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Resumen

En este trabajo se han efectuadomodelos teóricos, basadosen teorías metalúrgicas

fundamentales, que describen los procesos de nucleación y crecimiento de las

transformacionesde fasesde origen diflisional producidasdurante la descomposición

isotérmicade la austenitaen un acerode contenidomedio en carbonomicroaleadode forja.

Dichos modelosse han aplicadocon éxito al cálculo de la fracción de volumen’deferrita

alotriomórfica,ferrita idiomórficay perlita queseforma, en funcióndel tiempo, duranteel

tratamiento isotérmico a diferentes temperaturas.La influencia de factores como la

temperaturadel isotérmico, el tamañode granoaustenitico,la fracción de volumen inicial

de inclusionesy el tiempo de mantenimientoisotérmicoha sidoespecíficamenteanalizada

en estos modelos. Su validación experimentalse ha llevado a cabo con excelentes

resultadosmediantela aplicaciónde técnicasde dilatometríade alta resolucióny análisis

microestructural.Con esteobjetivoseha realizadoun amplio estudioexperimentalde las

tres transformacionesde fasesde origen totalmentedifusional que tienen lugar duranteel

procesode descomposiciónisotérmicode estosaceros(austenita—> ferrita alotriomórtica,

austenita—* ferrita idiomórficay austenita—>perlita).

Por otra parte, debido a la importanciadel análisis dilatométrico en el estudio de las

transformacionesde fasesen estadosólido de aceros,en este trabajo se han realizado

también modelosque permiten calcular la variación relativade longitud en función del

tiempo de mantenimientoisotérmico a partir del conocimientode la cinética de las

transformacionesque tienen lugar, de los parámetrosde red y de los coeficientesde

dilatación térmica de las fases presentes.Estos,modelos, que han sido también

convenientementevalidados a nivel experimental, permiten, en definitiva, predecir

satisfactoriamenteel comportamiento dilatométrico del proceso de descomposición

isotérmicade la austenita.Los excelentesresultadosde la validaciónexperimentalde los

modelosdilatométricos,reconfirmanindirectamentela fiabilidad de la modelizaciónde las

trestransformacionesestudiadasen este trabajopara un acero microaleadode forja de

contenidomedio en carbono.
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Introducción

El acero es uno de los materialesmás importantesproducidosen el mundo. Con él se

fabricaninnumerablesproductosy componentesindustrialesy tiene unaamplísimagama

de aplicación a muy diferentesniveles,desdebarcosy coches,vigaspara la construcción

de edificios, hastamaterialesde usodomésticoy latasde bebidas.Seríadificil encontrarun

lugar de nuestracivilización dondeno esté presenteel acero.Es, sin duda, el material

metálico más importante y común de la historia modernade la humanidad. Ha sido

tambiénel más estudiado,pero es, a la vez, uno de los más dificiles de conocer.Hay

muchasconsideracionesmetalúrgicasa teneren cuentacuandose procesael acero.Una

pequeñaalteraciónen la composición,en la solidificación y en el tratamientotérmico o

termomecánico,puedentenerun impactosignificativo sobrela microestructurafinal y las

propiedadesdelacero.Por lo tanto, esnecesarioconoCerprofundamenteestosefectosantes

de pasar a la etapa de producción. Sin embargo,la realización de planes de ensayos

exhaustivosescaraen tiempo y en dinero y, en muchoscasos,de imposible realizacióna

nivel industrial. Por esta razón, durantelos últimos 20 añosmuchasinvestigacioneshan

estadoenfocadasal desarrollode modelosmatemáticosquepuedanpredecirconfiabilidad

la evolución de las transformacionesde fase en estadosólido que ocurrendurante los

procesosde enfriamientodel acero.Muchosinvestigadoreshancreadomodelosbasadosen
1



Introducción

los principios fisico-matemáticosde las transformacionesde fase, utilizando teorías

cinéticasde nucleacióny crecimientocon el ánimo de desarrollarun modelo de aplicación

paraun amplio rangode aceros.

Por su estructuraelectrónica, atómica y cristalina, el hierro presentadiversas formas

alotrópicassegúnel rangode temperaturasen que seencuentre.Sonde especialinterésla

forma alotrópica y o austenita con estructuracristalina FCC, establea temperaturas

superioresa los 1183 K, y la a o ferrita con estructuraBCC estable en el rango de

temperaturasque oscilaentretemperaturaambientey 1183 K. El cambio en la estructura

cristalina puede ocurrir al menos por dos mecanismosdiferentes. Si se mantiene la

suficiente movilidad atómica durante el enfriamiento, la red FCC puede sufrir una
¾

reconstruccióncompletaen la forma de ferrita BCC pormedio de la difusiónde átomosa

través de la intercara de transformación.Por otro lado, si la celda FCC es enfriada

rápidamentehastamuy bajastemperaturas,no haytiempo suficienteo movilidad atómica

para facilitar la transformacióndiflisional por movilidad atómica;en este caso, la fuerza

motriz parala transformaciónaumentaconel sub-enfriamientoy la formación adifusional

de martensitaocurreporun mecanismode cizallaque implica un movimientocoordinado

y sistemáticode átomosatravésde la intercara[1].

Al añadirelementosaleantesal hierro puro, y en especialel carbono,tienenlugaralgunos

cambiossutilesen los mecanismosde transformac¡on.Los átomosde carbonoen solución

en la austenita1se encuentrandispuestosen posicionesintersticialesde la red FCC. Esta

distribucióndel carbonoes estableincluso a temperaturasinferioresa la correspondiente

temperaturade transformaciónalotrópicaFCC —>BCC en ausenciade carbono.Cuandola

temperaturaha descendidolo suficiente, la contraccióndel parámetrode red haceque se

expulseel carbonode las posicionesintersticialesy, una vez libre de carbono,la red FCC

transformaa BCC. Por lo tanto la formaciónde ferrita2 conlíevaun enriquecimientode la

austenitaaún no transformadao residual. A medida que desciendela temperatura,y

La austenita(ñ es una fase establedel acero a alta temperatura,a partir de 996 K pan un acero con
contenidoen carbonode0,78%en peso,o de composicióncutectoide.La austenitaes unasoluciónsólidadc
carbonoenhierroyy presentaunaestructuracentradaenlas caras(FCC).
2 La ferrita (a) es la faseestabledel aceroa temperaturaambiente.Esuna soluciónsólidade carbonoen
hierroa y cristalizaenel sistemacúbicocentradoenel cuerno(BCC).

2



Introducción

progresala transformaciónferritica, el gradode enriquecimientode la austenitaresiduales

tal quesedescomponeen ferrita y cementita3,Fe
3C(O), formandounaestructuralaminar,

típicámenteeutectoide,llamadaperlita
4[2].

Según la clasificación de Dubé [3], la ferrita que crece por un mecanismode origen

difúsionalpuedeser clasificadaen dosformasprincipales:ferrita alotriomórficay ferrita

idiomórfica [3-5].El términoalotriomórfico significaque, aúnsiendouna fasecristalinaen

estructurainterna, su aspectomicroestructuralno lo parece. La superficie que limita

microestructuralmenteel cristal no es regulary no representala simetríade su estructura

interna[6]. La ferrita alotriomórtica,la cual nucleaen el límite de granoaustenítico,crece

a lo largodel mismo a unavelocidadsuperioracomo lo haceen direcciónnormalal plano

de frontera; así, su forma estáfuertementeinfluenciadapor la presenciade la frontera y

consecuentementeno refleja necesariamentesu simetríainterna. La ferrita alotriomórtica

seforma invariablementeen las fronterasde granoaustenitico.

El término idiomórfico implica que la fasea considerartiene microestructuralmentecaras

que recuerdana su forma cristalina;en los aceros,se consideraferrita idiomórficaaquélla

que tiene una morfologíarazonablementeequiáxica. La ferrita idiomórfica se desarrolla

generalmentede forma intragranular [3], presumiblementeen las inclusionesu otros

lugaresde nucleaciónheterogéneos[2,7].

Estas definiciones, sin embargo, tienen que ser ligeramentematizadas.En particular

aquéllasquehacenreferenciaa la observaciónde estasfasesa nivel de microscopiaóptica.

Por ejemplo, la ferrita alotriomórfica presentauna morfología cristalográficafaceteada

aunqueéstano seavisible en unaescalade observaciónóptica. Similarmente,en el casode

la ferrita idiomórfica no se sabesi la morfologíareflqja la simetríainterna de la ferrita, o
/

másbien si refleja la simetríade un bicristaly—a [8]. De hecho,la facilidad con la que el

La cementitaesuncompuestointersticial de caráctermetálico,de fórmulaFe
3C.Constituyeunafase

metaestabledel aceroqueaistalizaenel sistemaortorrómbico..
Laperlita esel productode descomposicióncutectoidedel aceroy estáformadapor ferrita(a) y cementita

(Fe3C),segúnlasiguientereaccióndedescomposicióneutectoidedela austenita:
y(O,8%C enpeso)<-*a(O,02%C en peso)+ Fe3C(6,67%Cen peso)

Microestructumimente,presentaunamorfologíacaracterísticade láminas alternadasde ferrita y cementita.
Puedeformarsemediantetransformaciónisot¿nnicao porenfriamientolentoapartirde la faseaustenítica.

3
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núcleo de una fase forme carasal crecer, no es función sólo de la dependenciade la

orientación con la energía interfacial, sino también de la fuerza motriz para la

transformación [9]. En principio, la ferrita formada a altas temperaturas (baja

sobresaturaciónen carbono)podría aparecerfaceteada,mientrasque la formadaa bajas

temperaturasno. La morfologíade ambasfasestambiénestásujetaa dosfactoresexternos

queafectansignificativamenteasu crecimiento:el pinzamientofuerte(hard-impingement)

o pinzamiento fisico entre dos granos adyacentes,y el pinzamiento suave (sofi-

impingement)debido al solapamientode los frentesde difusión de dos granoscercanos

[10].

La transformaciónen ferrita alotriomórfica e idiomórfica debe de ser entendidaen el

contextode queno son las únicas faseso constituyentesmicroestructuralesqueaparecen

en el acero.La formación de perlita en el acero involucra un crecimientocooperativoy

difusional de ferrita y cementita desde la austenita. En secciones planas, este

microconstituyenteeutectoideparececonsistiren láminasalternadasde ferritay cementita,

lascualesen suconjuntoformanunacoloniade perlita. En realidad,las láminasde ferrita

y cementitadentrode unacoloniade perlita soncristalesindividuales.Las láminasde cada

faseseconectanen tresdimensiones[11].

Los procesosde transformaciónde la austenitaen ferrita alotriomórfica, idiomórfica o

perlita mencionadosanteriormenteestángobernadospor la estabilidadquetienenlas fases

involucradasen función de la temperatura,la composicióny la presión. Usando las

funcionestermodinámicasde energíaapropiadasy la función de energíalibre de Gibbs, se

puedecalcularla configuraciónde las fases(fraccionesy composición)queproporcionaun

mínimo en la energíalibre. Sin embargo,la termodinámicano dicenadasobreel caminoa

seguirpara obtenertalesfasesni la velocidada la que se produciránlas transformaciones

necesariasparaello. Eso correspondeal campode la’ cinéticade las transformaciones.La

influencia de la cinéticade las transformacionessobreel desarrollode nuevasfasesy su

microestructuraes muy grande. Si la nucleaciónestá limitada a unos pocos núcleosde

ferrita en las fronteras de grano austenítico, el tamaño de grano ferritico en la

microestructuradespuésde completadala transformaciónseríael mismo que en el grano

austenítico previo. Si la nucleación de ferrita es más abundante,la microestructura

4
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resultante mostrará un significativo refinamiento del grano con propiedades

substancialmentediferentesde aquéllacon una microestructuramás grosera.Además,el

quedeurranreaccionesqueden lugar a fasesmetaestables,que correspondanaun mínimo

(local) de energíade Gibbs del sistema,puedeser tambiénresultadode la influenciade la

cinéticadetransformación.

La transformaciónde la austenitaen ferrita puede ser descrita como un proceso de

nucleacióny- crecimiento[12].Paxton y Ram [13] fueron los primeros en introducir el

estudio de las transformacionesisotérmicasproducidasa temperaturasinferiores a la

temperaturade inicio de la descomposiciónde la austenita,obteniendolas ya clásicas

curvas temperatura-tiempo-transformación,o curvas TTT, característicasdel acero
¾

estudiado.En su forma más simple las curvastienen una forma de doble ‘C’, donde la

nariz de la curvarepresentala temperaturaparala cual la transformacióncomienzaantes,

es decir, la temperaturaa la que la velocidad de nucleación de la transformaciónes

máxima.La primerade estascurvas‘C’ representalos parestemperaturatiempo para los

quetienelugar el comienzode la transformacióno el procesode nucleación,y la segunda

representalos pares de temperaturatiempo para los que finaliza la transformación

isotérmicade la austenita[14]. La separaciónentreambasindica la rapidezcon la que se

efectúala transformacióny estácondicionadaa la velocidad de crecimientode las fases

resultantes.

En este trabajo se han utilizado técnicasde metalografia cuantitativa para analizar

experimentalmentela cinéticade los procesosdetransformación[15-19].Por otra parte,en

los cálculos necesariospara el desarrollode los modelos se ha adoptadoen origen la

ecuación de Mehl-Johnson-Avrami[20-21].Los modelosparael crecimiento de ferrita

estánbasadosen la difUsión de carbonodentrode la austenita,difusión queactúaademás

comofactorcontroladoren la expresiónde la velocidadde crecimiento.

La transformaciónde la austenitaen ferrita, ademásde generaciónde calor, implica un

cambio de volumen por átomo de hierro [22]. La ferrita presentaun volumen atómico

mayor que la austenita.La cementitaFe3C (que tiene una red ortorrómbica) también

presentaun mayorvolumenatómico que la austenita.Por lo tanto, en todos los casos,el

5
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volumen macroscópico de las muestras aumenta durante la transformación de

descomposiciónde la austenita.Debido aesto,unade las manerasmásclásicasde estudiar

estastransformacioneses a travésde la medidadel cambio de volumeno, lo que es más

fácil, de longitud, que experimenta una muestra durante el desarrollo de dicha

transformación,lo cual constituyela basefundamentalde la dilatometria.En estetrabajo

sepresentatambiénun modelode cálculo que permitepredecirlas dilatacionesproducidas

durantela transformaciónisotérmicade la austenita.Estemodelotieneporobjeto apoyarla

validacióndel modelo de cálculo de la cinéticade dicha transformación,propuestoen este

mismo estudio.

Paralas medidasdilatométricasha sidoutilizado un dilatómetrode altaresoluciónAdamel

LhomargyDT1000 [23-25].Esteequipo está dotado de un sistemade calentamientoy

enfriamiento de gran versatilidady baja inercia, ideal para la programaciónde ciclos

térmicoscongranprecisión,queha permitidovalidartanto la cinéticacomolas variaciones

relativasde longitudcalculadasteóricamenteen los modelosdesarrolladosen estetrabajo.

Es importantedestacarquela mayorpartede los trabajosquedescribenla descomposición

de la austenitase hancentradoen acerosde bajo contenidoen carbono [26], acerosde

ultra-bajocontenidoen carbono[27-28],acerosde baja aleación[29] y acerostrabajados

en frío y en caliente[30]. Sin embargo,no existe ningún modelo fisico-matemáticoque

describatanto las fasescomola secuenciade las mismasen un aceromicroaleadode foija

de contenidomedio en carbonocomo el empleadoen estetrabajo.Esteesun acerode gran

interés industrial, puestoque proporcionauna microestructuraque escapazde mantener

altaresistenciamecánica,ofreciendoala vez unabuenatenacidad.En estesentidoseprevé

un importanteimpulso en el desarrollode estetipo de acerosdurantelos próximos años

[31-32].

En este trabajo se ha podido observarbajo qué condicionesde ciclo térmico aplicado

aparecen las tres fases transformadasdiflisionalmente (ferrita alotriomórfica, ferrita

idiomórfica y perlita). Por otra parte, ademásde estas importantesobservacionesque

justificaríanpor si mismasun estudioespecificosobreel desarrollode la transformación

difusional de la austenitaen estosaceros,alo largode las investigacionesrealizadasse han
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encontradocomportamientosinéditos relacionadoscon la simultaneidadde ciertasetapas

de descomposiciónde la austenitaen unamismatransformacióny las secuenciasen que

aparecen.

Así pues, el objetivo principal de estetrabajo se ha centrado,fundamentalmente,en el

estudioglobal de los fenómenosde descomposiciónisotérmicade la austenitaen aceros

microaleadosde foija de contenido medio en carbono, proponiendo explicaciones

coherentesy rigurosas de los mismos apoyadasen la confirmación experimental y

analizandocon detenimientolos efectose influencias que tienensobredichosfenómenos

los parámetrostérmicos que condicionan el desarrollo de los diferentes procesos

implicadosen el tratamientotérmicode estosmateriales.
¾

Bajo esteplanteamientode objetivos, ha sido necesariorealizarno sólo el estudiogeneral

de las transformacionesdifusionalesde fasesy microconstituyentesproducidasen estos

aceros,sino, también, el estudio teórico de los diagramasde equilibrio en función de la

composicióncompletade estosaceros. El conocimientode la cinética que regula las

transformacionesenlos citadosdiagramas,la delimitaciónde sus dominiosdeexistenciay,

lo que es más importante,la evaluaciónde los efectosproducidospor los parámetros

empleadosen el ciclo de calentamiento,es la condición necesariade partida parapoder

acometerel estudiode las transformacionesisotérmicasde la austenitay, en particular,el

de las difusionales.Así, los métodosparala determinaciónteóricade los diagramasde

equilibrio presentadosen estetrabajo, proporcionaránuna herramientamuy útil para el

cálculode las temperaturascríticasdel acero,que permitirádiseñarlos ciclostérmicosmás

adecuadosparala obtenciónde la microestructuradeseada.

Especialinteréssehapuestoen el estudiode las inclusionesque, debidoala granvariedad

de elementosquímicos presentesen la composiciókde estosaceros, aparecenen gran

númeroy facilitan la nucleaciónde ferrita idiomófica. Paraello, seha realizadoun extenso

trabajo experimentalmediantetécnicasde microscopiaópticay electrónicacon apoyo de

análisisde imagen.
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Partiendodel conocimientopreciso del diagramade equilibrio y de las temperaturas

críticas, se han investigadotodas las transformacionesde equilibrio posiblesque tienen

lugar en estos acerosduranteun ciclo isotérmico desdedos estadosde austenización

diferentes,analizandopor tanto la influencia que tiene el tamañode grano austenítico

previo sobre los procesosde nucleacióny crecimientode cadafase. Asimismo, desdelos

dosestadosde austenizaciónpreestablecidos,seha estudiadoel efectoque tiene sobreun

segundomantenimientoisotérmicoa unatemperaturaintermedia,la precipitaciónde ferrita

alotriomórficaen el límite de granoaustenítico.

