugar al numerode placas en borde de grano austenitico, es
!decir, nbpcp=Sbg/(bu-cu)
nbpcp=xn/(bu*cu)

!Numero de caras de subunidades de la pluma en contacto con la austenita residual situadasen una de las caras ap-bp
!Para calcular la superficie de una de las caras ap-bp de la pluma se necesita la propia longitud de la pluma
lap, que se calcula como Vb/Sbg, siendo Vb el volumen de la pluma de bainita en borde de grano, y se
Icalcula como Vb=suman*Vbmax*Vgamma
Vb=suman*Vbmax*Vgamma
if (xn==0) then

ap=0
else
ap=Vb/xn
endif
!La longitud bp o cp (se ha considerado la placa de base cuadrada) se calcula como
!la raiz cuadrada de la superficie Sbg
bp=DSQRT(xn)
cp=bp
Ya se tienen ap y bp, luego el numero de subunidades en una de esas caras esta dado por
!la relacion napbp=(ap-bp)/(au-bu)
napbp=(ap*bp)/(au*bu)

!De igual modo se calcula el numero de subunidades en una de las caras ap-cp:
napcp=(ap*cp)/(au*cu)

!La suma de todas las caras de subunidades en contacto con la austenita residual:
nu=nbpcp+2*napbp+2*napcp

!El numero de subunidades por unidad de volumen de grano austenitico es sencillamente
Nba=Knba*nu/Vgamma

end subroutine
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**#% SUBRUTINA PARA CALCULAR LA CONCENTRACION DE C ###*%*
I* EN LA AUSTENITA RESIDUAL EN CADA INSTANTE DE TIEMPO *
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subroutine Calcxgamma(num,suman,sC,xT0,xT0400,XmfC,Xgamma,n)
implicit none
double precision:: suman,sC,xT0,xT0400,XmfC,Xgamma
integer:: num,n,p
if (num==0) then
Xgamma=(-suman*sC*XmfC+suman*sC*xT0+XmfC*sC-XmfC*xT0)/(-suman*XmfC+suman*xT0+sC-
xTO0)
endif
if (num==1) then
Xgamma=(-suman*sC*XmfC+suman*sC*xT0400+XmfC*sC-XmfC*xT0400)/(-
suman*XmfC+suman*xT0400+sC-xT0400)
end if
if (num==2) then
if (n==1) then
print*, 'Escribe 0 si eliges la curva TO para los calculos que requieran la &
concentracion de C en la austenita o 1 si eliges la curva T0400'
read*, p
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endif
if (p==0) then
Xgamma=(-suman*sC*XmfC+suman*sC*xT0+XmfC*sC-XmfC*xT0)/(-
suman*XmfC+suman*xT0+sC-xT0)
else
Xgamma=(-suman*sC*XmfC+suman*sC*xT0400+XmfC*sC-XmfC*xT0400)/(-
suman*XmfC+suman*xT0400+sC-xT0400)
endif
endif
end subroutine

| 3k st st st s sfe sfe s s sfe s sk sk sk sk sk sk sk sk sk sk sk sk sk ik sk sk sk st ste sk st sk sk sk sk sk sk sk sk sk sk sk sk sk sk sk sk sk kil ko ok ok kR

1 3k sk st sk sk sk sk sk sk sk sk sk sk sk sk sk sk sk sk sk sk sk sl sk skl sk sk sk sk sk sk skl sk sk sk sk sk stk sk sk stk sk sk skokosk sk skokoskosk skokoksk ko

!Departamento de Ciencia de Materiales y Metalurgia. Universidad de Cambridge
double precision function MAP_STEEL ENERGY2(TempR,T10R,T20R)
!Subrutina para el calculo del cambio de energia libre para la transformacion de austenita a ferrita sin cambio !de
composicion.

!La salida esta en J/mol

implicit none

double precision TempR,T10R, T20R,FR,T7

T7=TempR-100D0*T20R

call Map_Steel_Galga(FR,T7)

!Fin subrutina Map_Steel Galga'

Map_Steel Energy2=141D0*T10R*4.187+FR

return

end function Map_Steel Energy?2

1 3k sk st sk sk sk sk sk sk sk sk sk sk sk sk sk sk sk sk sk sk sk sk sk skl sk sk sk sk sk sk sk sk sk sk sk sk sk sk stk sk sk stk sk sk stk sk sk skokosko sk skokosksk ko

3k sk sk sie ke sk sk sie ke sk sk st e sk sk st s sk sk sk sk sk sk sk sieske sk sk sieske sk sk sieske sk sk stk sk sk stk sk sk stk sk sk kool sk skokokoskoskokoskoskoskok