Por otra parte, los estudiosexperimentalesrealizadosen estetrabajo han permitido,

también,revisardiversoscriteriosempleadostradicionalmenteen el tratamientotérmico de

estosaceros.Lasistemáticaexperimentalha recogidoy analizadoespecíficay globalmente

cada parámetro vinculado al tratamiento, y ha evaluado su interrelación con las

característicasde lasmicroestructurasproducidas.

Finalmente, el desarrollode teorías capacesde justificar y explicar rigurosamentelos

fenómenosde transformacióndifusional involucradasen la descomposiciónisoténnicade

la austenitaconstituyenel cuerpoprincipaldeestetrabajo.
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CAPITUlO 1

FasesTransformadasDWusionalmentepor

DescomposiciónIsotérmicadela Austenita

A lo largo de estecapítulose exponenlos fundamentosteóricosque han servido de base

para efectuarla modelizaciónde las transformacionesde fase realizadaen el presente

trabajo. Se incluye, asimismo,unaamplia revisión de las investigacionesllevadasa cabo

por otros autores en relación con las transformacionesde la austenita en ferrita

alotriomórfica, idiomórfica y perlita, a partir de las cuales se ha construido el

planteamientogeneralde los tresmodelosdesarrollados.

Teniendoencuentaque el principal objetivo del trabajoesconocerlos diferentesaspectos

que determinanla formación de la ferrita alotriomórfica, idiomórfica y perlita, en este

capítuloseanalizanlas principalescaracterísticasde estasmicroestructuras.Porotraparte,

se tratarán también otros aspectos fUndamentales para entender el proceso de

transformaciónde la austenitaen estasfases,como los relacionadoscon la teoríaclásicade

la nucleacióny la influenciade los elementosde aleaciónen las transformacionesde los

aceros.
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1.1 Principios Generalesde la Transformación de Austenita en

Ferrita

La ferrita alotriomórficaes la variedadde la ferrita que seforma a másaltastemperaturas

por debajo de la temperaturaAe3 del diagrama de fases es decir, con menores

subenfriamientos.El término alotriomorfo provienedel Griego úXotptos,que significa

‘extraño’ o ‘externo’, y jxop~¡ que significa ‘forma’ o ‘clase’. Esta definición describe

cómo, aúnsiendouna fase cristalinaen su estructurainterna,no lo aparentaen la forma

microestructural,ya que la superficie que limita microestructuralmenteel cristal no es

siempreregulary no parecerepresentara la estructurainterna. Es decir, despuésde la

nucleación~nla fronterade granoaustenítico,la ferrita alotriomórficatiendea crecermás

rápidamentea lo largode los limites de granoausteníticosque perpendicularmentea ellos;

así, su forma estáfUertementeinfluenciadapor la presenciade la fronteray, por lo tanto,

no refleja su estructurainterna. El tiempo que se requiereparaformar una capafina y

continuade ferrita quetapiceel granoausteniticoes muchomenorqueel requeridoparasu

posterior engrosamientohasta alcanzar el tamaño final. Dallam y Olson [33] han

demostradoque el engrosamientode la capade ferrita es independientedel tamañode

granoinicial. Comoconsecuenciade esto,sepuedesuponerquela nucleaciónno tieneuna

graninfluenciasobrela cinéticageneralde la transformación.

La ferrita alotriomórfica esuna fase importanteen los acerosmedios en carbono.Es la

primerafaseen formarsesi seenfría la austenitahastatemperaturasinferioresa Ae3 y, por

tanto, determinala cantidady composiciónde la austenitaquetodavíaestásin transformar,

de forma que, indirectamente,afecta a las subsiguientestransformacionesde dicha

austenitaen otrasfases.Los alotriomorfosde ferrita generalmentenucleanen el límite de

granoaustenítico[34], ya queéstossonlugaresde mdyor energíaque el interior del grano

(Figura1.1).

El rango de temperaturasdonde se puede encontrar ferrita alotriomórfica por

descomposiciónisotérmicade la austenita,está comprendidoentre la temperaturaAe3 y
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aquélladonde las transformacionesadiflisionalesempiezanatenerlugar. En el aceroque

seestudiaen estatesis,esterangoestácomprendidoentrelos 1053 K y los 823 K.

Ferrita
Alotrinmórfica

Figura1.1: Micrografiade un aceromedioencarbonodondeapareceferrita alotriomórfica
decorandoel granoaustenítico.

íd iomorfo

Figura 1.2: Micrografla de un acero medio en carbonodondeapareceferrita idiomórfica
formadadentrodel granoaustenitico.

Otra morfología de ferrita que cobra también una especial importancia en la

descomposiciónisotérmicade la austenitadentrodel estudiode los acerosmicroaleadosde

contenidomedioen carbonoesla ferrita idiomórfica(Figura 1.2). El términoidiomórfico

implica que la fasea considerarpresentauna morfologíamicroestructuralfaceteadaque

recuerdaa su estructuracristalina.En los aceros,se consideraferrita idiomórfica aquélla
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que tiene una morfología razonablementeequiáxica. La ferrita idiomórtica se forma

generalmentede forma intragranular [3], presumiblementeen las inclusiones u otros

lugaresdenucleaciónheterogéneos[2,7].

Debido a que, tanto la transformaciónde la austenitaen ferrita alotriomórfica como en

idiomórfica correspondenintrínsecamenteal mismo fenómeno,la descomposiciónde la

austenitaen ferrita de forma difusional deberíatenerlugar en un rango de temperatura

idéntico. Sin embargo,experimentalmenteseobservaen estetrabajoquela temperaturade

aparición de ferrita idiomórfica es un poco menor con respectoa la de apariciónde la

ferrita alotriomórtica.La ferrita idiomórtica se forma en un rango de temperaturasque

varía desde unas decenas de grados por debajo de la temperaturade inicio de

descomposición de la austenita en ferrita, Ae3, hasta la temperatura donde las

transformacionesde origendifusional empiezana serrelativamentelentasy comienzana

tener lugar las transformacionesde origen no diflisional tales como la ferrita

Widmasntátten,la bainitay la martensita.

1.1.1 Termodinámica de la formación de ferrita

La fuerzamotriz parala transformaciónisotérmicade la austenitaen ferrita tiene su origen

en la reducciónde la energíalibre del sistemaobtenidacuandola red cúbicacentradaen

las caras (FCC) de la austenitase transformaa una red más estable, como la cúbica

centradaen el cuerpo(BCC) de la ferrita. El diagramade energíalibre representadoen la

Figura 1.3 muestraque a una temperaturaparticular,T1, la austenitade composición

promedio xpuededisminuir su energíalibre mediaal formar una ferrita de composición

x”>’, quedandola austenitacon una composición¿ff, enriqueciéndosepor tanto con el

carbonoexpulsadode la ferrita cuandoéstacrece. A medidaque la temperaturadesciende,

y la transformaciónferrítica va progresando,la composición de la austenitaresidual

seguirála líneatemperatura—composiciónAe3 (Figura1.3) hastaalcanzarla temperaturay

composición del eutectoide,momento este en el cual toda la austenita que no haya

transformadoen ferrita lo haráenperlita.
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Figura 1.3: Variación de energía libre con la composiciónpara la temperaturaT
1 y la

correspondienteseccióndeldiagramade equilibrio Fe-C.

Lasfraccionesmolaresde austenitay de ferrita, presentesa cadatemperaturaentreAe3 y la

temperaturadel eutectoide,puedenser determinadasdesdeel diagramade fasespor la

reglade lapalanca.La fracciónmolarde ferrita es:

lax —x
<2=a

ya ayx —x
(1.1)

y la correspondientefracción molarde austenita:

x —
12=y ya ayx —x

(1.2)

o ri
Carbon,x
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El equilibrio entre las dos fases conlíevaque la tangenteque determinael potencial

químico’ de los componentesen cadafase es común a ambascurvas de energíalibre

(Figura 1.3).Por lo tanto,los potencialesquímicosdel hierro y del carbonosonlos mismos

en ambasfases:

a y
/4Fe Pre (1.3)

a y

Pc Pc

La fuerzamotriz, AGZ§*a (Figura 1.3), puedeserdeterminadaal restarla energíalibre de

la austenitasin transformar,O”, dela sumaentrela faseproducto,la ferrita (Gj, y la de la

austenitaenriquecidaencarbono(G”)ponderadasporlas fraccionesde cadafasepresentes:

áa;;~ =G”flÉ Gan~~G~~ (1.4)

Representandola energíalibre comofuncióndel potencialquímico2sepuedeescribir

— x~u”{x)

Gr — X~p~ {xra}+ (i ~xra)/j;e{xra} (1.5)

G” ~

En el estudiode lasaleaciones,esinteresanteconocercómocambia la energíalibre de una fasedadaal
añadirunapequeñacantidaddeátomosA, dnA, a presióny temperaturaconstante.El tamañodel sistemase
incrementanendn

4 y, portanto, laenergíalibre total tambiénse incrementaráen unapequeñacantidaddG.
Si dnA es lo suficientementepequeño,dG seráproporcionala la cantidadde átomosA añadida.Entonces
podemosescribir:

dG=MA dnA
La constantedeproporcionalidad,MA. sellama energíalibre molafr parcial de A o, alternativamente,potencial
químico.

2Paraunasoluciónbinariaatemperaturay presiónconstante,sepuedensumarlasdistintascontribucionesde
los componentesde la mezcla,esdecir, dG=pAdnA+psdns. Si un mol de fasecontieneXA molesde A y X

8
molesde E, el tamaño del sistemapuede incrementarsesin alterarsu composiciónsi A y E seañadende
forma adecuada.Por ejemplo, si la fase condeneel dablede átomos de A que de E la composición se
mantendráconstanteañadiendo2 átomosA por cadaátomoE. De estamanemel tamañodel sistemapuede
serincrementadoen un mol sin cambiarni /-

tA ni MR• Al añadirXÁ molesde A y lCR molesde 8, la energía
libre del sistemaseincrementarásegún:,dG=MYA+MYB (Jmor’)

14



FasesTransformadasDWusionaJmenteporDescomposiciónIsotérmicade la Austenita

dondepc”( x} representael potencialquímico del carbonoen la austenitaevaluadoa la

concentraciónnominal x, y similarmenteparalos otrospotencialesquímicos.

Sustituyendoen la ecuación(1.4) y teniendo en cuentala igualdad de los potenciales

químicosde la ferrita y de la austenitaparalas nuevasfasesformadas(de la construcción

de la tangentecomún),sepuededemostrarque [35]:

= AIJ¿ {ga} - p2’{ x» + (1- x) (MF! {ga} - MF! ( x}) (1.6)

Tratandoel potencialquímico en basea considerarnuestro sistemacomo una solución

regula?,seproduceel resultado:

= ~RT ffi a~xYa}(~>~~ffic&Áx:} (1.7)
a~{x} a~{x}

dondeac>’( x} es la actividaddel carbonoevaluadaen la austenitaparauna concentración

x, y siendolos otrostérminosdeactividadequivalentesaésteen significado. Por lo tanto,

para calcularel valor de la energíalibre de Gibbs de la transformaciónde fase de la

austenita en ferrita y austenita enriquecida,necesitamosconocer los valores de las

composicionesde la fronterade fase,asícomo los de las actividades.

Para la construcción de un modelo matemático que prediga la evolución de la

transformaciónferritica en todo el rango de temperaturasdonde ésta es posible, es

necesarioconocerlos valoresde las composicionesde equilibrio de las fronterasde fase

a/a-ty y r/r+a en el rango de temperaturasde dichatransformaciónen condicionesde

equilibrio, parapoderextrapolaríasa temperaturaspordebajode eutectoide,alcanzadasen

condicionesde transformaciónisotérmica.Existen datosexperimentalesdisponiblespara

las composicionesde equilibrio de las fronterasde fasesen aleacionesFe-C [37-38], pero

no es posibleobtenerlosparatemperaturaspor debajodel eutectoide,por lo que sehace

la expresiónparael potencialquímicoenunasoluciónbinariaregularse definecomo[361:
.uÁ=GA+RTInaÁY PRGB-4-RTlnaB
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muy necesariauna extrapolación fiable. Existen muchos modelos que, a partir de

resultadostermodinámicosestablecenfuncionesempíricasque aproximaríanel cálculo de

estascomposiciones;sin embargo,estas funcionesno puedenser extrapoladaspara un

régimendetemperaturaspordebajodel eutectoidecon muchafiabilidad. Porotraparte,los

paquetesinformáticos comercialescomo es el MTDATA [39] y el Thermocalc [40],

contienenunabasededatostermodinámicosgrandey rigurosa.De ella sepuedensacarlos

valorestermodinámicosdel equilibrio. Estos datos puedenseracopladosa modelosde

transformación,comoesel casodel paqueteinformáticoDICTRA [41].

Los modelos para el comportamiento termodinámico de las soluciones sólidas

consideradosen estatesis, incluyen el modelo de solucionesregulareso modelo cuasi-

químico [36], el cual extiendeel modelo parasolucionesidealesa solucionesrealesdonde

la entalpíade mezcla esdistinta de cero,y puedeseraplicadocon más fiabilidad a las

solucionessólidasintersticiales[42].

Aaronson, Domian y Pound aplicaron tres modelos de soluciones sólidas a la

transformacióny—*a de solucionesFe-C [43]. Ellos encontraronque el modelo cuasi-

químico deprimerordendeLacher,Fowlery Guggenheim[44-45]facilita la obtenciónde

ecuacionescon las cualespodercalcularlas actividadesdel carbonoy del hierrotanto en la

austenitacomo en la ferrita y, por tanto, el cambiode energíalibre parala transformación.

El modelopuede,además,serextendido,al menos,a sistemasque incluyan un elemento

sustitucional,X, paraquepuedatenerun valor práctico parael caso de los aceros.Una

aproximacióndebidaa Zener[46], combinadacon el modeloanteriormentemencionadode

Fe-C, facilita todavíamáslos cálculosparael caso de aleacionesdel tipo Fe-C-X. Zener

[46] propusoque el cambiodeenergíalibre parala transformaciónr—+a en el hierro puro

podríaserdividido en un componentemagnéticoy otro no-magnético,LIGZa y 4G~j7,

respectivamente.Entonces,-

zlG« =Ac77 +AGZ7 (1.8)

Consideróqueun elementoaleanteafectaríaa estasdos componentesde forma separada.

Asumiendoque la curvade la energíalibre frentea la temperaturaparael hierropuro y la
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aleación Fe-X difieren sólo por un desplazamientode la curva paralelo al eje de

temperaturas,la componentemagnéticay no-magnéticaparael cambio de energíalibre

parala transformacióndeaustenitaen ferrita sepodríaexpresar:

= 1.41(T-yATJ

AGZr = -l.41(T-yAT»,,2)
(1.9)

dondey correspondea la fracción molardelelementoaleantesustitucionál.Zener,además,

determinóla magnitud y dirección de estedesplazamientoen temperaturas[43,46] para

distintosaleantessustitucionales(Tabla 1.1), por lo cual sepuedeincorporarsu efecto al

cambiodeenergíalibre de Gibbs de la transformación.

Tabla 1.1

ValoresdeATmagy zlTnn,paradiferenteselementossustitucionales.

ElementoAleante AT,,,og(
0C) ZlTn,n (0C)

Si -3 0

Mn -37.5 -39.5

Ni -6 -18

Mo -26 -17

Cr -19 -18

V -4-4 -32

Al 8 15

Así, Zenerconcluyóqueel cambiode energíalibre paraun sistemaFe-C-X seexpresará

sumandolas componentesmagnéticay no magnéticáa la ecuación(1.7) para el sistema

Fe-C:

L1G;7§S; 1.41y(zlTmag~LtlTnm) (1.10)
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1.1.1.1Fuerzamotrizpara la nucleacióndeferrita

Unavezque sehadeterminadoel cambiode energíalibre parala transformaciónglobal de

la austenitaen ferrita, hay quedeterminarcuales,específicamente,la fuerzamotriz parala

nucleaciónde ferrita. En una solución binaria, se puede obtenereste valor desde el

diagramaenergíalibre — composición,usandola construcciónde la dobletangente,la cual

fije deducidaporHillert [11], comoseilustra en la Figura1.4.

o
o,

o
4>‘o

-o

-a
4>o

Ji

Carbono,x

Figura 1.4: Gráficoquerepresentael cambiode energíalibre con la comí,osición,mediante
la construcciónde las tangentesparalelasparadeterminarel cambiode energíalibre parala
nucleación,AGm.

Asumimos que la formación de los núcleos de ferrita produce un cambio

infinitesimalmentepequeñoen la composiciónen carbonode la austenitá,ya queel núcleo

de ferrita formadoesmuy pequeño.En el caso límite, a medidaque estecambio tiendea

cero,la composiciónde laaustenitatiendeala composiciónnominal, x. Estaconstrucción

de la dobletangenteconsisteen dibujarunatangentea la curvade la energíalibre parala

austenitaen el puntode composición x y unasegundatangentealacurvade la ferritaen el

valor de composicióndel núcleo,x. Deestaforma,sepuededeterminarel valor del cambio

y
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máximo de energíalibre, ¿SG,,,, que está disponible para la nucleación. El valor más

probablede la composicióndel núcleo (x) será aquel que maximice el valor de ziGm,

llegáhdosea demostrar[47] queestoocurrecuandolas dostangentessonparalelas.

Del diagramamostradoen la Figura 1.4 se deduceque las diferenciasen el potencial

químico del hierro en la ferrita a la composicióndel núcleo y en la austenitaa la

composición nominal (p~~{l—x}—?4jl—x}) y, del carbono en la ferrita a la

composicióndel núcleoy en la austenitaa la composiciónnominal (pg {x } —¡4 {x}),

son iguales.A partir de estaigualdad en las diferenciasentrelos potencialesquímicosdel

hierroy del carbono,sededuce[47] la siguienteecuación:

______ ag{x}
AG$’ +RTIn a90 <1 4 —RTIn —o (1.11)

¾{l—x}

donde/JGFO”>
0 es el cambiode energíalibre que acompañala transformacióny—ni en el

hierro puro, y dondeapi {J-.x} representala actividad del hierro en la austenitaevaluada

parala concentración(1-x) y api (1- x} esla actividaddel hierro en al austenitaevaluada

parala concentración(1- x). De forma similar, la ac”{ 4 y oCa frJ son las actividadesdel

carbonoen la austenitay en la ferrita evaluadasa la concentraciónnominal del acero( x)

y aunaconcentraciónx de carbono.

El valor de la concentraciónen carbonox que satisfacenuméricamenteesta ecuación

correspondeal valor de la concentracióndel núcleode ferrita. Así mismo,de la Figura 1.3

sededuceel cambiodeenergíalibredebidoa la nucleación:

/

ACm = RTIn ~ (1.12)
a4~}

donde ac>’( 4 y ac«Ix~ son las actividadesdel carbonoen la austenitay en la ferrita

evaluadasa la concentraciónnominaldel aceroy a la concentracióndel núcleode ferrita.
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1.1.2 Teoría de nucleaciánde la ferrita

1.1.2.1Teoríadenucleaciónclásica

Los primeros investigadoresque formularon una teoría de nucleaciónfueron Volmer y

Weberen 1926, posteriormentefue ampliadapormuchosotros científicos,destacandolas

aportacionesrealizadasporBeckery Dóring en el año 1935. La teoría fue originalmente

formulada pára la condensaciónde vapor puro en fase líquida y consideraque el

mecanismoresponsablede la apariciónde un primernúcleosonlas fluctuacionesaleatorias

dentrode un conjunto de átomos.Las fluctuacionesen la densidady en la concentración

nos llevan~.a pequeñosvolúmenes de una fase naciente que adquiere un nuevo

reordenamientoatómico, por lo cual se puededecir que ha ocurrido de forma local una

transformaciónde fase. Estas son llamadasfluctuacionesde heterofase.Una excelente

revisióndeestetrabajofue realizadaporChristian[48].