!Departamento de Ciencia de Materiales y Metalurgia. Universidad de Cambridge
!Se necesita al aplicar la funcion map_steel energy?2
subroutine MAP_STEEL GALGA (G,Temp)
!Subrutina para calcular el cambio de energia libre de Gibbs en hierro puro para la transformacion de ferrita a
laustenita.
!Datos procedentes de Kaufman, Clougherty y Weiss, Acta Met. 11 1963 p323. Their data used here,
Icon correcciones. Intervalo 0-1810K. Este grupo de polinomios se debe a: R.C.Reed, 30th April 1989
! NB Input T en Kelvin, salida GC en J/mol.
! NNB Esta rutina devolvera un valor por encima del punto de fusion del hierro
implicit none
double precision G,Temp
if (Temp.LT.3.56D+02) then
G = 0.13132885D+04 + 1.3141025D-02*Temp - 2.580128186D-03*Temp*Temp
endif
if (Temp.GE.3.56D+02 .AND. Temp.LT.4.28D+02) then
G = 1.1224052D+03 + 3.542835682D0*Temp - 2.2496774D-02*Temp*Temp &
+4.326701963D-05*Temp* Temp*Temp - 3.072096339D-08*Temp*Temp* Temp*Temp
endif
if (Temp.GE.4.28D+02 .AND. Temp.LT.6.34D+02) then
G =-1.7031057D+04 + 0.1448353906D+03*Temp - 0.428166357D0*Temp*Temp &
+5.50871582D-04*Temp*Temp*Temp - 2.633397102D-07*Temp*Temp* Temp*Temp
endif
if (Temp.GE.6.34D+02 .AND. Temp.LT.7.40D+02) then
G =0.13022482D+04 + 0.522110231D0*Temp - 5.980360202D-03*Temp*Temp &
+6.659625695D-06*Temp* Temp*Temp - 2.473169175D-09*Temp* Temp* Temp*Temp
endif
if (Temp.GE.7.40D+02 .AND. Temp.LT.8.60D+02) then
=-0.64489093D5 + 3.095104796D2*Temp - 0.547164618D0*Temp*Temp &
+4.255071973D-04*Temp*Temp*Temp - 1.233061536D-07*Temp*Temp* Temp*Temp
endif
if (Temp.GE.8.60D+02 .AND. Temp.LT.9.27D+02) then
G =+0.13015055D+07 - 5.763825D+03*Temp + 9.571875D0*Temp*Temp &
- 7.0625D-03*Temp*Temp*Temp + 1.953125D-06*Temp* Temp* Temp*Temp
endif
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if (Temp.GE.9.27D+02 .AND. Temp.LT.1.08D+03) then
G =+ 0.58257237D+05 - 2.229275965D2*Temp + 0.322821329D0*Temp*Temp &
- 2.089186484D-04*Temp*Temp*Temp + 5.084325376D-08*Temp* Temp*Temp*Temp
endif
if (Temp.GE.1.08D+03 .AND. Temp.LT.1.24D+03) then
G =0.14043448D+06 - 4.704834516D2*Temp + 0.591517384D0*Temp*Temp &
-3.306547594D-04*Temp*Temp*Temp + 6.93139101D-08*Temp*Temp*Temp* Temp
endif
if (Temp.GE.1.24D+03 .AND. Temp.LT.1.502D+03) then
G =0.15744376D+05 - 4.475440789D+01*Temp + 4.7873355D-02*Temp*Temp &
-2.286184211D-05*Temp*Temp*Temp + 4.111842105D-09*Temp* Temp*Temp*Temp
endif
if (Temp.GE.1.502D+03 .AND. Temp.LT.1.616D+03) then
G =-0.58637400D+04 + 1.147433313D+01*Temp &
- 7.5500D-03*Temp*Temp + 1.6666666D-06*Temp* Temp*Temp
endif
if (Temp.GE.1.616D+03 .AND. Temp.LT.1.68D+03) then
G =0.32972410D+06 - 8.211649405D2*Temp + 0.766426516D0* Temp*Temp &
- 3.177724674D-04*Temp*Temp*Temp + 4.938936812D-08*Temp* Temp*Temp*Temp
endif
if (Temp.GE.1.68D+03) then
G =0.33271186D+07 - 7.657409945D+03*Temp &
+6.607976863D0*Temp*Temp - 2.534098538D-03*Temp*Temp*Temp &
+3.643939352D-07*Temp*Temp*Temp*Temp
endif
! Convert units from KCW's cal/mol to J/mol:
G =-G *8.314D+00 / 1.9858D+00
return
end subroutine
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!Departamento de Ciencia de Materiales y Metalurgia. Universidad de Cambridge

! Producida por:

! H. K. D. H. Bhadeshia

! Department of Materials Science and Metallurgy, Pembroke Street, Cambridge CB2 3QZ, U. K.

! 31 March 1987

! Calcula el cambio de energia libre que acompafia a la transformacion de austenita a ferrita de la misma
composicion, incluyendo el termino de ordenamiento de Zener. Esta ultima describe el orden de los atomos de
carbono, que conducen a una estructura bee de ferrita al pasar a bet . El grado de ordenamiento aumenta con la
concentracion de carbono o con la disminucion de la temperatura de transformacion.

IReferencias:

! 1. C. Zener Trans. AIME 167 (1946) 550.

! 2.J. C. Fisher, Metals Transactions 185 (1949) 688-690.

! 3. H. K. D. H. Bhadeshia and D. V. Edmonds

! Acta Metallurgica 28 (1980) 1265-1273.

! Also see laboratory book 7.

!

double precision function MAP_STEEL FTOI1(HgR,SgR, X, TR,WR,WIR,HIR,S1R,FR,AJR,AJ1R,RR)
! modificada en Julio 2002, para corregir el intervalo T60 .gt. 0.25
Icortesia de Chikaro Nakao
implicit none
!Inputs.
double precision AJR,AJIR,FR,HgR,HIR,RR,SgR,SIR,TR,WR,WIR,X
lvariables locales.
double precision D,D11,T60,ZENER,ZEN1,ZEN2
!Funcion:
D =sqrt(1-2*(14+2*AJR)*X+(1+8*AJR)*X*X)
D11=sqrt(9-6*X*(2*AJIR+3)+(9+16*AJIR)*X*X)
! Calcula T60, que es el valor de la temperatura real T dividida por la temperatura critica mas alla de la cual no hay
ordenamiento de Zener. X es la fraccion molar de carbono en la ferrita. Si T60>1, la transformacion ocurre por
encima de la temperatura de ordenamiento de Zener, por lo que no hay ordenamiento de Zener.

T60 = TR*(1-X)/(28080*X)

if (T60 .GT. 1.0) then

goto 30
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endif
! Calcula la contribucion ala energia libre debida a:
! Ordenamiento de Zener.
if (T60 .LT. 0.25) then
goto 10
endif
!Ajuste polinomial correspondiente a la Tabla 2 de Fischer (1949)
ZEN1=0.2307+42.7974*T60-233.8631*(T60**2)+645.4485*%(T60**3) &
-954.3995*(T60**4)+711.8095*(T60**5)-211.5136*(T60**6)
ZEN2=-2.6702+45.6337*T60-225.3965*(T60**2)+567.7112*(T60**3) &
-771.6466*(T60**4)+538.1778*(T60**5)-151.3818*(T60**6)
goto 20
10 continue
ZEN2 =1
ZEN1 =3.295
20  continue
ZENER=(((ZEN2*X)**2)*(-50898.56)/(1-X))*ZEN1*TR*X*0.6623741
! Paso de calorias a julios/mol
ZENER=ZENER*4.187
goto 40
30 continue
ZENER=0.0
! Calculo del termino de ordenamiento de Zener completa. Calculo del cambio de energia libre que acompaia a la
Itransformacion de austenita a ferrita de la misma composicion, incluyendo el termino de ordenamiento de Zener.
!Ver: Bhadeshia y Edmonds [3].
40  continue
MAP_STEEL FTO1=X*RR*TR*DLOG(X*X)+X*(HIR-(HgR)-(SIR-(SgR) &
V*TR+4*W1R-6*WR)-RR*TR*(1-X)*DLOG((1-X)**4)+5*RR*TR*(1-2*X)*DLOG(1-2*X) &
-RR*TR*X*DLOG(((D-1+3*X)/(D+1-3*X))**6)-RR*TR*(1-X)*DLOG(((1-2*AJR+(4 &
*AJR-1)*X-D)/(2*¥*AJIR*(2¥X-1)))**6)+3*RR*TR*X*DLOG(3-4*X)+RR*TR* &
X*DLOG((D11-3+5*X)/(D11+3-5*%X))**4)+(1-X)*F+ZENER
return
end function
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!Departamento de Ciencia de Materiales y Metalurgia. Universidad de Cambridge

double precision function MAP_STEEL G91(XTOR,TR,WR,WIR,HIR,S1R,FR,HgR,SgR,AJR,AJ1R)

! Calcula el diferencial de FTO1 con respecto a XTO.