Paraun sistemapuro, la fuerzamotriz parala nucleaciónessuministradaen su totalidad

por la diferenciaentrelas energíaslibres del estadoinicial y el final de la mezcla,aunque

puedentenerlugar muchosestadosintermediosmetaestables.Estadiferenciade energíase

empleaen la aparición de un núcleo que ocupaun determinadovolumen, así como la

formaciónde unasnuevasintercarascreadasentreambasfases.Si el núcleoestásometido

a algún tipo de tensiónen el interior de la fasedondeseencuentra,habráque añadiral

balancede energíasun nuevotérmino correspondientea la energíade deformación.En la

nucleaciónhomogéneade unanuevafase aen unamatriz y, suponiendonúcleosesféricos

de radio r, el cambionetodeenergíalibre es:

4ff 4ff
¿1G=——r34G~+—r’zlG

5 ~i-4zrr
2a~ -. (1.13)

3 3

dondea
70 es la energíainterfacial porunidad de áreaentrelas dos fases,ÁGves la fuerza

motriz por unidad de volumen en la formación de a desde y y zIGs es la energíade

deformaciónporunidadde volumen. La barreracrítica de energíaparanuclear,G*, debe

sersuperadapormedio de las fluctuacionestérmicas,hechoque ocurrecuandoel núcleo
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superaun determinadoradiocritico, r*, parael cual el cambiode energía

productoy lamatrizesmáximo.Entonces,

d(ZIG)42(¿SG -4Gj+8nra~ =0

&

libre entrela fase

(1.14)

Porlo tanto,

(z1G~ -AG5)

y la barrerade energíacríticaparala nucleaciónvienedadapor:

J6ura
3
ya

3(zIG~ —¿SG
3 )2

(1.15)

(1.16)

La Figura 1.5 representaesquemáticamentelos términos de energíaque

procesode nucleación,en funcióndel radiodel núcleo.

o

participanen el

r

Figura 1.5: Cambio de energía libre (G*) asociadoa la nucleación
núcleoesféricode radiocríticor*.

homogéneade un

Cuando no se alcanzael radio critico, la energía libre se puede reducir disolviendo el

núcleo.Por el contrario, si el núcleo tieneun tamañomayor al crítico, lá energíalibre se

4xr
2a

7~

rs

- ~gr
3(AGg M3

5) ;
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reducepor el crecimientodel núcleo. Estareducciónde la energíalibte por unidad de

volumencompensael aumentode la energíaporunidadde superficie. -

Volmery Webersupusieronqueexistíaunadistribuciónestacionariade núcleosde tamaño

r < r*. El número de núcleos de tamañocrítico presentes,tic, es la probabilidad de

formación de los mismos multiplicada por el número total de átomos en la fase inicial

(vapor),N:

kRTJ

dondek3 esla constantede Boltzmanny, ~cesunafunciónde distribuciónestadísticapara

los núcleosde tamañocrítico. La velocidadde nucleaciónseráentoncesel producto de

dicha distribución estadísticapor la probabilidad de que un átomo de fase vapor se

incorpore en un núcleocrítico por unidad de tiempo (una frecuencia-de colisión). La

velocidadde nucleaciónporunidadde volumen,Iv, esentonces:

{ G

dondevesla frecuenciade colisión y nyesel númerodeátomosporunidadde volumen.

Hay un problemacon la teoríade Volmer y Weber,y esque ellos asumieronque, en el

estadoestacionario,todoslos núcleosqueexcedíanel tamañocrítico creceríanrápidamente

y dejaríandeseractivosparala nucleación,de formaque el númerodenúcleosde tamaño

crítico caeríabruscamenteuna vez que r > r*. Estasituación no es réalista,ya que la

probabilidadde que un núcleo puedacrecer o disolversees la misma; de estaforma,

Beckery Dóring sugirieronque la función de distribucióndeberíadecrecergradualmente

haciacerouna vez quer > r*. Estaconsideraciónsereflejaríaañadiendoun parámetro

adimensional,Z, pre-exponencial,conocidocomo factordeZeldovich, quemultiplique a la

ecuación(1.18):
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3>’d3Tz=iI( G* 2 (1.19)

Estateoría, que permitecalcular la velocidadde nucleaciónpor unidad de volumen, ha

constituidola basede todos los otros trabajosposteriores[49-50]. La únicadiferenciacon

el trabajo original de Beckery Dóring es la eleccióndel factor pre-exponencial.Para la

nucleaciónde una fasesólida, la cinéticade colisionesgaseosasarribaexpuesta,no tiene

apenasaplicación, así que el término de frecuenciaparalas colisionesentreátomosy la

expresiónparalos núcleoscríticossedebencorregiradecuadamente.Podríamosconsiderar

la probabilidad de formación de un núcleo como el producto de una frecuencia de

vibración atómicay un término exponencialquecontengala energíade activaciónparala

transferenciade átomosa través de la intercaranúcleo — matriz, Q. De la teoría de

velocidadde reacción[51], el factorde frecuenciaesk11T/h. Por lo tanto; la velocidada la

cual un átomo en contactocon un núcleoatravesarála intercaraquelos separaa ambosy

se incorporaráa él, vendrádadapor una expresiónde la forma (kBT/h)exp{Q/kRT}.Con

lo que, lavelocidaddenucleaciónhomogéneaporunidadde volumen(en’ m
3s’) será:

¡11CM Sf1~zexp{~(G+Q)} (1.20)

h

dondeQ esuna energíalibre de activaciónpor átomo y G* es la energíalibre crítica de

activaciónparala nucleación,que vienerepresentadopor laecuación(1.16) en dondeseha

considerado¿SG3= O y, para z1G~, la energíalibre para la activación por unidad de

volumen, laexpresión

AGvAGm~ (1.21)
NAmEO

donde ¿SG,,,,el cambiode energíalibre parala nucleación,provienede la ecuación(1.12),

26~ =9,27 10 (kg) esla masade un átomo de hierro,p = 7860(kg m% esla densidaddel

aceroy AJÁ el númerodeAvogadro.
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1.1.2.2Lugaresdenucleaciónheterogénea

La t~oria básica expuestaanteriormenteconsiderala nucleaciónco~o un proceso

homogéneo,que ocurre con igual probabilidaden todas las regionesde la mezcla. En

realidad, la nucleaciónestáfavorecidapor las heterogeneidadesde dentro del material,

talescomodefectos,fronterasde granoe impurezas.Todasellasson lugaresde alta energia

debidoal áreade la superficiecreadaentreellasy la matriz, con lo cual ‘la nucleaciónde

partículasmáscoherentesen estoslugareslleva a una reducciónen la energíalibre. En el

caso de la nucleaciónde la ferrita dentro de la austenita,los límites de grano son los

lugares más favorecidos. Si despreciamoslos efectos de tensión provocadospor la

nucleación,y las subsiguientesenergíasde deformaciónque aparecen,la fuerza motriz

paralanucleaciónenun lugarparticulardependeráde la reducciónde energíalibre debido

a la destrucciónde una superficie de frontera de alta energía. La destrucciónde esta

superficiesuministrarála energíanecesariapara que se constituyael núcleo y la nueva

superficienúcleo—matriz.

Aristas

Figura 1.6: Diagramaesquemáticode un granoausterftico,mostrandolos tipos de lugares
denucleación.

Existen tres tipos de lugaresparala nucleaciónen la frontera de grano: caras,aristasy

esquinas(Figura 1.6). Para cada clase de lugar de nucleación, los dos factores más

importantesson la densidadde dichos lugaresy la probabilidadde nucleaciónen él, en

Esquinas
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otraspalabras,cómo de favorableesenergéticamentehablandoel forma?un núcleoen el

lugaren cuestión.

El primer tratamientoteórico de todo esto fue realizadopor Cahnen 1956 [5], el cual

utilizó los cálculosgeométricosde Clemm y Fisher [52]. Cahnjustificó ilma velocidadde

nucleaciónheterogéneaporunidadde áreade fronterade granode la formasiguiente:

IgEl’ kBTPex4frai±Ql~} - (1.22)

dondepj es-unadensidadde tiposde lugaresde nucleación,esdecir, representael número

de lugaresde un tipo determinadodisponiblespara la nucleación,y Kl esun ‘factor de

forma’ paralosdistintoslugaresparala nucleaciónquetiene dimensionalidad,j, diferente.

Así, j=3 correspondea nucleaciónen inclusiones,2 paralas caras,1 paralas aristasy O

paralas esquinaso vérticesdel límite de granoaustenítico(Figura 1.6). ‘El valor de ¡‘1 es

aproximadamenteigual a [53]

= El

?

(8)2

2
= El1

P2 2(8)2

= 2¾,

o
Po El1

2d7 )2

3 -

dondeKl representala fracción de lugaresen: las inclusiones(K1 ), caras(K?), aristas

1(K1) y esquinas(K%, susceptiblesde formar un embrión (Cahnasumió que el grano

austeníticotenía la forma denominadatetrakaidecaedmm(Figura 1.6)). El parámetro8

representael espaciadointeratómicotomadocomo0,25 nm.
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Estasexpresiones,obviamente,indicanquesiemprehay un mayor númerode lugarestipo

caraque de aristasy, a su vez, mayor númerode aristasque de esquinas,como se podría

esperarde la consideraciónde un grano ideal de forma equiáxica.. También estas

expresionesreflejan la disminuciónde los posibles lugaresde nucleaciónen el caso de

aumentarel grano austenítico,y por tanto unadisminución de la superficiede grano por

unidadde volumen.

1.0

0.8 -

0.6 -.

0.4-

o
1) 0.25 03 ~.75 1.0

Figura 1.7: Relación entre la energía necesariapara la nucleación
heterogéneapara los distintos lugares de nucleación, en función
interfaciales,cos9ya=ay,’/aya[5-6]

homogéneay la
de las energías

El factor de formaesfunción de la relaciónentrela energíalibre requeridaparaformarun

núcleoen la fronterade grano y la necesariapara la nucleaciónhomogénea.Los lugares

con másbajadimensionalidadnecesitanrelacionesmáspequeñas(Figura 1.7), asíque los

lugaresesquinason másfavorablesque las aristas[54], las cualesson másfavorablesa su

vez que las caras[55]. Las esquinasson la unión de tresfronterasde grano, por lo tanto

habráuna mayor reducciónen la energíalibre si estaregión de fronteradesaparececomo

tal. En estoslugares,la nucleaciónhomogéneaesun procesoapenasfavorabledesdeun

puntodevistaenergético.

- - Caras delgranoaustúnítico

Y
1-
‘1~.

II Aristasdcl granoaustenltk
1

1 -.

1

Esquinasdel grano
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1.1.3 Cinética de crecimiento de la ferrita

1.1.3.1DWusividaddel carbonoen la austenita [56-58]

El crecimientode ferrita en los acerosesun procesoqueestácontroladop¿rla difusión de

carbono.El cómoocurrela repartición de estecarbonoentrela ferrita y la austenita,y la

difusióndel mismo dentrode la austenitasin transformarson los procesos-quemarcaránla

velocidad de transformaciónferrítica. Por lo tanto, es de interés conoceruna expresión

matemáticaquedescribacómosedifundeel carbonoen la austenita.Kaufman,Radclifle y

Cohen[59] desarrollaronla siguienteecuaciónempírica:

¡ a. ~1Q]
D~ =—expj—30x jexp~~Dy (1.23)

2 ~RTJ

dondeQD , la energíadeactivaciónparala difusión, esunafunción de x, la fracciónmolar

de carbonoen la austenita.Sin embargo,estaecuación,basadaen una expresiónempírica

de la diflisividad comouna función de la fracción molar y la temperatúra,no puedeser

aplicadaa bajastemperaturaso en aceroscon composicionesen carbonodistintasa las de

los acerosutilizadosparaobtenerdichaexpresión.

La aproximaciónteóricade Siller y McLellan [60-61] considerótanto el: comportamiento

termodinámicocomo el cinético del carbono en la austenitaen aleacionesFe-C. Esta

aproximacióntiene en cuentala influenciade la composiciónen la actividaddel carbono

en la austenitay la existenciade una interacciónrepulsivaentrelos átomosde carbono

vecinosmáspróximos, colocadosen los lugaresoctaédricosde la red que representanlas

posicionesintersticialesde la red FCC de la austenit.á,lo cual reducela probabilidadde

ocupaciónde los sitiosadyacentes.Bhadeshia[56] extendióestaaproximaciónteniendoen

cuenta la influencia de los elementossustitucionalesen el movimiento entre lugares

intersticialesde los átomosdecarbono,atravésdel análisisde suactividády de la energía

de interacciónde estosúltimos con los átomossustitucionalesen la austenita.Asimismo

propusoqueel coeficientede difusión del carbonopodríaexpresarsepor dostérminosuno

dependientede la concentración,«a,>, y otro independiente,D’, definidoscomo:
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donde

Dc>’(xj’}=D’~(9)

exp

k87’]

4(9)=a~ 1+

¡ — + + ~ + ~ —exP{—¡<TI)

donde¡<E y h son las constantesde Boltzmanny Planck,respectivamente,2 esel espaciado

entrelos planos {002} de la austenita,7,n esuncoeficientedeactividad,AF esunaenergía

r

libre de activación, a~ es la actividaddel carbonoen la austenita,ZC es el númerode
coordinaciónparalugaresintersticialesoctaédricos(12), 0 esla relaciónentre el número

de átomosde carbonoy de hierro y 04. representala energíade int&acción carbono-

carbono en la austenita teniendo en cuenta la influencia de los elementosaleantes

sustitucionales. -

Tambiéndeterminólos valoresde ¿‘E/kB = 2123K y Di (y,,, /22) = 31.8~~ respectivamente.

Investigacionesrecientes[56, 62-63] aplicaronestateoríaa las aleacionesternariasFe-C-

X, comprobandoque, en efecto,el soluto sustitucionalXtieneun efectosignificativo sobre

la difusividaddel carbono.

(1.24)

y

(1.25)

(1.26)
dO
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1.1.3.2Descripciónmatemáticade la cinéticade crecimientodeferrita

Diversosautores[4, 7, 64] hanconfirmadoquela ferrita crecesiguiendounaley parabólica

respectoal tiempo, disminuyendogradualmentesu velocidadal ir aumentandoéste.Dicho

fenómenoesconsecuenciade que, a medida que seforma ferrita, la cantidadde carbono

acumulado en la austenitajusto delante de la intercara de transformaciónaumenta,

requiriéndose,portanto, mástiempo parasu difusión haciael centrodel granoaustenítico.

El procesode difusión de átomos de carbonoen el volumen de la austenitacontrolael

crecimientode la ferrita, y las panículasde dichafase crecentanto como lo permite la

difusión.

En los próximos cálculos vamosa suponerque la movilidad de la intercaraes alta, de

forma que todos los átomos de todos los componentesdel sistema pueden moverse

libremente a través de la intercaraa~y, no disipándose,por tanto, energía libre en el

procesode reparto de soluto a travésde la misma. Bajo estascondiciones,todos los

componentesestánen equilibrio local, así que susconcentracionescorrespondena las del

diagramadeequilibrio.

Antes de empezara realizar los cálculos debemosestablecerdos hipótesis.La primera

consisteen que, debido a la mayor solubilidad del carbono en la austenita,la región

austeníticade alrededorde la partículaa reciénformadaestáenriquecidáen carbono.La

segundaconsidera la difusión de carbono en la ferrita despreciable,en base a la

extremadamentebajasolubilidadde dicho elementoen estafase.Además,suponemosque

el coeficientede difusión Dc>’{ x,27 no varíacon laconcentraciónlocal de carbonoen la

austenita,x, y que el granoausteníticotieneunalongitud ‘infinita’, de formaque paraz=x

tenemosx= x. 1

Aproximacióndel gradientelineal de Zener

:

Segúnse indica en la Figura 1.8, seconsiderauna intercaraa1y planamoviéndoseen la

direcciónz. Si unaunidadde áreadeestaintercaraavanzaunadistanciadz, la cantidadde

carbonoexpulsadode la ferrita y acumuladoen laaustenitavendrádadopor (x~a~xa~~).Para
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mantenerel equilibrio en la intercara,estacantidadde carbonodebede serigual al flujo de

átomosdecarbonoqueen un pequeñoincrementodetiempo sedifUndendesdela intercara

haciadentrode la austenitay de formanormalaella, es decir,al productoJdt. Por lo tanto,

81 (1.27)
z=t*

dondex es la concentraciónde carbonoen la austenita,y el gradiente—- secalculapara
5z.

unaposiciónconcretade la intercara(z=z*)

La velocidadde desplazamientode la intercara,o lo que eslo mismo, la de crecimientode

ferrita estádadapor

dz D ~ - (128)

dt x~ — x”” 5z ~

El gradientede concentraciónen la intercarapuedeseraproximadousandola siguiente

expresiónlineal propuestaporZener[65]:

& _____ - (1.29)

5z ~. L

dondeL esla distanciadedifusión efectiva(Figura 1.8).

Portanto, sustituyendoen la ecuación(1.28)obtenem¿s,

dz D (xra~)(xm.~)D (1.30)

dt (xra ~xar) L YXYa~Xa~.)L
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XL x

~aT

Figura 1.8: Perfil de difusión del carbonoa través de una intercaraa/y moviéndosea la
velocidaddz/dten la direcciónindicada.Las áreassombreadasmuestranel solutorepartido
entrela ferrita y la austenita

Estaclaro a partir de la Figura 1.8 que la regiónsombreadapordebajode x(rectángulo

A) representala cantidadde carbonoque ha sido expulsadode la ferrita, la cual coincide

con la que seacumulaen la austenita(triángulo A’). Suponiendoidéntico espesoren las

superficiesconsideradasparaambasfases,y aplicandoel balancede másas,se tiene que

cumplir queel carbonoexpulsadoporla ferrita y el carbonoacumuladoen la austenitasea

el mismo. Esto nos lleva a igualar las dosáreassombreadasde la Figura 1.8, es decir,

A=A’, y si A=z( ;- y A ‘=1/2 L (9a - x), podemosdeducirel valor deL

2z(x—x”

)

— (1.31)
¡

Sustituyendola ecuación(1.31)en la ecuación(1.30),e integrando,obtenemosla siguiente

expresión:

y

dz
dta

Y

dz
alt

L

a

z
za

z
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(1.32)

j(S~~xc2.Xxra xar)

la cual sepuedeabreviarde la forma,

z = a~ /12 (1.33)

y

(1.34)

donde a1 esconocidacomo la constantede crecimientoparabólico. Teniendo en cuenta

quela ferrita crecea la mismavelocidady simultáneamenteen los dosgranosque forman

la fronteradondeapareceel núcleode ferrita, el símboloz representael semiespeordel

alotriomorfoen sucrecimiento,con lo cualel espesorreal delalotriomorfoes2z.