! Ver la subrutina FTO1 para la descripcion de parametros

! La diferenciacion es usada para aplicar el metodo iterativo de Newton

! Trabajo sin publicar, H. K. D. H. Bhadeshia, University of Cambridge.

implicit none

double precision AJR,AJIR,DT5,DT6,DZEN1,DZEN2,DZEN3,DZEN6,DZEN7

double precision DZENS,FR,FD,FD1,G1,HgR,HIR,R,SgR,SIR,TR

double precision V1,V2,V3,V4,V5,V6,V7,V8,V9

double precision WR,W1R,XTOR

! R constante de los gases

R=8.31432D0
FD=DSQRT(1D0-2D0*(1D0+2D0*AJR)*XTOR+(1D0+8D0*AJR)*XTOR*XTOR)
FD1=DSQRT(9D0-6D0*XTOR*(2D0*AJIR+3D0)+(9D0+16D0*AJIR)*XTOR*XTOR)
DT5=28080D0*XTOR/(1D0-XTOR)
DT6=TR/DT5

if (DT6 .GT. 1.0) goto 120

if (DT6 .LT. 0.25) goto 100
DZEN1=0.2307D0 + 42.7974D0*DT6 - 233.8631D0*(DT6**2) + &
645.4485D0*(DT6**3) - 954.3995D0*(DT6**4) + &
711.8095D0*(DT6**5) - 211.5136D0*(DT6**6)
DZEN2=-2.6702D0 + 45.6337D0*DT6 - 225.3965D0*(DT6**2) + &
567.7112D0*(DT6**3) - 771.6466D0*(DT6**4) + 538.1778D0*(DT6**5) &
- 151.3818D0*(DT6**6)
goto 110

100 DZEN2=1D0
DZEN1=3.295D0

110 DZEN3=(((DZEN2*XTOR)**2)*(-50898.56D0)/(1D0-XTOR))+ DZEN1*TR*XTOR* &
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(0.6623741D0)
DZEN3=DZEN3%*4.187D0
goto 130

120 DZEN3=0.0D0

130 V1=FD-1D0+3D0*XTOR
V2=FD+1D0-3D0*XTOR
V3=1D0-2D0*AJ+(4D0*AJR-1D0)*XTOR-FD
V4=2D0*AJR*(2D0*XTOR-1D0)
V5=FD1-3D0+5D0*XTOR
V6=FD1+3D0-5D0*XTOR
V7=(XTOR-1D0-2D0*AJR+8D0*XTOR*AJR)/FD
V8=(9D0*XTOR-9D0-6D0*AJ1R+16D0*AJIR*XTOR)/FD1
V9=HIR-(HgR)-(SIR-(SgR))*TR-6D0*WR+4D0*WIR
G1=2D0 + DLOG(XTOR**2) + 4D0 + DLOG((1D0-XTOR)**4) - 10D0 &

- DLOG((1D0-2D0*XTOR)**10) - DLOG((V1/V2)**6) &
- 6DO*((XTOR/V1)*(V7+3D0+V1*(3D0-V7)/V2)) &
+ DLOG((V3/V4)**6) - 6D0*((1D0-XTOR)/V3)*(4D0*AJ*(1D0-(V3/V4)) &

-V7) + 3D0*(DLOG(3D0-4D0*XTOR)-4D0*X TOR/(3D0-4D0*XTOR)) &
+ DLOG((V5/V6)**4) + 4D0*(XTOR/V5)*(V8+5D0+(V5/V6)*(5D0-V8))
if (DT6 .GT. 1.0) goto 140

DZEN6=(-3.3948D0+13.6112D0*DT6-13.4376D0*(DT6**2))*TR/(28080D0* &
((1D0-XTOR)**2))
DZEN7=(-3.3118D0+15.7462D0*DT6-23.2449D0*(DT6**2))* TR/(28080D0* &

((1IDO-XTOR)**2))
DZENS8=50898D0*((DZEN2*XTOR)**2)/((1D0-XTOR)**2)+(-50898D0*(2D0* &
DZEN2*DZEN6*(XTOR**2)+2D0*XTOR*(DZEN2**2))/(1D0-XTOR))+DZEN1 &

*TR*0.6623741D0+DZEN7*TR*XTOR*0.6623741D0

goto 150
140 DZENS8=0.0D0
150 MAP_STEEL_G91=V9+R*TR*G1+DZEN8-FR
return
end function

3k she st st she she sfe st she she sfe st e she she sfe e she she sfe s she she sfe s she she sfe sk she she sfe s she she sfe st she she sfe s sie she she st sie she sfe sfe s she she sfe s ske she st s sk she sfesieske sk skeokeskeoskoskok

stttk QUBRUTINA MAP STEEL OMEGA 2mod ookttt
praekxk MODIFICADA DE ACUERDO CON NUESTRAS NECESIDADES######4:%
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!Departamento de Ciencia de Materiales y Metalurgia. Universidad de Cambridge

!Devuelve la energia de interaccion C-C en la austenita

!De momento se hace necesaria para el calculo de Vmax

subroutine Map_Steel Omega2mod(Xmf,W,T10,T20)

!Xmf es la composicion quimica en fraccion molar siguiendo el orden

11C-28i-3Mn-4Cr-5Ni-6Mo-7Co-8Al-9Cu-10W-11Ti-12Nb-13V-14Fe

!W es la energia de interaccion C-C en la austenita

IT10 y T20 son parametros que tienen en cuenta los desplazamientos en temperatura debidos al efecto de los

lelementos aleantes en sus componentes magnneticas y no magneticas

!El programa esta basado en la subrutina del map llamada Map_Steel Omega2

double precision:: Xmf(14),Xwt(14),Y(14),P(14)

double precision::W,T10,T20,B3,B2

integer::iu

do iu=1,14,1
Y (iu)=Xmf(iu)/ Xmf(14)

enddo

!0rden en nuestro caso: 1-C, 2-Si, 3-Mn, 4-Cr, 5-Ni, 6-Mo, 7-Co, 8-Al, 9-Cu, 10-W, 13-V, 14-Fe

!Coeficientes para el calculo de T10

ISi:-3 -- Mn:+2 -- Ni:+12 -- Mo:-9 -- Cr:-1 -- V:-12 -- Co:+3.5 -- Cui+7 -- AL:-7 -- W:-9
T10=Y(2)*(-3)+Y(3)*2+Y(5)*12+Y(6)*(-9)+Y(4)*(-D+Y(13)*(-12)+ &

Y(7)*3.5+Y(9)*7+Y(8)*(-7)+Y(10)*(-9)

!Coeficientes para el calculo de T20

1Si:-3 -- Mn:-37.5 -- Ni:-6 --Mo0:-26 -- Cr:-19 -- V:-44 --C0:19.5 -- Cu:-4.5 --Al:+8 --W:-26
T20=Y(2)*(-3)*+Y(3)*(-37.5)+Y(5)*(-6)+Y (6)*(-26)+Y (4)*(-19)+Y (13)*(-44)+ &

Y(7)*19.5+Y(9)*(-4.5)+Y(8)*8+Y(10)*(-26)

!Ahora se escriben explicitamente las curvas de ajuste de waust en funcion de la concetracion

!de cada aleante. Aqui se necesitan las concentraciones en fraccion molar (convencional).

ISilicio
P(2)=2013.0341D0+763.8167D0*Xmf(2)+45802.87D0* Xmf(2)**2-280061.63D0*Xmf(2)**3+ &
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3.864D+06*Xmf(2)**4-2.4233D+07*Xmf(2)**5+6.9547D+07*Xmf(2)**6
'Manganeso
P(3)=2012.067D0-1764.095D0*Xmf(3)+6287.52D0*Xmf(3)**2-21647.96D0*Xmf(3)**3- &
2.0119D+06*Xmf(3)**4+3.1716D+07*Xmf(3)**5-1.3885D+08* Xmf(3)**6
!Cromo
P(4)=2012.367D0-9224.2655D0*Xmf(4)+33657.8D0*Xmf(4)**2-566827.83D0*Xmf(4)**3+ &
8.5676D+06*Xmf(4)**4-6.7482D+07* Xmf(4)**5+2.0837D+08* Xmf(4)**6
INiquel
P(5)=2006.8017D0+2330.2424D0*Xmf(5)-54915.32D0*Xmf(5)**2+1.6216D+06*Xmf(5)**3- &
2.4968D+07*Xmf(5)**4+1.8838D+08*Xmf(5)**5-5.5531D+08*Xmf(5)**6
!Molibdeno
P(6)=2006.834D0-2997.314D0*Xmf(6)-37906.61D0*Xmf(6)**2+1.0328D+06*Xmf(6)**3- &
1.3306D+07*Xmf(6)**4+8.411D+07*Xmf(6)**5-2.0826D+08*Xmf(6)**6
!Cobalto
P(7)=(8427.00D0+5986D0*Xmf(7))/4.187D0
! Aluminio
P(8)=2011.0D0
!Cobre
P(9)=2011.0D0
'Wolframio
P(10)=2006.834D0-2997.314D0*Xmf(10)-37906.61 D0*Xmf(10)**2+1.0328D+06*Xmf(10)**3- &
1.3306D+07*Xmf(10)**4+8.411D+07*Xmf(10)**5-2.0826D+08*Xmf(10)**6