Por tanto, la ecuación (1.33) representauna ley de crecimientoparabólico , donde el

tamañode ferrita varíacon la raíz cuadradadel tiempo. Como la longitud del campode

difusión del carbono(esdecir, la distanciade difusión efectiva)aumentacon el tiempo, y

por endedisminuyeel gradientede carbonoen la austenita,la velocidadde crecimiento

debe disminuir con el tiempo (ecuación (1.30)) como ya ha sido comprobado

experimentalmente[4,7,64].

Soluciónexacta

:

En el desarrolloanterior se asume,como aproximación,la consideracióndel perfil de

difusión de carbonoen la austenitacomolineal. Paraencontrarunaexpresiónmásrigurosa

del crecimientode la ferrita alotriomórfica,se debeeliminar estasuposidióny calcularla

leydecrecimientoparabólicoapartir de la ecuaciónde difusión del carbonoen la austenita

poraplicaciónde un balancede masasen la intercaraa/r, comose hizo ar~teriormente.
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Suponiendogeometríaplanay unidireccional,y tras aplicar la 2” ley de Fick, la ecuación

de difusióndecarbonoen laaustenitaa lo largodel ejez es:

dc ~9 (1.35)

A partir de (1.28), podemosexpresarla condición de equilibrio en la intercaraa/y parala

posiciónz=9 como:

dx

a

= (¿a —
a
a

(1.36)

Manteniendola hipótesisde tamañode granoausteníticoinfinito, por la cual en el centro

del granoaustenítico(z=cc), la concentraciónde carbonoesla nominal (x= x), a partir de

la ecuación(1.33) (aj =z/t’~2) seobtieneque:

da, ¡

a 11/2
y

de donde,la ecuacióndedifusión (1.35) quedaría:

¿92x-~ ~<

2 da,

y la (1.36)queexpresala condiciónde equilibrio pasarjaa:

dc

da, a,=a;

=

La ecuación(1.37) sepuedeintegrar,obteniéndoseel resultado

z a
1

2tt”
2 21

(1.37)

X”Y)ML

2
(1.38)
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dx Iahl
14~Di

(1.39)

dondeA esuna constantede integración.Sin embargono esposibleobteneruna solución

exactaal integrar(1.39),porlo cual, x debede serde la forma:

x = f AexP{—¡ERal (1.40)

La constanteA y los límites de integraciónpuedenser determinadosa través de las

condiciones-decontorno. Si recordamosque en el centro del grano austenitico(z=a es

decir, a,=< la concentraciónen carbono esla nominal del acero(x= x ), y que en la

intercara(aí=a, *), en el lado de la austenitatendremosXx>~a, podríamosconsiderarlas

siguientescondicionesde contorno:

a, =

a, =

x=xra

x=x

Z

Ra,

eXP{— ¿¡da; (1.41)

q,, y la combinamoscon la (1.38)

Aplicando estascondicionesobtendríamosun valor para la constanteA, quedandola

ecuación(1.40)de la forma:

a,

.1.
Si derivamosen la ecuación(1.41) con respecto

conseguimos:

(xar ~xr~)ai — (~xra).

2D

exP{- 4.D}

SexP{- a?fra
(1.42)
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Sabiendoquela funciónerror y sucomplementariasedefinencomo:

erf(x)= .±~.feu2du

erfc(x)= ¡ — erf(x)

y queerf(xj=1, la ecuación(1.42)sepuedeescribirde la siguientemanera

12=1 ffa¿N~I/2{ }exPli a1 } ‘ (1.43)

Y 4D ) 1 L4.D

donde la cantidad0, a la cual llamaremosde aquí en adelantesobresaturación,tiene el

valor de:

0=

La ecuación(1.43) sepuederesolverpor medio de métodosnuméricosy con la ayudade

un ordenador.La solución,parael aceroque nosocupa,sepresentaen la Figura 1.9. Hay

que puntualizarque, aunquepara el valor de 12=1 la cantidadaí/it fiende a infinito,

desde un punto de vista fisico esta indeterminación matemática no tiene mayor

importancia, pues estos valores de sobresaturaciónse alcanzan para temperaturas

sumamentebajasdonde la descomposicióndifusionalde la austenitaes i¡tposible. En este

rangode temperaturasla austenitase transformade formaadifusional.

Hastaahora,sehacalculadola constantede crecimiemtoparabólicoparael caso de ferrita

creciendode forma planay unidireccional(ferrita alotriomórfica).Parael casode ferrita

creciendo isotrópicamentede forma tridimensional (ferrita idiomórfica), Christian [6]

determinóunaconstantede crecimientoparabólicode la forma:
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2Ddx~xYa)1 (1.44)L ay 1x —x ~j

Paraacerosmulticomponentes,el cálculo de la velocidadde crecimientoestácomplicado

por la difusióntanto deelementosintersticialescomo sustitucionales.Si consideramosque

la velocidadde crecimientode la ferrita estácontroladatanto por la difUsión del carbono

como por la de los elementosaleantessustitucionales,es decir, considerarun crecimiento

del modo NPLE o PLE4,nosencontramosque, como la velocidadde difusión del carbono

esunos órdenesde magnitud superior a la de los elementosaleantessustitucionales,es

complicadóelegir una línea de solubilidadadecuadaen el diagramade equilibrio tanto

para el carbonocomo para los elementosaleantessustitucionalesen el cálculo de la

concentración en la intercara [66]. Alternativamente, podemos considerar el

paraequilibrio5.Bajo estemodo de crecimientono seproduceun repartode los elementos

aleantessustitucionales;éstosson, hipotéticamente,combinadoscon los átomosde Fe en

un ‘super elemento’.El crecimientopuedeentoncesser tratadocomo un sistemabinario

Fe-C [67], pero con unacomposiciónen la intercaraque difiere del diagramade equilibrio

Fe-C debidoal efectode los elementosaleantessustitucionalessobrela termodinámicade

la transformacióny—>ct [68].

El modo de equilibrio que opera duranteel crecimiento de ferrita dependeráde la

composición del acero y la temperaturade transformación. Reynolds et al. [71]

encontraronque los primeros indicios de crecimientode ferrita son bajo condicionesde

Existendiversosmodos de crecimientode acuerdocon el gradode sobresaturaciónde soluto de la fase
matriz. El primeroa consideraresel PLE (partitioning local equilibriuni) [691queaparecepara pequeñas
sobresaturacionesde la fasematriz, cuandola prácticatotalidadde la austenitatieneunaconcentraciónen
carbonocercanaa la líneade solubilidad. La actividaddel carbonoes prácticamenteconstantey por lo tanto
la fuerza motriz parala difusión de carbono es cercanaa cero. ‘A la vez, existeun procesode difusión dc
largo alcancede los elementosaleantessustitucionalespor delantede la intercara.Parasupersaturaciones
grandes,el fenómenoqueocurreesel NPLE (neglegiblepartitioninglocal equilibrium) [691.La composición
de elementossustitucionalesen laferritay en laaustenitaesprácticamentela misma,así quesólo tienelugar
unpequeñorepartodelos mismos.

El paraequilibrio. un término usado por Hultren [701,describeun modo de equilibrio donde la baja
difusividad de los elementossustitucionalesimpide el reparto de los mismos a través de la intercara,sin
embargoel carbonoal tenerunadifiusividad másalta,se repartiráentreambasfases,permitiendoasí queel
potencial químico lleguea ser idéntico en ambasfases.Estees un modo de transformaciónmetaestable.
dondeel crecimientode lamismaestácontroladoexclusivamentepor ladifusióndc carbono.
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paraequilibrio. Aaronson el al. [72-74] compararon los datos experimentalesdel

crecimiento de los alotriomorfos, con los datos obtenidosconsiderandoun modo de

crecimiento de equilibrio y paraequilibrio, encontrando que la consideración del

paraequilibrioproducemejoresresultados.Coates[69] investigó el efectode los diferentes

elementosaleantessobrela posiciónde la línea de solubilidady/y+abajoNPLE. Encontró

quela anchurade la regióndondeseproducela reparticiónde los mismos,esdecirdonde

sepasade un modo de equilibrio NPLE o PLE al paraequilibrio,dependede los elementos

aleantes,concluyendoque el Mn y el Ni son los elementosque más anchurade banda

producen.La misma conclusiónalcanzóEnomoto[75] en unarevisión másrecientede los

datospublicadosen la literaturasobrerepartode elementosaleantesen nuevesistemasFe-

C-X.
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Figura 1.9: Soluciónnuméricade la ecuación(1.43),resueltapor un métodoiterativo.

1.1.4 Camposde difusión del carbono. Pinzamientodel crecimiento

El crecimiento de los alotriomorfos, o granos ferríticos en sus primeros estadios de

crecimiento, se puede ver impedido por dos efectos de pinzamiento.- El primero, un
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pinzamientofisico entrelos alotriomorfosvecinosquedificultan sumovimientoretrasando

el crecimiento.El segundo,consisteen el solapamientode los distintosfrentesde difUsión

de carbonoprocedentesde alotriomorfos que crecendesde lugares opuestosdentro del

grano austenítico.Este pinzamientode frentesde difusión provocaque la actividad de

carbono disminuya en los alrededoresde la intercara del alotriomorfo creciente,

disminuyendoasí su velocidadde crecimientoya que disminuyeel gradienteen carbono

que existeen la austenitaentrela zonadealrededordel alotriomorfoy el centrodel grano

austenitico.El primer caso descrito se conocecomo hard-imp¡ngement,mientrasque el

segundoesel soft-impingement.

En los tratamientoscinéticospresentadosanteriormente,sesupusoque la austenitatenia

una longitud semi-infinita para las zonas más allá de la intercara &y, así que la

composiciónde la austenitaa una distancialo suficientementelejos de la intercarano

cambia con respectoal tiempo, o con el tamaño del alotriomorfo. Las condicionesde

frontera,para un crecimientocontroladopor la difusión, permaneceninvariantes,por lo

que la composiciónde la ferrita tambiénpermanececonstantedurantela transformación,

no produciéndosedifusión dentro de la ferrita (así que xW¡ permanececonstantecon el

tiempo).

La suposicióndecondicionesde fronteraconstanteno esválida parasistemasrealesdonde

la y tieneunalongitud finita, porlo quelos camposde difusión de las paniculasque crecen

desdediferentespuntos deben,eventualmente,interferir. Incluso si sólo crece un único

alotriomorfo, su campode difusión colisionarácon la superficiefinita de la muestra.Esta

interferencia (soft-impingement), llevará a que las condiciones de contorno para la

intercaracambiencon el tiempo. Deestaforma, la línea de solubilidad apropiadaparael

crecimientobajo equilibrio local, debedeconsiderarsetambiénfunción - del tiempo. Este

fenómenotambiénimplica que la composiciónde la a cercade la intercaracambiecon el

tiempo, por lo que apareceránuna seriede gradientesde composicióndentro de la ferrita

que provocaránqueseproduzcadifusión dentrode ella. Esto haceque, en las ecuaciones

decrecimientocontroladopor la difusión, hayaque considerarotro flujo de masadebido a

la difusiónen la ferrita [76-77].
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Con idea de estableceruna descripciónmatemáticadel fenómenode soft-impingement,

podríamosempezarporestablecerunasimilitud con los trabajosrealizadosporGoldsteiny

Randich[78], los cualeshanusadométodosnuméricosparaestudiarel cambiode la línea

de solubilidad durantela transformaciónisotérmicaen fUnción del tamafiédel precipitado

en aleacionesFe-Ni-P. En estaaleación,D11 a’ 100 D~, es decir, que el coeficientede

difusión del fósforo es cien vecessuperioral del níquel. Sus resultadosindican que la

mayor partedel crecimientodel precipitadoocurre durantelos estadosiniciales de la

transformación,anterioraque seproduzcaun sofi-impingementsignificativo del campode

difusión del elementoque se difunde más rápido, el fósforo. Duranteeste periodo, la

composición de la intercara permanececonstante, alterándosesignificativamente al

principio del pinzamientodel fósforo. Adicionalmente,el crecimientodel precipitado,que

es parabólico con respecto al tiempo en ausencia de pinzamiento, decrece

considerablementecuandoseproduceel pinzamientodel fósforo sin seguir, además,una

ley parabólica.Duranteel periodode tiempo en que tiene lugar el pinzamientolas fases

tienden a homogeneizarsemas que a continuar su crecimiento. Cuando la línea de

solubilidad que marca la composiciónde la intercara, realmentealcanzala composición

promediode la matriz, el crecimientocesa.Goldsteiny Randichpuntualizaronque en un

sistemareal, dondelas distanciasparaun pinzamientode frentesde difusiónpuedenvariar,

no deberíadesorprendernosencontrarprecipitadosquetengandiferentecomposiciónen la

mismaaleaciónparael mismo tiempo de crecimiento;esto implica una falta de equilibrio,

pero alcanzarel equilibrio en este sentido puede significar demasiadotiempo en la

práctica.

El trabajo desarrolladopor Goldsteiny Randichsentólas basesparaun estudiodel soft-

impingementen un sistemaFe-C, sin embargo,su tratamientonumérico es demasiado

largo y requiere mucho tiempo de cálculo. Guilm~ur et aL [79] han presentadoun

tratamientoanalíticoparacalcularde forma aproximadael problemadel soft-impingement

en aleacionesFe-X-C. Estos autoresconsideraronel movimiento de una intercaraa / y

planaen una dirección normal al plano de la intercara.La austenitatiene una longitud

finita en esadirecciónde movimiento, y el crecimientounidimensionalde ferrita sesupone

quecomienzabajo un mecanismode crecimientoNPLE. Cualquier campode difusión en

la austenitadeberíade sermoduladoporuna función error [80-81], sin embargoel campo
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de difusión puede ser aproximado suponiendoque el perfil de concentraciónvaría

linealmentecon la distanciade difUsión. El perfil de concentraciónes aproximadamente

una línea recta, cuyo punto final acaba a una determinadadistanciapor delantede la

intercara,con lo cual, el gradientede concentraciónen la austenitase suponeque es

uniforme. Esta suposición es, básicamente,la que se citó anteriormente como la

aproximacióndel gradientelineal de Zener[65] (ecuación(1.17)) e implica que el campo

de difusión de un determinadoelementose extiendeuna distancia finita dentro de la

austenita,en lugarde unadistanciainfinita queimplicaríaunafunciónerror.

Guilmour el al. [79] consideraronque para el crecimientode ferrita sedebenconsiderar

tres regímenestemporales.En los primerosestadiosde crecimiento,el tamañode grano

austenítico se considera infinito con respectoa la longitud de difusión, asi que el

crecimientoesparabólico.El estadiointermedioconsiderael pinzamientode los frentesde

difusión desde lados opuestosdel grano. Este estadio acabacuando la actividad del

carbonose aproximaa un valor prácticamenteuniformeentrela ferrita y la austenita.El

estado final considerauna aproximación extremadamentelenta del elemento aleante

sustitucionalhaciaunaactividadtambiénuniforme.

Estos regímenestemporalesdeben de ser subdivididos en regiones de alta y baja

sobresaturación.En las regionesde baja sobresaturación,la segregacióndel elemento

aleantesustitucionaldebede ocurrir todo el tiempo, mientrasque para el caso de altas

sobresaturacionesla segregacióndel mismo sólo ocurreparatiempos de mantenimiento

isotérmicomuy largos.En ambosregímenes,seconsiderael equilibrio local.

1.1.5 Papel de las inclusionesen la nucleaci4nde ferrita idiomórfica

Como sedijo anteriormente,en estetrabajoseha demostradoquela ferrita idiomórfica se

forma atemperaturasligeramenteinferioresa las de la ferrita alotriomórfica.La diferencia

entrela temperaturaisotérmicade apariciónde la ferrita alotriomórficay la idiomórfica

corresponde,básicamente,a la diferenciade lugaresde nucleaciónpara~ambasfases.En

general, las transformacionesen estadosólido en metalesy aleacionesocurrende forma
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heterogéneaen lugarescomo las esquinasde los granosausteníticos,los limites de grano

en general,las inclusiones,las dislocacionesy las agrupacionesde vacantes.El potencial

que tiene un lugar determinadopara que seproduzcaen él la nucleacióndependede la

barrerade energíaquehay que salvar(zlGhe;*), la cual esfunción de las condicionesde la

intercaranúcleo— matriz.

(9

(9
~c1

Figura 1.10: Representaciónesquemáticaque muestralos lugaresmás favorablesparala
nucleaciónen metalesy aleaciones.

En la Figura 1.10 sepuedeobservarque la nucleaciónen inclusioneso dislocacionesen

generales siempremás favorable que la nucleaciónhomogénea(zIGher*<AGhom*), pero

menosfavorableque la nucleaciónen el límite de granoausteníticoo en las superficies

libres. Como resultado,el comportamientode la transformaciónen ferrita idiomórficaestá

fuertementeinfluenciadopor el tipo y densidadde partículasde segundafase presentes

dentro de la fase matriz, así como del tamaño de las mismas. Para que se produzca

nucleaciónde ferrita idiomórfica en unainclusión, éstatieneque serdeun tamañotal que

presenteunasuperficielo suficientementeplanaparasu nucleación[82-86].

El estudiode las inclusionesha sido durantemuchotiempo objeto de investigacionesen el

áreade la produccióndel acerodebidoa que, en general,la presenciade inclusionesestaba

LugaTesdeNueleación—~
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consideradacomoun hechono deseable,puesdisminuíalas propiedadesmecánicasfinales

del productoterminado.Sin embargo,en la última década,seha confirmadoel papel que

las inélusionespuedenjugar pinzandola migraciónde la intercaray/y en su movimiento,

evitando así el crecimientodesmesuradodel grano austeníticodel acero,queprovocaría

una disminuciónde la resistenciamecánicadel material. Además,las inclusionessirven

como lugarespara la nucleación intragranularde ferrita con morfología acicular que

mejora la tenacidad sin pérdida de resistencia mecánica [31]. Esta posibilidad ha

incrementadoel interésen el papelque puedendesarrollarlas inclusionesen la mejorade

las propiedadesmecánicasdel acero. Sin embargo, las inclusiones también son

responsablesde la nucleaciónde porosdentrodel material, disminuyendolas propiedades

mecánicas[87-88].

1.1.5.1 Influenciadel procesode solidificacióndel acero en la formación
deferrita idiomórfica

A presiónambiente,las tres formas alotrópicasmás importantesdel hierro son la ferrita,

que cuandose encuentraa temperaturascercanasa la temperaturade fusión recibe el

nombrede 5—ferrita; la a—ferritaquela encontramosabajastemperaturasy la austenita(y)

quees la formaestableen el rangode temperaturasintermedioentre8y «. Paraun rango

de composición en carbono determinado(<0,5%), la solidificación empiezacon el

crecimientoepitaxial de 8 desdela frontera de fusión de la fase matriz [89-90]. El alto

gradientetérmicoqueseproduceen el procesode solidificación,aseguraque ésteproceda

de forma celular [91]; demaneraque los granosfinalesde 5—ferrita tienenuna morfología

columnaranisotrópica.