'Vanadio
P(13)=2011.9996D0-6247.9118D0*Xmf(13)+5411.7566D0*Xmf(13)**2+250118.1085D0*Xmf(13)**3-
&
4.1676D+06*Xmf(13)**4
B2=0.0D+00
|
B3=0.0D+00
do iu=2,13,1
B3=B3+P(iu)*Y(iu)
B2=B2+Y(iu)
end do
if (dabs(B2).LT.1D-40) then
W=8054.0D0
else
W=(B3/B2)*4.187
endif
if (dabs(B3).LT.1.D-40) then
W=8054.0D0
endif
return

end subroutine

!*********************************>k>'ﬁ**>k>'ﬁ*******************************
!**********************************************************************
!
!Departamento de Ciencia de Materiales y Metalurgia. Universidad de Cambridge
subroutine MAP_STEEL GMAAX(A1,A,WL,F,R,T.X,AFE,H1,S1)
implicit none
double precision A1,A,W1,F,R,T,X,AFE,H1,S1
double precision AJ1,D1,B1,B2,B3,A1FE,TEST,DA1,DA2
double precision ERROR,DA1FE
! AVER=1.2
! Calculo del contenido en carbono optimo del nucleo y la actividad del carbono en el nucleo de ferrita
! Estima un valor para X, la concentracion de carbono optima para el nucleo de ferrita, en fraccion molar
X=6.3998D-07*T-3.027D-04
if(X .LE. 0.0D+00) X=1.0D-13
if(X .GT. 0.32D-03) X=0.32D-03
!Estimacion completa
AJ1=1.0D+00-DEXP(-W1/(R*T))
1 D1=DSQRT(9.0D+00-6.0D+00*X*(2.0D+00* AJ1+3.0D+00)+(9.0D+00+16.0D+00* AT 1) *X*X)
B1=((D1-3.0D+00+5.0D+00*X)/(D1+3.0D+00-5.0D+00*X))
B2=((3.0D+00-4.0D+00*X)/X)
B3=(H1 - SI*T + 4.0D+00*W1)/(R*T)
A1=DLOG(B1*B1*B1*B1*B2*B2*B2)+B3
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if(X .GT. 1.0D-08)then
A1FE=DLOG(1.0D+00-X)
else
A1FE=X
endif
TEST=F+R*T*(A1FE-AFE) - R*T*(A1-A)
! Iteracion de Newton
if (DABS(TEST) .GT. 10.0) then
DA1=(3.0D+00*X/(3.0D+00-4.0D+00*X))*((4.0D+00*X-3.0D+00)/(X*X)-4.0D+00/X)
DA2=(0.5D+00/D1)*(-12.0D+00*AJ1-18.0D+00+18.0D+00*X+32.0D+00*AJ1*X)
DA2=4.0D+00*(((DA2+5.0D+00)/(D1-3.0D+00+5.0D+00*X))-((DA2-5.0D+00)/(D1+3.0D+00-5.0D+00*X)))
DA1=DA1+DA2
DA1FE=1.0D+00/(X-1.0D+00)
ERROR=TEST/(R*T*(DA1FE-DA1))
IF (ERROR .GT. X) ERROR = 0.3D+00*X
X=DABS(X-ERROR)
goto 1
endif
! Fin de la interacion
return
end subroutine

3k sk st sie ke sk sk sie e sk sk st e sk sk sk s sk sk sk sk sk sk sk sk sk sk sk sieske sk st sieske sk sk stk sk sk stk sk sk stk sk sk stk sk skokokok sokokoskoskokokk

3k sk st sie ke sk sk sie sk sk sk st sk sk sk sk sk sk sk sk sk sk sk sk sk ske sk sk sieske sk st stk sk sk stk sk sk stk sk sk steotosk s stk sk skokokok skokokosk ook

!Departamento de Ciencia de Materiales y Metalurgia. Universidad de Cambridge

! H. K. D. H. Bhadeshia, 1984

! Logaritmo natural de la actividad del hierro en la austenita

double precision function MAP_STEEL AFEG(Xgamma,AlJ)

implicit none

double precision:: Xgamma,AJ,DEQ,TEQ
DEQ=DSQRT(1-2*(1+2*AJ)*Xgamma+(1+8*AJ)*Xgamma*Xgamma)
TEQ=5.0*DLOG((1-Xgamma)/(1-2*Xgamma))
TEQ=TEQ+6.0*DLOG((1-2*AJ+(4*AJ-1)*Xgamma-DEQ)/(2*AJ*(2*Xgamma-1)))
MAP_STEEL_AFEG=TEQ