Tras un posteriorenfriamiento, la austenitase formar de tal maneraque la estructurade

granofinal permanecemuy similara la morfologíade 5—ferrita. Sin embargo,si el nivel de

carbono,el gradode aleacióno la velocidadde enfriamientoes lo suficientementeelevado,

entoncesla austenitaesel primer sólido quese formay los granoscolumnaresde austenita

crecenhaciael centro del líquido fundido. Esto esdebidoa las pequeñasdiferenciasen la

energíalibredenucleaciónde ambasfases(austenitay 8- ferrita) [92]. -
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Existen evidenciasde que la intercaralíquido — sólido en su movimientopuedeempujar

algunas paniculas en su dirección de avance, mientras que otras son atrapadas

pasivamente.Para unasolidificacióncelular, las panículasempujadasse localizan en el

límite interdendrítico,dondesonenglobadasporel sólido,ocasionandounadistribución no

homogéneade inclusionesconlas panículasdecorandolos límites interdendriticos[93-97].

En el casode unasolidificaciónen 5—ferrita, los lugarespreferencialesde localizaciónde

las inclusionesson los límites de los granoscolumnaresde ferrita. Debidoa quelos límites

de grano austeniticosno coincidencon los de 5—ferrita, al formarse 1 la austenitalas

inclusionesse localizarán en el centro del grano austenitico [86], como se muestra

esquemáticamenteenla Figura 1.11(a).

(a) (b)

Figura 1.11: Representaciónesquemáticade la localizaciónde las inclusionescuando se
produceunasolidificaciónen (a) 5—ferrita y a continuapiónenaustenitay, (b) directamente
en austenita(segúnSugdeny Bhadeshia[86]).

Por otro lado, si la solidificación ocurrecon formación de austenitacomoprimerafase,

entonceshabríaunadistribución no unifonne de inclusionesrelativamentegrandeen el

límite de granoaustenítico(Figura 1.11(b)). En tal circunstancia,no solo la cantidadde

ferrita idiomórfica obtenidaen la microestructurafinal disminuiría, sino que habríauna
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concentraciónde inclusionesen el límite de grano austenítico,con lo cual la posterior

transformaciónen ferrita alotriomórficasevería alteradaprofundamenteen sus procesos

de nucleacióny crecimiento.

Por tanto, la distribución de inclusiones y, de una forma indirecta, los procesosde

transformaciónde faseque tendránlugar al ir disminuyendola temperaturaen el acero,

estaráncondicionadosporla solidificación

1.1.5.2 - Naturalezade las inclusiones

En la literaiúra, la composiciónquímicade las inclusionesseconsideramuy importanteen

la formaciónde idiomorfos de fetrita. Muchos autores[98-101] han propuestoque, para

que nucleeferrita en una inclusión, éstatiene que tenerTiO, ya que esteóxido tiene un

parámetrode red con un bajo índice de desacoplamientorespectoala ferrita. MilIs el al.

[98] y Thwelis [99-100] identificaronunafaseFCC rica en Ti con un parámetrode red de

0,44nm [101] y 0,42 nm [98-100] comola responsablede la nucleaciónde ferrita. Aunque

ellos no pudieran identificar exactamenteel compuesto,MilIs el al. [98] sugirieron la

posibilidad de que setratasede TiO, hecho que fue confirmadoexperimentalmentepor

Mori el aL [102] pormediode difracciónde rayos-X.

Thwelis [99-100] y Farrar [103] encontraronque los silicatosde manganesopodríanser

inclusionesefectivasparala nucleaciónde ferrita, sin embargo,Evans [104] rebatióesta

hipótesis al mostrarque cuando son dominanteslas inclusionesMnO-SiO2 y no está

presentela faseTiO, la fracciónde ferritanuleadaesmuchomásbajaquela quese obtiene

al añadirun poco mas de Ti. Thwelis tambiénsugirió,en estesentidoque las inclusiones

MnO-5i02 presentanuna barrerade energíabastantealta para la nucleaciónde ferrita

[105].

De forma análogaa las fasesricas en Ti, el A1203 tambiénha recibido muchaatenclon.

Algunosinvestigadoreshan sugeridoqueel A1203 podríaser efectivoparala nucleaciónde

ferrita en combinacióncon otrasfases.MilIs el al. [98]y Thwelis [99-100]sugirieronque

la galaxita(A1203-MnO)esun buennucleanteparala ferrita a causade su bajo índice de
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desorientación(menosdel 2%) con respetoa la ferrita. Estos autoresencontraronque la

galaxitaestabacompuestade 59%de M203 y un 41%de MnO, conun parámetrode red de

0,83 ñm. Cochraneel al. [106] encontraronqueuna microestructurade ferrita intragranular

estabaasociadaa inclusiones ricas en M203, resultadoque fue confirmado por otros

investigadores[107-108].Devillereset al. [109-110]concluyeronque lacomposiciónde la

inclusión que más favorecíala nucleaciónintragranularde ferrita deberíaser 2MnO-2

A1203-55i02,sin embargoesteresultadosebasaen hipótesisde camposde deformaciones

térmicasy no correspondea unaevidenciaexperimental.En un casoextremo,Ohkita et al.

[111] presentaronunosresultadosdonde, paraaceroscon bajo contenidoen oxígeno,la

formaciónde ferrita intragranularseretrasabacuandola inclusióneraesencialmente100%

M203, produciéndoseun aumentode la precipitaciónintergranularde ferrita cuandolas

inclusionesconsistíanen A1203, MnO, 5i02 y TiO. Otros investigadores[107,112],por

otro lado, observaronqueel nivel de ferrita intragranularaumentabaconel incrementodel

porcentajede inclusionesricasen aluminio, resultadoquefue apoyadopor Dowling el al

[101] al proponer que el M203 podría ser una de las fasesnucleantesde ferrita más

efectivasporal alto valorde energíasuperficialqueposee.

El efectode los sulfUros, especialmenteel del MnS, ha sido objeto de un intensodebateen

la literatura.Yamamotoel al. [113] hansugeridoque sólo las partículasde MnS quelleven

adheridasunasfinas capasde Ti2O3, puedenserbeneficiosasparala nucleaciónde ferrita

intragranular,aunqueno se ha presentadoningunaevidenciamicroestructuralsobreello.

Court y Pollard [114] y Madariagay Gutiérrez[32] tambiénpresentarontrabajosdondese

proponensecuenciasdenucleaciónde ferrita sobrela superficiede inclusionesque poseen

una capa superficial de (Mn,Cu)S. Sin embargo, por dos razones, muchos otros

investigadores[98,109-110,115]consideranque, tanto en forma de inclusionescomo en

forma de capasuperficial, el MnS inhibe la formacióii de ferrita intragranular.La primera

de ellassebasaen la igualdadde los coeficientesde expansióntérmicos-entreel MnS y la

austenita,lo cual no generaríala suficiente energíade deformacióncomo para que se

produjesen los procesosde nucleación [109-110]. La segunda se argumenta en el

desacoplamientoentrelos parámetrosde redde la ferrita y del MnS [98,115],y por tanto

no se puedeproducir un procesode acoplamientode bajaenergíaentreambasredes.Sin

embargo,las evidenciasmicroestructuralesobtenidasporZhangy Farrar [116], y las que
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se mostraránen el presentetrabajo, claramenteindican que el MnS es, de hecho, un

nucleantemuy activo de la ferrita intragranular.Estosresultadossugierenquela naturaleza

cristalográficade las inclusiones,y los camposde tensión-deformaciónquelas rodean,los

cuales provocan las diferencias entre los coeficientes de expansióntérmica de las

inclusiones y de la ferrita, no son factores que determinen la formación de ferrita

intragranular.

1.1.6 Papel del tamaño de grano austenitico en la formación de ferrita

idiomórfica

Los datos experimentalesindican que la ferrita idiomórfica y la alotriomórfica son

esencialmenteidénticas. Las diferencias morfológicas entre la ferrita idiomórfica y la

ferrita alotriomórfica provienende la forma en que la primera nuclea. Al hacerlo

intragranularmenteen inclusionesdentrode un grano austeníticogrande,:la morfologíaes

másequiaxial,mientrasquela segundalo haceen el límite de granoaustenítico,quedando

su morfología más supeditadaa la forma del grano austenítico.En acerosque estén

relativamentelibres de inclusionesno metálicas,la ferritanuclearáinicialmentesólo en las

superficiesdegranoy/yy continuafÚcreciendo,por la repetidaformacióndealotriomorfos,

hastaformar la capacaracterísticaque tapizala superficiedel granoaustenítico.

Para obtener ferrita idiomórfica, el tamaño de grano austenítico ha de ser lo

suficientementegrandecomo para que la nucleaciónintragranularsea comparablea la

nucleaciónen el límite de grano, de forma que la ferrita formadalo seaen las inclusiones

no metálicasque seencuentrandistribuidashomogéneamentedentrodel granoaustenítico

(Figura 1.12). Si el tamañode granoessuficientemenwpequeño,la nucleaciónen el límite

de grano es másfavorableque en las inclusiones,ya que el límite de granoofrece más

superficie para la nucleaciónque las inclusiones presentes,con lo que se forman

alotriomorfosque al crecerhaciael interior del grano forman la microestructuratípica de

ferrita equiaxial. Pero incluso en el caso de un tamaño de grano austeníticogrande, la

primera fase en nuclear es la ferrita alotriomórfica,debido a que la energíainterfacial

ferrita - inclusiónesmás grandeque la necesariaparala nucleaciónen el límite de grano.
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Adicionalmente,las inclusionesmás grandesson más efectivaspara la nucleaciónde

ferrita puesse reducela curvaturade las intercarasferrita — núcleo,presentandomenor

energíainterfacial.

Tamaño de Grano Grande Tamaño de Grano Pequeño

9

(a)

Figura1.12: Ilustraciónesquemáticadelefectodel tamañode granoparadeterminarel tipo
de ferrita preponderanteen la microestructura.Un tamañode grano (a) grandefavorece
nucleación intragranular de ferrita idiomórfica y, (b) uno pequeño la de ferrita
alotriomórfica.

La razónpor la que la ferrita idiomórficano sesueleobteneren acerosesporque,debidoa

determinadosusos comercialesen los que se requierenunasdeterminadaspropiedades

mecánicas,éstosestánlibres de inclusiones.Ademásla mayoríade tratamientostérmicos

comercialesquese realizanestánenfocadosa conseguirun tamañode granopequeño,ya

que un acero con un granofino presenta,por lo general,mejorespropiedadesmecánicas

queuno congranogrueso.

(b)
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1.2 Principios Generalesde la Transformación de Austenita en

Pita

La perlitaesun productolaminarde descomposicióneutectoide,el cual sepuedeformaren

acerosdurantela transformaciónde la austenitabajocondicionesde enfriamientocontinuo

o de descomposiciónisotérmica [117-118]. Un nódulo de perlita está compuestode

múltiplescolonias;cadacolonia tiene láminasparalelasde ferrita y cementita,orientadas

de forma diferentecon respectoa las láminas de la colonia adyacente.La Figura 1.13

muestrala estructuralaminar de la perlita formadapor descomposiciónisotérmicade la

austenitaen un acero microaleadode contenido medio en carbono.La amplia gamade

espaciadosinterlaminaresque aparecenen la Figura 1.13 escausade la intersecciónde las

coloniasde perlitaa diferentesánguloscon el planode pulido.

La formaciónde perlita tiene lugarpordebajode la temperaturaeutectoide(it 996 K en

acerosFe-C) donde encontramosuna zona del diagrama de equilibrio en la cual la

austenita se encuentraen equilibrio simultáneamentecon la ferrita y la cementita

(ExtrapolacióndeHultren[119-120]).La austenitatransformaporun mecanismode origen

diflisional, en el cual el carbonoy los elementosaleantessustitucionalesseredistribuyen

entrela ferrita y la cementita.Los nódulos de perlita puedennuclear en las fronterasde

granoausteníticos,en losgranosferríticoso en las partículasde cementita,dependiendode

la composicióndel acero.En acerosde contenidobajo y medio en carbono,la nucleación

de ferrita alotriomórficapredominaen las fronterasdel granoaustenítico,ya quela ferrita

alotriomórfica es la primerafaseen desarrollarse,relegandoa la perlita a nuclear en las

fronterasa/y previamenteestablecidas.Sin embargo,en los aceroseutectoides,la perlita

nucleadirectamenteen lasfronterasde granoaustenitico.

El valor de la temperaturaeutectoidees función de los elementosaleantesque tengael

acero,pueselementosestabilizadoresde la ferrita como el Cr, Mo o Si la elevan,mientras

que elementosestabilizadoresde la austenitacomo el Mn o el Ni la reducen.A diferencia

de la ferrita, la perlitanuncaseforma bajo mecanismosde paraequilibrio,así que sedebe

considerarequilibrio local [121-123].Esto sugiereque si predominael modo de equilibrio

PLE, entoncesel reparto de los elementosaleantescon la cementita,y la diflisividad de
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ellos en la austenita,seránlos factoresque controlen la velocidadde crecimientode la

perlita. Porotraparte, los elementosestabilizadoresde la austenita,con bajasolubilidaden

la ceinentita,siguenun mecanismode crecimiento controladopor el NPLE, siendo la

difusión decarbonoquiencontrole el crecimiento[124].

Figura 1.13: Micrografiaelectrónicadebarridode una muestraensayada
a la temperaturade 913 K duranteunahora.

isotérmicamente

Un parámetroimportantede la perlita es el espaciadointerlaminar, S. - ya que tiene un

efectodirecto sobrela resistenciadel acero.Un espaciadointerlaminarfino lleva a mejores

resultadosde límite elástico y UTS [125]. El espaciadointerlaminar,es inversamente

proporcionalal grado de sub-enfriamientodesdela temperaturaTE; para grandessub-

enfriamientosseproduceunaperlita fina. El espaciadointerlaminarestárelacionadocon el

balancede energíalibre para la transformación,el incrementode la energíasuperficial

debidaa la creaciónde nuevasintercarasferrita-cementitay, quizás,al movimiento de la

intercara.

1.2.1 Mecanismosde la reacción perlítica

De acuerdocon Hillert [122], los lugaresde nucleaciónde la perlita puedenencontrarse

tanto en la ferrita (aceroshipoeutectoides)o cementita(aceroshipereutectoides),como en

el límite de granoaustenítico(aceroseutectoides).En todos los casos,la nucleacióntiene
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como objetivo el reducir la energíainterfacial y la energíade deformaciónelásticaque

poseealmacenadala austenita.

En aceroshipoeutectoidesde un contenidomedio en carbono,comoesel casodel acerode

estudio en esta tesis, la formación de ferrita alotriomórfica e idiomórfica se ve

interrumpidacuandola austenitaalcanzael enriquecimientoen carbonosuficientecomo

paraque nucleela perlita. La Figura 1.14 ilustrauna microestructurade acerosde estetipo

en donde se observa la ferrita alotriomórfica nucleadaen las juntas de los granos

austeníticos,la ferrita idiomórficanucleadaintragranularmenteen las inclusionesde mayor

tamañoy la perlita nucleadaen la intercaraaustenita— ferrita, ocupandotodo el resto del

granoaustenítico.

Perlita

Figura 1.14. Micrografia óptica donde se muestrael estadiofinal de la descomposición
isotérmica de la austenitaen el acero microaleado de contenido medio en carbono
estudiadoen estetrabajo.

El mecanismode reacciónpropuestoparala reacciónperlíticaduranteunadescomposición

isotérmicaes como sigue. En la intercaraa/y, el contenidoen carbonode la austenita

aumentaa medida que aumentala fracción de ferrita alotriomórfica o idiomórfica, de

forma que la austenita,entonces,empiezaa estaraltamentesobresaturadaen carbono,

promoviéndosela formacióndenúcleosde cementitaen la intercaraa/y :~ que induciránla

subsiguienteformación de otro núcleo de ferrita al empobrecersela- austenita,y así,
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sucesivamente,la formaciónde perlitaporun mecanismocooperativode crecimiento[126-

128].

Por tanto parael casode un aceromedio en carbono,la reacciónperlítica consisteen una

nucleacióncooperativa[126] de la ferrita y la cementita,queocurredeforma continua.De

estaforma, la expulsiónde carbonodesdeel embrión de ferrita en la austenitacreaun

enriquecimientosuficiente como para facilitar la nucleaciónde cementita,y viceversa

(Figura 1.15). El crecimientode los embrionesinducela formación de la estructurade

láminasalternasdeferrita y cementita,conocidacomo perlita.

Tiempo: t1

Figura 1.15: Diagramaesquemáticoque muestrael procesode nucleacióncooperativade
ferrita y cementitaen un acerohipoeutectoide.

La nucleacióncooperativatiene lugar en varios sitios de la intercarasimultáneamente,

provocandoqueseformencoloniasde perlitaso nódulosen los quelasorientacionesde las

láminasde perlita son diferentes[129].Estascoloniascrecenhaciadentro de la austenita

en formas de semiesferaso esferas,su tamañoestádeterminadoporel numerode lugares

de nucleación,los cualesson másnumerososa medidaque el tamañoausteniticoprevio

disminuyey la temperaturade tratamientoisotérmicoSe reduce. -

Más recientemente,Hackney y Shiflet [130-131] presentaronevidenciasexperimentales

directas, en aleacionesFe-C-Mn, sobre la existenciade nucleaciónde perlita en una

intercaraaustenita- ferrita móvil. Estehechoimplica quela intercaraaustenita— perlita, en

acerosFe-C-Mn, es particularmentecoherentecon la austenitaque rodeael núcleo de

perlita que estácreciendo,el cual sedesarrollaporun movimiento de escaloneslaterales

Ferrita

ts
t1~ct2< t3
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[132]. Esta hipótesis contrastacon la suposiciónde Hillert de un movimiento de una

intercaraperlita — austenitaincoherente.Estecrecimientoen escalonestiene lugar a pesar

de la falta de unarelaciónde orientaciónentrelos constituyentesde laperlita (la ferrita y la

cementita)y la austenitadentro de la cual se está produciendoeste fenómeno.Estos

resultadosde Hackney-Shifletapoyanla hipótesisde un crecimientocooperativode perlita,

alcanzandolas condicionesmás idóneascuando las velocidadesde crecimiento de la

cementitay la ferrita, en la perlita, son iguales[133).

1.2.2 Descomposicióneutectoide

La Figura 1.16 representaun esquemadel diagramade equilibrio Fe-C. El áreasombreada,

formadapor la extrapolaciónde las líneasAe3 y Acm, que representanla concentraciónde

carbonoen la intercaraaustenita-ferritay austenita-cementitarespectivamente,forma una

región, o rango de temperaturasy composiciones,para las cuales la fase austenitaestá

saturadasimultáneamentecon respectoa la ferrita y la cementitaparala temperaturade

descomposiciónisotérmicaT(Extrapolaciónde Hultren) [119-120].

Las lineasextrapoladasAe3 y Acmpuedenser interpretadascomo las líneasde equilibrio

para las fronterasde fase y/y+a y y/y#O, en ausenciade núcleosde cementitay ferrita,

respectivamente.Una austenitade composiciónxt cuandose enfría hastala temperatura

T* (TE>T*>T) de la Figura 1.16, estásobresaturadacon respectoa la fase ferrita, en

ausenciade núcleos de cementita, es decir, en un hipotético diagrama de fases sin

cementita.El mismoacerono está,sin embargo,saturadocon respectoa la cementítaen un

diagramahipotético sin ferrita, y la transformacióny—+y+& no tendríalugar hastaque la

temperaturadisminuyerahastael valor de T. Como ~eha indicadoanteriormente,el área

rayadapor laextrapolaciónde Hultrenmuestrala zonadondela austenitaestásaturadacon

respectoa ambas fases, ferrita y cementita, en el caso de hipotéticos diagramasde

equilibrio independientes.Dentro de esta región, la reacción posible seria la

descomposiciónde la austenitaen un productoeutectoidea+6 , es decir, de la perlita.

Dicha reaccióncomenzaríapor la nucleaciónde la cementita,quedandola austenitacon

una concentraciónmarcadapor la líneaAcm. A continuación,y debido a que la austenita
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poseeriaunaconcentraciónen carbono(x~¶ alrededordel núcleo de cementitamenorque

la concentracióndel eutectoide,es posiblela apariciónde ferrita. Esta segundareacción

llevaría a un enriquecimientoen carbono de la austenita, que pasaríaa tener una

concentraciónalrededorde estaferrita reciénformadade ga, dandolugar a la formación

de otro núcleode cementitaqueempobreceríala austenitahastauna concentraciónx~ Así,

sucesivamente,se van formando las distintas láminas de ferrita y cementita que

constituyenla perlita.

1000
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1-

E
E-
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Figura 1.16: Extrapolación de Hultren de las lineas de solubilidad que marca la
concentraciónde las intercarasaustenita-ferritay austenita-cementitaen un diagramaFe-C,
indicandola regióndondeesposibleencontrarperlita [119].

En función del diagramade la Figura 1.16, la fracción de volumende la perlita depende,

entonces,no sólo del contenido medio en carbono del acero, sino también de la

temperaturadedescomposiciónisotérmicade la austenita[128]. Cuantomásbajaseaesta

temperatura,la fracciónde perlitaserámayor.
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1.2.3 Cinética de la reacción perlítica

Como seha explicadoanteriormente,la formaciónde perlita ocurrecuandola austenitase

enfríahastatemperaturasparalas cualesla ferrita y la cementitasontermodinámicamente

estables.En estetrabajo,sehaconsideradoquela cementitatienela formageneralde M3C,

al entenderque pueden encontrarsedistintos elementosaleantes en solución en la

cementita,formándoseportantootroscarburosademásde Fe3C.

La transformaciónperlítica esuna transformaciónde origen difiisional que muestrauna

velocidaddecrecimientoconstante,debidoa que la composiciónde la matrizde austenita

permaneceinalterable(e igual a la composicióndel cutectoide)exceptocercadel frentede

transformación[9]. La velocidadde crecimientode la perlita estácontroladatanto por la

difusión de carbono[134-135] como por la difusión a travésde la fronterade fase de los

elementosaleantes[136-137].

Paraestablecerunateoríade crecimientode perlita, los dosparámetrosdeterminantesson

la velocidadde crecimientoVp (dentro de la austenita)y el espaciadointerlaminar,S, el

cual asumimosque es constanteparauna temperaturadada. Duranteel crecimiento de

perlita, la redistribuciónde soluto puedetenerlugar de forma perpendiéularal frente de

crecimiento,por medio de la difusión del mismo en el volumende austenita,o bien, a lo

largode la intercaraferrita — austenitay cementita- austenita[118].

Cuandola velocidadde crecimientode perlitaestácontroladapor la difusión de átomosen

volumen, la difusión de carbonojugaráun papel más preponderanteque los elementos

aleantessustitucionalesdebidoa su mayor diflisividad en la austenitaen comparacióna la

de estosúltimos, de difusión mucho mas lenta. Corno resultado,los elementosaleantes

sustitucionalespuedenno difundir aunalargadistanciadurantela reacción,con lo que las

condicionesdeequilibrio quesemantienenen las intercarascon la austenitapuedenserde

NPLE o deparaequilibrio.

Aplicando el modelo de crecimiento de Zener — Hillert [134-135] se puedededucir la

siguiente expresión para la velocidad de crecimiento de la perlita, controladapor la
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difusión de carbonoen el volumende austenitacomprendidoentrela intercaray el centro

de la misma:

D~S2 x~«—x~0 (1.45)
gS«S

00” —0”

donde V,f es la velocidadde crecimientode perlitacontroladapor la difusión de carbono

en volumen, g es un factor geométrico(igual a 0,72 en un aceroeutectoide),Sc es el

espaciadointerlaminarcritico parael cual el crecimientollega a sercero, Sa y So son los

espesoresde las láminas de ferrita y cementita respectivamente,5 es el espaciado

interlaminat D~ es el coeficiente de difusión del carbono en la austenita, x”~ es la

concentraciónde carbonoen la austenitaen la intercaray/a, x>’~ es la concentraciónde

carbonoen la austenitaen la intercaray/O, x
t”’ es la concentraciónde carbonoen la ferrita

en la intercaray/a y 0’>’ esla concentracióndecarbonoen la cementitaen la intercaray/O.

La ecuación(1.45) contienedosparámetrosdesconocidos,g y 5, paraun sub-enfriamiento

dado (41), lo cual impide obteneruna soluciónúnica. Sin embargo,se puedeobteneruna

soluciónúnicaadoptandounacondiciónadicionalbasadaen un principio de optimización

(o de maximización)propuestoporZener [134] paraestablecerel espaciadointerlaminar

del sistema. Este principio se flindamenta en la existencia de un mecanismo de

autorregulaciónpor el cual el espaciado interlaminar de la perlita formada debe

corresponderal valor que hagamáximala velocidadde crecimiento.Bajo el criterio de

máxima velocidad, sepuedeobtenerempíricamenteuna expresiónque relacione5 y Sc

derivandoen la ecuación(1.45)e igualandoacero,lo cuallleva ala relación[134]:

S2Sc (1.46)

donde:

~ (1.47)
AHBT
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con ~ representandola energíasuperficial de la intercaraferrita — cementita,AH el

cambiodeentalpíaentrela faseproductoy la fasematriz, TE la temperaturadel eutectoide

y STél sub-enfriamientopor debajode la temperaturadel eutectoide. -

A partir de medidasdel espaciadointerlaminarde la perlitaen aleacionesFe-C, Fe-Ni, Fe-

C-Ni y Fe-C-Mn, Takahashi [138] obtuvo la siguiente expresión del espaciado

interlaminar,5, en funciónde la composiciónde la aleacióny del sub-enfriamientodesde

la temperaturadel eutectoide:

log5 = —2.2358+ 0.09863tV1n}—0.0S427~C’r}+0.03367~N¡}—ío4 ~ } (1.48)

donde5 seexpresaen ¡un y las composicionesen % en masa.De estaecuaciónsededuce

que la adición de Cr decreceel espaciadointerlaminar,como se ha observadoen muchas

aleaciones,mientrasquela adiciónde Mn causaun incrementoen el mismo.

Comparandolas ecuaciones(1.47) y (1.48), y suponiendocierta la ecuación (1.46),

Takahashi obtuvo la siguiente expresión,que concuerdaperfectamentecon los datos

publicadospor PuIs y Kirkaldy [139]. Asimismo, cumple la condición segúnla cual la

relaciónS/Scdebevariarentre1 y 2, comopostularonHashiguchiy Kirkaldy [140]

4Uao
log = —2.2358+ 0.09863{Mn}— O.05427{Cr}+ O.03367{NI} (1.49)

{AH}

Cuandoel mecanismode difusión preponderanteconsisteen un intercambiode átomosalo

largo de las intercarasferrita — austenitay cementíta— austenita,la difusión de los

elementosaleantesmismosatravésde la fronterade fasepuedecontrolarel crecimientode

la perlita, ya que la difusividadde los mismospuedesercomparablea la del carbonoen la

austenitay, como resultado,puede ser posible una difusión de largó alcance de los

elementosaleantessustitucionales.La velocidadde crecimientode laperlita, en estecaso,

estáexpresadade la formasiguiente[138]:
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y; =12KQ8 52 (x~—4) ~ (1.50)
SS Ir 5
aY

donde y; es la velocidad de crecimiento de la perlita controladapor la difusión de

elementosaleantesatravésde la intercara,K esel coeficientede segregacióndel elemento

X en la frontera, el cual esuna relaciónentre la concentraciónde dicho elementoen la

austenitacercade la intercaray en la intercaramisma, D~. esel coeficieritede difusión en

la austenitadel elementoaleantea considerar,8 es la anchurade la frontera, Xx es la

concentraciónpromedioen el acerodel elementoaleanteque seestáconsiderando,x7 es

la concentracióndel elemento aleanteconsiderado en la intercara y/a y es la

concentracióndel elementoaleanteen la intercaray/O.

Sharmaet al. [141] determinaronel factor KJ%.8 paraacerosdel tipo Fe-C-Mny Fe-C-Si

principalmente,obteniendoel resultado(encm%~’):

KD%8 =7,6 10~expí— 10350~ (1.51)
Y RT,)

Aunque los resultadoscalculados muestranun acuerdo razonablecon los resultados

experimentalesparaaleacionesFe-C[138], parecemásdificil predecirel:crecimientode la

perlita para el casode acerosaleados.Paraaltas temperaturas,cuandose esperaque la

sobresaturaciónde la austenitaseabaja, la difusióna travésde la fronterade los elementos

aleantesparececontrolar el procesode crecimiento [138,142-143].Parael caso de altas

sobresaturaciones,por otro lado, el crecimientode perlita pareceestarcontroladopor la

difusión en volumen de carbonobajo equilibrio local [3,142].Sin embargo,hay que

puntualizarque se ha observadoexperimentalmenteque la velocidadde crecimientode la

perlita tiene un máximo a ciertastemperaturas[142], fenómenoque Hasiguchiy Kirkaldy

reprodujeronteóricamenteal combinarmodelosde crecimientocontroladospor la difusión

en volumeny atravésde la intercara[140].
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Lavelocidadde la perlita discutidaanteriormentedependede la composiciónque tienenen

la intercarala ferrita, la cementitay la austenita.Para determinardichascomposiciones,

hay qúe conocerlas variacionesde la composiciónen carbonoy en elementosaleantesde

las fronterasde fasey/a, y/O y a~O en las aleacionesFe-C-X, dondeX representael tercer

elementoaleanteen el acero.Ignorandola heterogeneidadquímicade las composiciones,

tanto del carbonocomo de los distintoselementosaleantes,en la ferrita y en la cementita,

Kirkaldy el al. [144-145) desarrollaronun método aproximado para el cálculo de la

composiciónen la intercaratanto bajo paraequilibriocomo bajo PLE, y determinaronlas

funcionesqueproporcionalas composicionesen la intercara.

Cuandola velocidadde crecimientode la perlita estácontroladapor la difusiónde carbono

en la austenita,por delantede la intercaraentrela perlita y la austenita,es natural suponer

que no hay redistribuciónde los elementosaleantesX entrela matriz y las fases.Por lo

tanto, la composición de la intercara estará determinadapor las condiciones de

paraequilibrio. Sin embargo,si es posible la redistribuciónde un tercer elementoaleante

duranteel crecimientode perlita, entoncesse debemantenerla composiciónde equilibrio

en la intercara.En esteúltimo caso,la difusión del elementoaleantesustitucionalcontrola

el crecimientode la perlita, y el flujo de carbonodentro de la austenitaseríadespreciable

en comparaciónconel flujo deelementosaleantesen la intercara.La difusióndel elemento

X en la intercaraesde esperarque seamuchomásrápidaqueen el centrode la matriz (es

decir, en la austenita)[146]. Cuando el crecimientode perlita está controlado por la

difusión deátomosX dentrode la región de intercara,el modo de equilibrio queexisteén

la intercaraesPLE, porlo cual laactividadde carbonoen la austenitaen- las intercarasy/a

y y/O es la misma, siendo el flujo de carbono a través de la intercaradespreciabley

permitiendoasí queel flujo de elementosX alcanceal de carbono,mucho más rápido a

priori. La condición de PLE se mantienehastaque la sobresaturaciónde la intercara

empiezaa ser tal que provocaque se produzcauna acumulaciónde elementoX en la

vecindadde ésta,pasandoentoncesla perlitaa crecerbajo un modode equilibrio NPLE.
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CAPITULO 2

El modelode Transformación

Recordemosen primer lugar queel objetivo de estetrabajoesrealizarla modelizaciónde

las transformacionesde fasequeseproducenen un aceromicroaleadode contenidomedio

en carbono,cuandola austenitasedescomponeisotérmicamentedentro de un rango de

temperaturas(1000 K — 873 K) donde sólo puede tener lugar una descomposición

difusionalde la misma.Estemodelodebe sercapazde predecirla microestructurafinal del

acerodespuésdeesteprocesodedescomposiciónisotérmicay de un templeposteriorhasta

temperaturaambiente.Está basadoen principios metalúrgicosfundamentalesde forma

que, al no flindamentarsesobredatosexperimentales,estemodelo debeser, en principio,

aplicablea la totalidaddel rangode composicionesde ¡osaceros.

59
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2.1 Trabajo Experimental

Con idea de comprobar los resultados obtenidos por el modelo, se ha recurrido no sólo a

datos ya publicados en la literatura, sino a los datos obtenidos experimentalmente tras la

realización de ensayos de dilatometria de alta resolución con el acero comercial empleado

en este trabajo.

También se han utilizado técnicas de metalografia óptica cuantitativa y de microscopia

electrónica de barrido para seguir el desarrollo de la transformación durante los diferentes

estadios de la descomposición de la austenita.

El acero en cuestión es un acero microaleado de contenido medio en carbono, suministrado

por el CEIT (Centro de Estudios e Investigación Tecnológicas) de San Sebastián

(Guipúzcoa) y fabricado por GSB Foija SA., dentro de un proyecto PETRI financiado por

la CICYT y realizado en colaboración con el CENIIM-CSIC durante los años 1997-1998.

La composición química de este acero se muestra en la Tabla 2.1.

Composición química del acero

Tabla 2. 1

empleado en este trabajo (% en masa)

0,37 11,45 0,0162

Ti

0,024

N

0,56 0,043 0,01

044 0 0,015 0,0 1 0,0036 0,025

2.1.1 El dilatómetro de alta resolución

Para las medidas dilatométricas ha sido utilizado un dilatómetro de alta resolución Adamel

Lhomargy DT1000 (Figura 2.1). Este equipo está dotado de un sistema de calentamiento y

enfriamiento de gran versatilidad, con posibilidad de funcionamiento automático mediante

¡a programación de ciclos térmicos en condiciones isotérmicas y anisotérmicas. Asimismo,
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El modelode transformación

dispone de sistemas electrónicos de alta sensibilidad y precisión para la medida y

ampliación de las variaciones de longitud —dilatación y contracción—, temperaturas y

tiempos, y sus sistemas de registro permiten reproducir las curvas del ciclo térmico del

ensayo (T=fg)), las curvas de variación de longitud de las probetas .en función de la

temperatura (di =f<~» o del tiempo (dl=f (1» y las curvas derivadas del análisis térmico y

de la dilatación, tanto en función de la temperatura como del tiempo, dT/dt=f(T) of(t) y

dl/di =f<’2’) ofú,), respectivamente.

Figura 2.1: Esquema del dilatómetro de temple DTIOOO [147]

El sistema de calentamiento consiste en un horno;de radiación refrigerado por agua,

formado por dos lámparas tubulares de cuarzo con filamento de volframio. Ambas

lámparas, situadas en el interior de un doble reflector elíptico de aluminio pulido, emiten

una radiación que se focaliza directamente sobre una probeta de ensayo centrada en el eje

focal común del doble reflector. Con objeto de minimizar los problemas de oxidación o

descarburación producidos durante los calentamientos a altas temperaturas, las probetas se
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ensayan en condiciones de vacío entre i04 y io~ atm o en atmósferas protectoras

enradecidas con gases inertes, generalmente helio.

Para el enfriamiento, este dilatómetro combina la acción refrigerante del aire comprimido,

que se aplica sobre las lámparas del horno para controlar y potenciar su enfriamiento, con

la de un chorro de helio que actúa directamente sobre toda la superficie de la probeta.

La pequeña masa de las probetas, cilindros de 12 mm de longitud y 2 mm de diámetro, y el

propio sistema de calentamiento y enfriamiento empleado, aseguran una inercia térmica

muy baja. Añadiendo a estas características específicas de diseño la existencia de unos

sistemas de regulación electrónica que permiten programar y controlar con precisión la

temperatura del horno en cada instante, con este equipo se pueden ensayar probetas

sometidas a ciclos térmicos de ley lineal, con velocidades reales de calentamiento y

enfriamiento comprendidas entre 0,01 y 200 K/s. Asimismo, se pueden aplicar ciclos

térmicos que combinan condiciones anisotérmicas e isotérmicas, mediante la simple

programación de los parámetros de velocidad, temperatura y tiempo.

Como consecuencia del sistema de medida directa de la temperatura de la probeta,

termopar Chromel-Alumel soldado a la misma, la temperatura máxima de ensayo está

limitada a 1643 K. Para el limite inferior, el equipo está preparado para efectuar

tratamientos a bajas temperaturas, que pueden llegar hasta 77 K para enfriamientos en

nitrógeno líquido. El amplificador de señal termoeléctrica dispone de compensador

automático de punto frío.

La medida de la variación de longitud de la probeta se efectúa por medio de un captador

inductivo LVDT, que permite traducir los desplazamientos aplicados al núcleo de dicho

captador en una tensión eléctrica proporcional a la variación de longitud., El captador está

constituido por una bobina primaria alimentada por la tensión de salida de un oscilador, y

por dos bobinas secundarias cuya tensión diferencial de salida está determinada por la

posición del núcleo. La amplitud de esta tensión alternativa inducida es exactamente

proporcional a la desviación respecto al punto medio de las bobinas. La señal alternativa de

salida del captador es amplificada y posteriormente digitalizada, constituyendo, junto con
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El modelode transformación

los datos de temperatura procedente del termopar, la información necesaria para que el

soflware de un ordenador acoplado al equipo visualice las curvas dilatométricas en

pantalla.

2.1.2 Tratamientos térmicos empleados

Para estudiar el efecto del tamaño de grano se seleccionaron dos temperaturas diferentes de

austenización, 1273 K y 1523 K, de forma que se produjeran dos tamaños de grano

austeníticos extremos. Las muestras fueron calentadas a la velocidad de 5 K/s hasta la

temperatura de austenización, de forma que coincidiera con la velocidad de calentamiento

industrial producida por los hornos de inducción comerciales. Las probetas fueron

mantenidas a la temperatura de austenización durante 60 segundos, tiempo que debido al

reducido tamaño de las mismas, es suficiente para producir una homogeneización de la

austenita. Con posterioridad, fueron enfriadas hasta la temperatura de descomposición

isotérmica (973 K, 913 K y 873 K) a una velocidad tal (E100 KIs) que no permita que se

produzca transformación alguna durante el enfriamiento. Una vez alcanzada la temperatura

isotérmica, se mantiene a esta temperatura durante un determinado tiempo, al final del

cual, la muestra se templa inmediata y bruscamente con un chorro de He hasta temperatura

ambiente.