return

end function
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!Departamento de Ciencia de Materiales y Metalurgia. Universidad de Cambridge
! Logaritmo natural de la actividad del carbono en la austenita
double precision function MAP_STEEL CG(X,T,W,R)
implicit none
double precision:: AJ,DG,EG,T,R,W,X 11
AJ=1.0-DEXP(-W/(R*T))
if(X .LE. 1.0D-10) then
MAP_STEEL CG=DLOG(1.0D-10)
else
DG=DSQRT(1.0-2.0*(1.0+2.0*AJ)*X+(1.0+8.0*AJ)*X*X)
EG=5.0*DLOG((1.0-2.0*X)/X)+6.0¥*W/(R*T)+(38575.0-13.48*T)/(R*T)
MAP_STEEL_CG=EG+(6.0D+00)*DLOG((DG-1+3*X)/(DG+1-3*X))
endif
return
end function
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!Departamento de Ciencia de Materiales y Metalurgia. Universidad de Cambridge
! H. K. D. H. Bhadeshia, 1984

! Derivada del logaritmo natural de la actividad del hierro en la austenita

Double precision function MAP_STEEL DAFEG(XEQ,AJ)
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implicit none

Double precision:: ETEQ,ETEQ2,DEQ,XEQ,AJ
DEQ=DSQRT(1-2*(1+2*AN)*XEQ+(1+8*AJ)*XEQ*XEQ)
ETEQ=5*((1/(XEQ-1))+2/(1-2*XEQ))
ETEQ2=6*((4*AJ-1-(0.5/DEQ)*(-2-4*AJ+2*XEQ+16*XEQ*AJ)) &
/(1-2*AJ+(4*AJ-1)*XEQ-DEQ))+6*(4*AJ/(2*AJ*(2*XEQ-1)))
MAP_STEEL DAFEG=ETEQ+ETEQ2

return

end function
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subroutine writeoutl(Xwt,Xmf, TempC,TempK,dgamma,Sgamma,Vgamma,bu,cu,au,u,Su)
implicit none

double precision:: Xwt(14),Xmf(14), TempC,TempK,dgamma,Sgamma,Vgamma,bu,cu,au,u,Su
double precision:: Knbg,Knba,Kebg,Keba,K2ebg,K2eba

lescritura en el archivo de salida

write(50,*) "'TODOS LOS PARAMETROS EN S.I. EN LOS QUE INTERVENGA DIMENSIONES &
DE LONGITUD,QUE ESTA DADA EN MICRAS'

write(50,*) 'Composicion quimica del material'

write(50,*) 'C - Si-Mn-Cr-Ni-Mo-Co-Al-Cu-W-Ti-Nb-V-Fe
write(50,'(A,f6.3,16.3,16.3,16.3,16.3,16.3,16.3,6.3,16.3,16.3,16.3,f6.3,f6.3,7.3)") &

- wt. % ', XWt
write(50,'(A,f10.7,£10.7,£10.7,f10.7,£10.7,£10.7,10.7,£10.7,£10.7,£10.7,£10.7,10.7,£10.7 &
,£10.7)") '--- mol fraction', Xmf

write(50,%) "'

lescritura de la temperatura de ensayo

write(50,*) 'Temperatura de ensayo en C y en K', TempC, TempK

write(50,%) "'

lescritura de parametros relacionados con el TGA

write(50,*) 'Parametros relacionados con el TGA'

write(50,'(A,19.4)") '--- Tamafio de grano austenitico (diametro)',dgamma
write(50,'(A,9.4)") '--- Superficie de grano austenitico (supuesto tetrak)',Sgamma
write(50,'(A,19.4)") '--- Volumen de grano austenitico (supuesto tetrak)',Vgamma
write(50,'(A,19.4)") '--- Superficie por unidad de volumen',Svgamma

write(50,'(A,19.4)") "'

lescritura de parametros relacionados con el tamafio de placa

write(50,%) 'Parametros relacionados con el tamaiio de placa’

write(50,'(A,19.4)") '--- ancho de placa’, bu

write(50,'(A,f9.4)") '--- largo de placa', cu

write(50,'(A,9.4)") '--- longitud de placa',au

write(50,'(A,9.4)") '--- volumen de placa’, u

write(50,'(A,19.5)") '--- superficie de placa en contacto con borde de grano', Su

write(50,%) "'

end subroutine

subroutine writeout2(num,sC,XmfC,Hg,H1,Sg,S1,W,T10,T20,W1,AJ,AJ1,F,XT0,XT0400,Vbmax,Vbmaxexp,&
Sbmax1,Sbmax2,Sbmax)

implicit none

double precision::sC,XmfC,Hg,H1,Sg,S1,W,T10,T20,W1,AJ,AJ1,F,XT0,XT0400,&
Vbmax,Vbmaxexp,Sbmax 1,Sbmax2,Sbmax

integer:: num

lescritura de eleccion de modo de calculo de Vmax

write(50,%) 'En el calculo de Vmax se eligio el numero:', num

write(50,%) '0- indica TO, 1- indica T0400, 2- indica Vmax experimental’

write(50,%) "'