T.j,=1523K ty6Os

T~=I273K Irr6Os

VelOO IC/s

T=973 K
717=913 K

T=873 K

Vé~ 500 K/s
r

Figura 2.2: Representación esquemática de las condiciones de calentamiento y
mantenimiento isotérmico para los experimentos dilatométricos.
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2.1.3 Microscopia electrónicade barrido (MEB>

Para el estudio de las inclusiones en este acero se emplearon dos microscopios electrónicos

de barrido. Uno de los cuales, un JEOL JXA84O, se encuentra en el Departamento de

Metalurgia Física del CENIM y el otro, un JEOL 5800 LX se encuentra en el

Departamento de Ciencia de Materiales y Metalurgia de la Universidad de Cambridge, UK.

La determinación de la composición química de las partículas presentes en el acero se llevó

a cabo por medio de un analizador de energía dispersiva de Rayos X incorporado al

microscopio JEOL 5800 LX, operando bajo 15 Kv.

2.1.4 Analizador de imágenes

La medición de las inclusiones ha sido realizada por medio de un analizador de imagen

lIBAS 2, el cual permite transformar la imagen en una matriz de orden 512 x 512, en donde

cada elemento representa el nivel de gris del pixel correspondiente a la imagen. Para la

manipulación del conjunto de números que constituye la imagen el equipo utilizado

dispone de un ordenador de 4 Mb de memoria y una velocidad de transferencia de datos de

100 ns si es línea a línea y de 400 ns si es al azar, siendo la velocidad de procesamiento de

10 millones de operaciones por segundo. La manipulación de la imagen está dirigida hacia

la discriminación selectiva, teniendo como objetivo llegar a una imagen binaria. El criterio

de discriminación utilizado es el densitométrico (discriminación según niveles de gris).

Una vez hecha la discriminación y obtenida la imagen binaria, el ordenador aproxima la

forma de cada partícula a formas geométricas conocidas proporcionando las dimensiones

de los parámetros característicos de cada una de ellas de acuerdo a una escala previamente

establecida.

2.1.5 Metalografía cuantitativa

Las muestras tratadas térmicamente, una vez se han montado sobre baquelita, se lijan

usando papeles de carburo de silicio y se procede a un pulido con pasta de diamante y
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paños de hasta 1 gm el más fino. La microestructura se revela atacándola con nital al 2%

(20 mL de ácido nítrico concentrado HINO3 en 980 mL de metanol [148-149]). Las

muestras atacadas se examinan cuantitativamente [150] para determinar la proporción de

cada fase presente en la microestructura final. La técnica utilizada se denomina “Método

por Conteo de Puntos”, y consiste en un conjunto de puntos distribuidos de forma no

aleatoria en una red que se va superponiendo al plano de pulido. La fracción de volumen

de la fase a estudiar se determina por la fracción entre los puntos de la red que caen dentro

de las fronteras de la fase a determinar, dividido entre el número total de puntos de la red.

En el presente trabajo se ha utilizado una red de 281 puntos. Existen tratamientos

estadísticos que prueban, por medio de relaciones estereológicas [151], la relación entre

esta medida y la fracción de volumen de la fase a estudiar [152]. Las fracciones de

volumen de las fases presentes en cada microestructura se determinaron siguiendo, en todo

momento, la norma ASTM E562-83 [153].

1550

1500

1450
6

.5 1400
6

‘~ 1350
1300
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Figura 2.3: Variación del tamaño de grano austenítico con la temperatura de austenización.

El tamaño de grano austenítico previo se ha medido sobre probetas que fueron templadas

en los primeros estadios de la transformación isotérmica, donde las fronteras de grano

fueron delimitadas por la ferrita alotriomórfica. Dichos tamaños de grano fueron medidos

por un sistema de interceptación lineal de acuerdo con la norma ASTM El 12-88 sección

0 20 40 60 80 100

Tamaflo de grano austenitfro (pm)
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11 [153]. Se eligieron cinco campos distintos y aleatorios que abarcaran cada uno un

mínimo de 50 granos en todas las muestras excepto aquéllas austenizadas a 1523 K donde,

debido al gran tamaño del grano austenitico, se consideraron 10 campos que contuvieran

un mínimo de 15 granos cada uno.

La variación del tamaño de grano austenitico con la temperatura de austenización para este

acero está representada en la Figura 2.3. El tamaño de grano aumenta desde las 8 gm que

tiene a una temperatura de austenización de 1223 K hasta las 76 ~.tmpara el caso de una

austenización a 1523 K.

2.1.6 Cálculo de errores

La determinación del las fracciones de volumen de las fases presentes en la

microestructura se llevo a cabo, como fue descrito anteriormente, por medio de un conteo

de puntos. En esta sección se tratará de cuantificar el error cometido en la determinación de

las fracciones de volumen por este sistema de medida.

Si consideramos un conjunto de puntos P y el número de puntos que caen dentro de un

área dada, como Pa, la fracción total de puntos que caen dentro de la fase a estudiar es:

_ (2.1)Pp

Underwood [151] y DeHoff [154] determinaron las relaciones que existen entre la fracción

de área de una determinada fase (A4, la fracción de yolumen (Vv) de la misma fase y la

fracción de puntos (Ps) obtenida por el procedimiento experimental que ha sido descrito

anteriormente, concluyendo que:

AA=VV=PP (2.2)
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Hay que tener en cuenta que la incertidumbre o error estadístico de un análisis de la

fracción de volumen de este tipo dependerá de la fracción de fase presente en el área de

observación [155].

Una expresión para el cálculo de errores debe satisfacer, si queremos que sea válida para

cualquier fracción de volumen posible, que la ecuación para la desviación standard

(a(V~)) tienda a cero, tanto en el caso límite Vr—A, como en el caso V~—>J. Por lo tanto,

la expresión más simple que tiene en cuenta estas dos consideraciones sería la propuesta

por Hillard [152]:

¡
a2(v~)=—v~Q—v~) (2.3)

P

La ecuación (2.3) facilita el cálculo de los errores cometidos al determinar la fracción de

volumen de las fases (ferrita alotriomórfica, idiomórfica y perlita) por medio de un conteo

de puntos. Teniendo en cuenta este cálculo, se podría calcular el 95% del límite de

confianza que marca la norma E562-83 [153] y que proporcionará una medida fiable del

error cometido en el proceso de cuantificación:

95% CL=2U(Vv) (2.4)

4K

donde Nrepresenta el número total de medidas realizadas.

De las ecuaciones (2.3) y (2.4) se deduce:

N<V~>P
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donde <V,> es el valor promedio de la fracción de volumen de las fases cuantificada, N es

el número de campos examinados y P el número total de puntos de la red usada para

cuantificar.

2.2 Cálculo de las Temperaturas Críticas del Acero

El conocimiento de las temperaturas críticas para las que tiene lugar tanto la aparición de

ferrita a partir de una austenita sobresaturada, como la aparición de la perlita, es muy

importante a la hora de determinar el rango de temperaturas en el que se produce

únicamente la transformación de la austenita en ferrita y aquél donde la austenita se

descompone, además, en el constituyente eutectoide.

2.2.1 Cálculo de la temperatura Ae3 del acero

La temperatura Aeg se define como la temperatura más alta para la cual la austenita se

transformará en ferrita. Para el hierro puro esto ocurre a 1183 K, pero a medida que

aumentamos el contenido en carbono del acero la temperatura a la cual empieza a

desestabilizarse al austenita disminuye. Desde un punto de vista termodinámico, la

temperatura Ae3 se define como aquella temperatura para la cual una austenita de un

contenido en carbono x presenta una energía libre mínima.

Como se mostró en la sección 1.1.1 y, más en concreto en la Figura 1.3, la temperatura Ae3

es la temperatura más alta para la cual la ferrita tiene menor energía libre que la austenita.

En este momento, la transformación y—*a es favorabl~, pues disminuye la energía libre del

sistema. Con el fin de calcular la evolución de la temperatura Ae3 en función del carbono

en solución sólida en la austenita del acero estudiado, tal como se expresó en la ecuación

(1.3), en la línea de transformación r/r+a se ha de cumplir que p =p~. Asumiendo la

aproximación efectuada por Kaufman el al. [59] bajo la cual a =1, y desarrollando la
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expresión del potencial químico en función de la energía libre y la actividad (ver nota 3 al

pie en página 15), se puede llegar a la siguiente expresión:

y4G7 - RTlnape (2.6)

El término de la parte izquierda en esta ecuación fue determinado por Kaufman et al. [59],

mientras que el término de la derecha fue deducido teóricamente por Shiflet et al. [35]

como función de la concentración en carbono de la austenita. De esta forma se puede

calcular la línea Ae3 para este acero a partir de la deducción de los pares temperatura —

concentración en carbono que satisfacen la ecuación anterior, cuyos resultados se muestran

en la Figura 2.4.

1073
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¿
1~=
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Fracción molar de Carbono

Figura 2.4: Línea Ae3 calculada para el acero de estudio, donde la línea de puntos indica la
temperatura Ae3 correspondiente a la concentración en carbono nominal del acero.

El valor calculado para Ae3 en el presente trabajo tiene en cuenta, no sólo la concentración

de carbono promedio del acero, sino también el efecto de ¡os distintos elementos aleantes,
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debido a que incluye la aproximación propuesta por Zener (ecuación (1.10)). En este

cálculo se ha considerado la influencia del Mn, Cr, Si, y, Ni, Cu, Co, Al y Mo, donde el

Mii y el Ni reducen la temperaturaAe3con respecto al sistema Fe-C, mientras que el resto

de elementos la elevan.

2.2.2 Cálculo de la temperatura Ae1 y de la concentracióndel eutectoide

del acero

A] observar el diagrama Fe-C, vemos que la temperatura y composición del eutectoide

corresponden al punto del diagrama definido por la intersección de dos lineas de

transformación, las correspondientes a las fases r/r+a y y/y+9.

La transformación perlítica empieza al alcanzar la temperatura Ae1, la cual puede elevarse

o descender en función de los elementos aleantes. Como se señalaba anteriormente,

elementos estabilizadores de la ferrita como el Cr, Mo o Si la elevan, mientras que

elementos estabilizadores de la austenita como el Mn o el Ni la disminuyen. A diferencia

de la ferrita, la perlita nunca se forma por mecanismos de paraequilibrio, sino que debe

mantenerse el equilibrio local. Ello sugiere que si predomina el PLE, los elementos

aleantes se deben repartir entre la ferrita y la cementita, como ha sido comprobado

experimentalmente [124,156], por medio de microanálisis cuantitativos.

Consecuentemente, la línea de transformación y/y+9 para el acero de estudio tiene que

calcularse bajo criterios de equilibrio.

Para calcular la línea de transformación r/r+ft aplicamos el método ideado por Kirkaldy et

al. [144]. La Figura 2.5 muestra los resultados obtenidos bajo la suposición de un

mecanismo de crecimiento de paraequilibrio (PLE), para el acero de estudio.

Por lo tanto, el punto de intersección entre la línea Ae3 y la línea y/y-t9 proporcionará la

temperatura del eutectoide. En la Figura 2.6 se muestra gráficamente esta temperatura.
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Los resultados de las temperaturas 4e3 y Aej obtenidos teóricamente por este método, se

han comprobado tanto a través de los valores proporcionados por bases de datos

termodinámicos como por los datos obtenidos directamente de la experimentación. Con

respecto a la primera opción, los paquetes informáticos comerciales como es el MTDATA

[39], contienen una base de datos termodinámicos amplia y rigurosa, de la que se pueden

sacar los valores termodinámicos del equilibrio. Utilizando por tanto el MTDATA,

obtenemos las temperaturasAe3y Aej del acero estudiado que se muestran en la Tabla 2.2.

Figura 2.7: Detalle de la curva de enfriamiento continuo a una velocidad de 0,05 K/s donde
se señala la temperatura de inicio de la formación de ferrita (Ae3)y de la descomposición
eutectoide de la austenita (Aej).

Con respecto a la comprobación experimental, y al tratarse de temperaturas de equilibrio,

procedemos a realizar un ensayo dilatométrico de enfriamiento continuo a una velocidad

de 0,05 K/s, de manera que la transformación ocurra de forma tal que no se produzcan sub-

enfriamientos lo suficientemente bruscos como para que se alteren las• temperaturas de
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transformación. La curva dilatométrica obtenida en este ciclo térmico se muestra en la

Figura 2.7.

Debido al solapamiento de la transformación ferrítica y perlítica, y a las imprecisiones en

la medición a que pueden dar lugar además de los pequeños cambios de dilatación

producidos en los primeros estadios de transformación perlítica, se ‘hizo aconsejable

realizar una serie de ensayos isotérmicos de comprobación de Aej en un pequeño intervalo

alrededor de la temperatura de descomposición eutectoide calculada sobre la curva de la

Figura 2.7 (953 K). Tras analizar las microestructuras obtenidas por tratamientos

isotérmicos de tres horas de mantenimiento a las tres temperaturas seleccionadas (943 K,

953 K y 963 K), se pudo concluir que la temperatura de descomposición de la austenita en

perlita para este acero se encuentra, efectivamente, en el entorno de 953 K.

Tabla 2.2

Temperaturas criticas del acero estudiado calculadas por distintos métodos.

Ae1

Cálculo Teórico MTDATA [S6,2341 Dilatometria

959 968 953

Ae3 1003 1046 1013

Las diferencias entre los datos dilatométricos y teóricos, con los obtenidos por el

MIDATA, corresponden a la diferencia en el mecanismo de crecimiento de ferrita.

Mientras que en el proceso de cálculo se considera un mecanismo de crecimiento de

paraequilibrio, el MIDATA proporciona las temperaturas de transformación en base a un

mecanismo de PLE. Debido a que el paraequilibrio es un mecanismo de crecimiento

metaestable, los valores de la temperatura Ae3obtenidos por cálculos que se basan en dicho

mecanismo han de ser menores que los obtenidos por el MTDATA al considerar equilibrio.
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2.3 Transformación de la Austenita en Ferrita Alotriomórfica

en el Acero

La ferrita alotriomórfica es la primera fase que se forma al enfriar la austenita a una

temperatura por debajo de Ae3,por lo tanto tiene un efecto importante sobre las posteriores

transformaciones difbsionales que pueda tener la austenita. Es, también, una fase que

puede jugar un papel relevante dentro del rango de temperaturas para el cual la austenita se

descompone por mecanismos displacivos, al potenciar la transformación en ferrita acicular

en detrimento de la transformación bainítica.

En este trabajo se ha tenido en cuenta el efecto de 11 elementos aleantes~ — C, Si, Mn, Ni,

Mo, Cr, V, Co, Cu, Al y W — con el propósito, no sólo de calcular los cambios de energía

libre asociados a la transformación de origen difusional, sino también, de calcular el efecto

de los distintos elementos sustitucionales sobre la difusividad del carbono en la austenita.

El grano austenítico se ha supuesto equiáxico y de tamaño uniforme; definido por el

parámetro d~ que representa la longitud media de las intersecciones de los granos con

planos aleatorios. Las magnitudes termodinámicas, tales como la fuerza motriz para la

transformación y la composición química de cada fase para el caso de paraequilibrio,

fueron evaluadas siguiendo la teoría cuasi-quimica presentada por Aaronson, Domian y

Pound [43], permitiendo considerar el efecto de los elementos aleantes por medio de la

introducción de términos de energía libre de acuerdo con Zener [65]. La fuera motriz para

la formación de núcleos de ferrita fue determinada por el método de la construcción de

tangentes paralelas descrito en la sección 1.1.1.1. La composición óptima del núcleo de

ferrita se alcanza cuando se produce la máxima diferencia en la energía libre. El modo de

crecimiento bajo paraequilibrio implica que sólo se ptoduce difusión de carbono y no de

los diferentes elementos aleantes; éstos, simplemente afectan a la estabilidad de la fase que

se estudie. La difusión de carbono en ¡a austenita se evalúa por el método de Siller y

McLellan [60-61], el cual tiene en cuenta las interacciones entre los vecinos más próximos

y la dependencia de la concentración con la diflisividad. El crecimiento de ferrita se supone

parabólico, y su constante de velocidad de crecimiento unidireccional se obtiene

resolviendo numéricamente la ecuación (1.43).
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La teoría de nucleación clásica descrita en la sección 1.1.2 es la que se ‘ha utilizado en el

presente trabajo para describir la velocidad de nucleación heterogénea en los límites de

grané austeníticos, j~Hfl’~ Se han utilizado ecuaciones independientes para la nucleación en

cada uno de los tres tipos de lugares de nucleación en la frontera, con diferentes valores

para la densidad de lugares y factores de forma, dependiendo que sean caras, aristas o

esquinas. A partir de la revisión del trabajo de Reed y Bhadeshia [157], se han determinado

los parámetros desconocidos de la ecuación (1.22), cuyos valores aparecen en la Tabla 2.3.

Los valores de la energía interfacial por unidad de área, aa» así como el de la energía de

activación para los átomos que cruzan la intercara del núcleo austenita — ferrita

considerados en este trabajo, son los mismos que los determinados por Reed y Ehadeshia,

correspondiéndoles los valores de 0,05 J m2 y 240 Id mof’, respectivamente.

Tabla 2.3

Valores de los parámetros K¡ y para la ecuación de nucleación (1.22)

2.3.1 Tiempo de incubación de ferrita alotriomórfica en el acero

Las ecuaciones del capítulo anterior para la velocidad de nucleación sólo son aplicables en

un estado estacionario, es decir, cuando la velocidad de nucleación es constante para una

temperatura de descomposición isotérmica dada. Sin embargo, al producirse el

enfriamiento rápido desde la temperatura de austenización hasta la del isotérmico, se pasa

por un estado metaestable previo a la condición estacionaria, en el cual, la velocidad de

nucleación es función del tiempo [158] expresándose de forma general por la siguiente

ecuación:
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=ioexP{}1 (t>r) (2.7)

donde J0 es la velocidad de nucleación en estado estacionario. En el caso de nucleación

heterogénea, que será el empleado en este trabajo, t#sHET expresado en la ecuación

(1.22). Finalmente, z es el tiempo de incubación pan la nucleación de ferrita por

descomposición isotérmica de la austenita. Definimos r como el tiempo mínimo necesario

para que las fluctuaciones que tienen lugar dentro de la austenita, o fase matriz, a la

temperatura de descomposición isotérmica, desemboquen en un núcleo de tamaño crítico.