!Algunos parametros necesarios para el calculo de Vbmax

write(50,*) 'Se necesitan varios parametros en el calculo de 1a TO y T0400'

write(50,'(A,f10.7)") '--- Fraccion molar de C atrapado en la ferrita bainitica suponiendo bainita superior', sC
write(50,'(A,19.4)") '--- Energia de deformacion asociada a la transformacion bainitica en J/mol', strain
write(50,'(A,19.7)") '--- Concentracion nominal de C en fraccion molar ', XmfC

write(50,'(A,f10.2)") '--- DHgamma', Hg

write(50,'(A,f10.2)") '--- DHalfa', H1

write(50,'(A,f10.4)") '--- DSgamma', Sg
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write(50,'(A,f10.4)") '--- DSalfa', S1

write(50,%) '--- Energia de Interaccion C-C en austenita, W(J/mol)', W
write(50,%) '--- T10", T10

write(50,%) '--- T20', T20

write(50,'(A,f10.2)") '--- Energia de Interaccion C-C en ferrita (J/mol)’, W1
write(50,*) '--- Parametro AJ relacionado con W', AJ

write(50,%) '--- Parametro AJ1 relacionado con W1', AJ1

write(50,%) '--- Valor de F', F

write(50,%) "'

Resultados del calculo de xt0 y xt0400
write(50,*) 'Calculo de xt0 o xt0400, segun metodo elegido, y Vbmax'
write(50,*) '--- Valor de Xt0 ',xt0
write(50,*) '--- Valor de Xt0400 ', xt0400
write(50,*) '--- Valor de Vmax ', Vbmax
'Y afiado ademas en el fichero de salida el valor de Vbmaxexp si se ha elegido la
lopcion correspondiente
if (num==2) then
Ise mantiene el valor de Vbmax que se leyo en el fichero de entrada.
write(50,*) '--- Valor de Vbmax experimental', Vbmaxexp

endif
write(50,%) '

!calculo de la maxima superficie de grano austenitico que se puede ocupar con bainita

write(50,%) 'Calculo de la maxima superficie de grano austenitico que se puede ocupar con bainita'
write(50,%) '--- La restriccion debida a la superficie de grano austenitico ', Sbmax!1

write(50,%) '--- La restriccion debida a Vbmax ', Sbmax2

write(50,%) 'El Sbmax definitivo es el menor de ellos, que es: ', Sbmax

write(50,%) "'
end subroutine

subroutine writeout3(n,an,bn,cn,dn)

implicit none

double precision:: an,bn,cn,dn

integer::n

Icalculo de los parametros a, b, ¢ y d:
if (n==1) then

endif
end subroutine

write(50,*) '--- Resultado del parametro a de las ecuaciones en la primera iteracion temporal', an
write(50,*) '--- Resultado del parametro b de las ecuaciones en la primera iteracion temporal', bn
write(50,*) '--- Resultado del parametro c de las ecuaciones en la primera iteracion temporal', cn
write(50,*) '--- Resultado del parametro d de las ecuaciones en la primera iteracion temporal', dn

subroutine writeout4(Knbg,Knba,Kebg,Keba,K2ebg,K2eba)

implicit none

double precision:: Knbg,Knba,Kebg,Keba,K2ebg,K2eba
lescritura de parametros empiricos
write(50,*) 'Constantes empiricas de ajuste’
write(50,*) 'Constantes Knbg y Knba', Knbg, Knba
write(50,*) 'Constantes Kebg y Keba', Kebg, Keba
write(50,*) 'Constantes K2ebg y K2eba (J/mol)', K2ebg, K2eba

end subroutine

subroutine writevol(tn,xn,yn,zn,suman,xgamma,gmaax, Vbg,Vba,Vbtotal, Nbg,Nba,Ibg,Iba)

implicit none

double precision::tn,xn,yn,zn,suman,xgamma,gmaax,Vbg,Vba, Vbtotal, Nbg,Nba,Ibg,Iba
levolucion temporal de parametros de salida

Write(10,*)tn,xn

Write(20,'(f13.7,10.7,10.7,f10.7) )tn,yn,zn,suman

150 esta reservado para el archivo 'salida.dat'

160 esta reservado para el archivo 'inputs.dat'
Write(70,'(f13.7,f13.8,13.4)")tn,xgamma,gmaax
Write(90,'(f13.7,£10.7,£10.7,£10.7)")tn,Vbg, Vba, Vbtotal
write(100,*)tn,Nbg,Nba

Write(110,*)tn,Ibg,Iba

endsubroutine

end program Mod5h
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