Lange, Enomoto y Anronson dedujeron una expresión para la velocidad de nucleación de

la ferrita en la frontera de grano austenítico considerando que los alotriomorfos que se

forman tienen forma de paralelepípedo (“pillbox”), pero asumiendo que todas sus

intercaras son de baja energía, por lo que el núcleo formado debía ser parcial o totalmente

coherente con la austenita de alrededor [16]. La expresión para la velocidad de nucleación

que ellos dedujeron es:

xv2#2exp{ ¡2ksTa4Uay (2.8)

donde Dc>’ es el coeficiente de difusión del carbono en la austenita; Va es el volumen

específico de un átomo en el núcleo crítico; a es el parámetro de red promedio entre ambas

fases (austenita y ferrita); x es la concentración promedio de la austenita; ~ es la suma

algebraica de la energía libre para la nucleación y la ~nergíade deformación que provoca

la aparición de un núcleo en la frontera de grano austenítico; a es la componente de la

energía superficial normal a la frontera de grano austenítico y T es la temperatura absoluta

de descomposición isotérmica.

A partir de las ecuaciones (2.7) y (2.8) se puede deducir una expresión matemática del

tiempo de incubación:
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12k~Ta4a~
(2.9)

Ya que el núcleo es coherente con la austenita, se puede considerar que la energía de

deformación es pequeña frente al cambio de energía libre producido en la nucleación; por

tanto, haciendo ~ = AG,,, el tiempo de incubación se puede expresar como:

7’
r=K (2.10)

DA4G>~ x

donde K se podría considerar como una constante del material y tendría el valor,

12kBa4aaY{NÁmFGj
(2.11)

Considerando el coeficiente de difusión del carbono en austenita como una función de la

temperatura y la composición a partir de la ecuación (1.24):

D~j =~ (2.12)
<9)¡ífi{t}XP& ~?}

La parte pre-exponencial, para el rango de temperaturas en que se desarrolla este trabajo

(973 K — 873 K), puede ser considerada como constante, de manera que el coeficiente de

difusión puede ser expresado de la forma: ¡

1 4Fl
D~j=D

0exp~————-S (2.13)
k8TJ

El tiempo de incubación pasaría a tener la forma:
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KT (2.14)

Daexp{~~zIF/k8T1AG2x

Ordenando estos términos llegamos a:

rAG,~ ex~{=§}L~ (2.15)

T D0x

K
Tomando logaritmos y considerando que el factor _ del segundo miembro de la

D0x

ecuación (2.15) es constante con la temperatura, llegamos a la expresión:

1(TZIGrn J = + C (2.16)

Bhadeshia [56] determinó el valor de uF/kB = 2123 K y, Lee et al. [159] obtuvieron

distintos valores de C para distintos tipos de aleaciones, aplicando distintos tipos de

modelos de nucleación. En el presente trabajo se ha considerado el valor de C=3,833 como

el óptimo para calcular mediante la ecuación (2.16) el tiempo de incubación en aceros de

contenido medio en carbono. En esta ecuación, los valores de energía libre para la

nucleación, zlGm, a cada temperatura se obtienen al resolver la ecuación (1.12) para la

composición química del acero estudiado. Estos resultados de energía libre se muestran en

la Tabla 2.4

La validación experimental del tiempo de incubaciórt así calculado se ha llevado a cabo

para tres temperaturas de mantenimiento isotérmico (973 K, 913 K y 873K). Para cada una

de ellas, se ha obtenido una primera aproximación experimental del tiempo de incubación a

partir de ensayos dilatométricos. En la Figura 2.8 se representa como ejemplo la curva

dilatométrica obtenida para el caso del isotérmico a temperatura de 873 K. Una vez

determinado el rango de tiempos en el que se encontrará el tiempo de incubación, éste se

concreta mediante sucesivas interrupciones por temple para diferentes tiempos de
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mantenimiento isotérmico que oscilan entre ti y t2 (Figura 2.8). La aparición de los

primeras zonas de ferrita alotriomórfica en las microestructuras obtenidas por los sucesivos

temples señalados, permitirá fijar el tiempo de incubación para cada temperatura de

mantenimiento isotérmico ensayada.

Cambio de energía

Tabla 2.4

libre para la nucleación en función de la temperatura

873

893

913

933

953

973

993

Figura 2.8: Curva dilatométrica para la determinación, en una primera aproximación, del
tiempo de incubación a la tempratura de 873 K.
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En la Figura 2.9 se representan los valores experimentales y calculados del tiempo de

incubación de la ferrita para las tres temperaturas de descomposición isotérmica de la

austenita seleccionadas. De esta figura se deduce que existe un gran acuerdo entre los

resultados experimentales y los calculados teóricamente según la ecuación (2.16). Por lo

tanto, puede considerarse que la teoría de nucleación clásica describe perfectamente los

procesos de nucleación de ferrita alotriomórfica que tienen lugar por descomposición

isotérmica de la austenita en el acero microaleado estudiado en este trabajo.
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Tiempo, s

1 .OOE+03

Figura 2,9: Tiempos de incubación calculados y experimentales.

2.3.2 Transformación y—ni en el aceto para temperaturas de

descomposición¡sotérmicasuperioresa Ae1. Efecto del soft-imp¡ngement

En la presente sección se va a estudiar la descomposición isotérmica de la austenita en

ferrita en el rango de temperaturas en el cual esta transformación es la única que se

produce.
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De acuerdo con el diagrama de equilibrio mostrado en la Figura 2.6, se puede dividir el

rangó de temperaturas donde tiene lugar la descomposición isotérmica de la austenita por

mecanismos reconstructivos en dos partes bien diferenciadas. La primera de ellas

corresponde a aquélla donde sólo tiene lugar la formación de ferrita, mientras que la

segunda corresponde a la descomposición simultánea de ferrita y perlita. En esta segunda

región la primera fase en formarse es siempre la ferrita, seguida de la nucleación de la

perlita en la intercara austenita/ferrita, como se describirá más adelante.

Para el estudio de la transformación ferrítica en esta primera parte, donde sólo se forma

ferrita como producto de la descomposición isotérmica de la austenita, el tratamiento

cinético presentado en la sección 1.1.3.2 debe ser modificado, ya que en él se suponía que

la austenita tenía una longitud semi-infinita desde la intercara del núcleo de ferrita recién

formado, por lo que su composición para una distancia lo suficientemente alejada de la

intercara no cambiaba con el tamaño del alotriomorfo. Las condiciones de contorno para

un crecimiento controlado por la difusión permanecerían, por lo tanto, constantes; de ello

se deduce que la composición de la ferrita también permanecería constante durante la

transformación, no habiendo difusión dentro de la misma. Como ya se indicó en el capítulo

anterior, la suposición de condiciones de frontera constantes no es valida para sistemas

reales donde la austenita tiene una longitud finita, debido a que los frentes de difusión

procedentes de distintas partículas que crecen desde distintos lugares del grano austenítico

deben, eventualmente, interferir. Este proceso de interferencia se conoce como

pinzamiento o soft-impingement’ y provoca un cambio en las condiciones de frontera con

el tiempo.

Aunque este proceso de pinzamiento consta de tres, estadios, como se describió en la

sección 1.1.4, ahora nos centraremos únicamente en los dos primeros. Durante el primero

de ellos se puede considerar que la austenita tiene una longitud semi-infinita,

permaneciendo las condiciones de intercara invariantes con el tiempo, y teniendo lugar el

crecimiento de ferrita desde ambos lados del grano austenítico de forma parabólica. En este

estadio, la concentración de carbono de la austenita lejos de la intercara es la misma que la

concentración nominal de carbono del acero. Por otra parte, durante el segundo estadio, los
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frentes de difusión de los alotriomorfos creciendo desde lados opuestos del grano

austenítico se solapan, disminuyendo considerablemente la velocidad de crecimiento de la

ferrita. Este efecto es el conocido como pinzamiento o sofl-impingement.

En la Figura 2.10 se muestra un esquema de los perfiles de concentración de carbono en la

austenita durante el proceso de sofl-impingement. En este modelo se asume que la

intercara a/y se mueve en la dirección z normal al plano de la intercara, donde el grano de

austenita tiene un tamaño finito en esa dirección a cuyo centro se denomina L. La posición

de la intercara para cualquier tiempo 1 está definido por z=Z, empezando en z=O para t=O.

En este estado inicial, la concentración en carbono de la austenita se eleva para todos los

puntos cercanos a la intercara, permaneciendo, sin embargo, constante en el centro del

grano austenítico. La concentración de carbono de la ferrita (0>) se considera como cero, ,,

ja se refiere a la concentración de carbono bajo paraequilibrio en y, ya que durante los dos

primeros estadios descritos por Guilmour el al. [79] no se distribuye ningún elemento

aleante sustitucional. El primer estadio se completa cuando z=Zj y el segundo cuando

z=Z>. Así, la posición de la intercara al principio del soft-impingement está definida por

z=Zj y 1=4. La concentración de carbono en esta fase inicial del soft-impingement

descendería, de acuerdo con el perfil indicado en la Figura 2.10, desde un valor de x>a en la

intercara (z=Zi) hasta la concentración nominal x en el centro del grano austenínitico

(z=L). Finalmente, cuando la intercara alcanza la posición z=Z> en el tiempo ~=~2 el

contenido en carbono de la austenita es constante, desde la intercara al centro del grano, e

igual a la concentración en carbono en la intercara a/y (Vj. Durante el primer estadio de

crecimiento de ferrita, asumimos que los alotriomorfos crecen en las fronteras de grano sin

interferir unos con otros, de forma que el semiespesor1 del alotriornorfo puede ser

calculado por una ley de crecimiento parabólico con el tiempo (ecuación (1.33)), con una

constante de crecimiento obtenida al resolver numégicamente la ecuación (1.43) de la

sección 1.1.3.2 del capítulo anterior.

De acuerdo con el balance de masas, al principio del soft-impingement, cuando la posición

de la intercara es z=Z¡, el enriquecimiento en carbono de la austenita es igual a la cantidad

En realidad, el alotriomorfo crece simultÁneamente en tos dos granos austeniticos vecinos, por eso al
evaluar en un solo grano el crecimiento del alotriomorfo se debe hablar de semiespesor.
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de carbono expulsada de la ferrita. El valor de ~‘~‘ es tan pequeño que, a efectos prácticos,

lo consideramos despreciable. Por lo tanto, de acuerdo con la Figura 2.10, el balance de

masas está dado por [160]:

(2.17)
2

x

o
o
-t
u
a)

-D

~0
o

a)
u
ou

k

x

x

a

zí z z2
Distancia, z

L

Figura 2.10: Diagrama que ilustra el proceso de soft-impingement

al. [79].

descrito por Guilmour et

Este balance de masas permite calcular la posición de la intercara zZj,

L(x~’ -4
¡ (~r±~)

(2.18)

Asimismo la posición de la intercara z=Z2, cuando la actividad del carbono llega a ser

uniforme, se puede calcular usando el balance de masas apropiado que se expresa como

sigue:
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z§=(L—z2Xxr’ ~)

= L~{J —

(2.19)

(2.20)

Finalmente, para una posición de la intercara zrZ (Z1 <Z <0 Z>) y de acuerdo con la Figura

2.10, el balance de masas durante el proceso de pinzamiento o soft-impingement se

expresa a continuacion:

~ =(LZ)[(xra~
4÷(XL~x)] (2.21)

2

De donde puede deducirse la siguiente ecuación que permite obtener el enriquecimiento en

carbono del centro del grano austenitico (XL) como una función de la posición de la

intercara (z=Z) durante el fenómeno de soft-impingement (Z <Z < Z>)

2Lx~~xYa(L~Z) (2.22)

L-Z

El balance de carbono instantáneo a través de la intercara se puede expresar como sigue:

xra dZDdx (2.23)
dt dz

dx
donde representa el gradiente de carbono por del~nte de la intercara. La Figura 2.10

éL 1

muestra que, en la posición z=Z, este gradiente puede expresarse por,

~* _ X7—XL

dz L—Z
(2.24)

Finalmente, combinando las ecuaciones (2.22), (2.23) y (2.24), se obtiene la siguiente

ecuación diferencial:
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dZ 2D(Z2 — z ) (2.25)

cit (L-z)>

Integrando la ecuación anterior, se puede obtener una expresión para el tiempo que

transcurre desde que comienza el soft-impingement hasta que finaliza la transformación

ferrítica.

1 Iii 2 —z
t = <—Iz1

2D L
2L ][2] tt ~zl]~K2ín[2 —~, j} (2.26)

x
con K=L—

Va

Con esto se completa la formulación matemática para modelizar la transformación

isotérmica de la austenita en ferrita alotriomórfica a temperaturas superiores aAej, para las

cuales ésta se desarrolla en tres etapas: un proceso de nucleación (ecuación (2.16)), un

proceso de crecimiento parabólico sin pinzamiento (ecuación (1.33)) y un proceso final de

crecimiento con pinzamiento o sofl-impingement (ecuación (2.26)).

En el Esquema 1 que figura a continuación se representa el diagrama de flujo

correspondiente al programa informático empleado para calcular la fracción de volumen de

ferrita alotriomórfica (Va) formada isotérmicamente a temperaturas superiores a Aej. En

este esquema queda patente la importancia del modelo al ser capaz de predecir la fracción

de volumen Va a partir únicamente de tres datos “input” que son previamente conocidos: la

composición química del acero, la temperatura de mantenimiento isotérmico y el tamaño

de grano austenítico.

85



El modelode transformación

Esquema 1: Diagrama de flujo para el cálculo de la fracción de volumen de ferrita

alotriomórfica a temperaturas superiores a Ae¡

2.3.3 Resultados y validación experimental del modelo de

transformación ‘y—ni en el acero para temperaturas de descomposición

isotérmica superioresa Ae1

2.3.3.1Efectodel tamañode grano austenhico.»

Como se ha comentado anteriormente, y discutido más profundamente en la sección 1.1.2,

la ferrita alotriomórfica nuclea en el limite de grano austenítico; más concretamente en

aquellos lugares donde, a una temperatura isotérmica dada, se producen fluctuaciones en la

composición química. Ahora bien, la evolución del tamaño del embrión formado en cada

posible lugar de nucleación, es independiente del número total de embriones; con lo cual,
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la formación de un núcleo critico no se verá afectada por la disminución de los posibles

lugares de nucleación que conlíeva el crecimiento de grano.

A medida que el grano austenítico es más grande disminuye su superficie de límite de

grano, con lo que los posibles lugares para la nucleación, y en consecuencia el número de

núcleos críticos, disminuirá en comparación con lo que ocurre para un grano pequeño. Al

disminuir, por tanto, el número de alotriomorfos se retrasa la cinética de crecimiento de

ferrita en comparación con lo que ocurre en un grano austenítico pequeño. Sin embargo, la

fracción final de ferrita que se alcance durante la descomposición isotérmica y

reconstructiva de la austenita será función unícamente de la composición química del

mismo, es decir de su diagrama de equilibrio.

En este modelo, representado en el esquema de la Figura 2.10, la formación de ferrita se

parará al alcanzar la intercara la posición z=Z>, es decir, cuando la austeníta tenga una

concentración de carbono igual a la de la intercara, la cual, recordemos, viene dada por la

línea Ae3. Con un grano austenítico fino se debe producir un rápido enriquecimiento de

carbono en el centro de dicho grano. Sin embargo, el grano austenítico gr~nde, al ralentizar

el proceso de crecimiento de ferrita, también ralentizará el proceso de enriquecimiento en

carbono del centro del grano austenítico; es decir, el proceso de solapamiento de frentes de

carbono creciendo desde lugares opuestos del grano austenitico. Para ilustrar estos efectos

del tamaño de grano austenitico, se han realizado los cálculos sobre el acero estudiado

[161] a una de las temperatura de mantenimiento isotérmico ensayadas (973 K) y para dos

tamaños de grano austenítico (11 gm y 76 ¡xm). Para estos cálculos, durante la etapa de

crecimiento parabólico, la posición de la intercara Z viene determinada por la ecuación

(1.33), hasta que alcanza el valor de Z>. A partir de la composición química del acero y del

conocimiento del coeficiente de difusión del carbono en la austenita (Dc>) a la temperatura

de ensayo (ecuación (1.24)), se determina la constante de crecimiento parabólica (aj)

mediante la ecuación (1.43). Estos parámetros permiten conocer la evolución del

alotriomorfo durante esta etapa de la transformación y—+a. Durante la etapa final, cuando

se produce el fenómeno de soft-impingement, la posición de la intercara con el tiempo se

deduce de la ecuación (2.26) y, el enriquecimiento en carbono del centro del grano
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austenítico, de la ecuación (2.22). En la Tabla 2.5 se presentan los valores de los

parámetros Dc”, a1 y Z1 determinados en estos cálculos.

Tabla 2.5

Valores de Dc”, a, y Z, a la temperatura de mantenimiento isotérmico de 973 K para los

dos tamaños de grano estudiados

Grano de 11 hm Grano de 761sm

Dc>’(ms’) 3,89x

a, (m sifl) 2,88 x iO»
7

Z, (m) 0,97 x 10.6 6,73 x 10~

Este modelo corresponde a una situación en la cual la ferrita alotriomórfica crece

unidireccionalmente en la dirección del eje z. Por lo tanto, suponiendo el grano austenítico

de semi-espesor L (Figura 2.10), la fracción de ferrita (Va) formada puede ser aproximada

por la ecuacion:

z
a

(2.27)
L

En la Figura 2.11(a) se representan las gráficas de variación de la concentración de

carbono en el centro del grano austenítico, en función del tiempo de mantenimiento

isotérmico a 973 K, para los dos tamaños de grano señalados. En dicha figura se observa

perfectamente el principio del pinzamiento para el caso de un grano austenítico grande

(76gm), ya que la concentración en el centro del grano empieza a elevarse sobre la

concentración nominal. En el caso de un grano austenítico pequeño (1 1hm) el pinzamiento

de los frentes de difUsión de carbono se produce igualmente, pero al ser el grano pequeño,

ocurre mucho antes que para el caso del grano austenitico grande.
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segundos de mantenimiento isotérmico a la temperatura de 973 K. Cuando se produce el

fenómeno de pinzamiento, se ralentiza el crecimiento de ferrita pues disminuye el

gradiente de carbono en la austenita, que es la fuerza motriz del crecimiento de la ferrita.

En las Figuras 2.12 y 2.13 se representan las variaciones de la fracción de volumen de

ferrita alotriomórfica suponiendo que ésta crece bajo una ley parabólica con el tiempo (es

decir, que las condiciones de contorno para el crecimiento de la ferrita permanecen

constantes con el tiempo, no existiendo un enriquecimiento del centro de grano

austenitico), frente al supuesto en el cual el grano austenítico tiene una longitud finita, por

lo tanto, que existe un enriquecimiento en carbono del centro del mismo y las condiciones

de contorno son variables (pinzamiento del crecimiento de ferrita o crecimiento bajo soft-

impingement). Mientras que en la Figura 2.12 se representan dichas curvas para el acero

estudiado con un tamaño de grano austenítico de 11 xm, en la Figura 2.13 se han

representado las del grano de 76 ~m. Junto a las curvas teóricas de crecimiento parabólico

y crecimiento pinzado, en estas figuras se han representado también las fracciones de

volumen de ferrita formadas a la temperatura de ensayo de 973 K, obtenidas

experimentalmente mediante numerosos tratamientos isotérmicos a dicha temperatura,

efectuados a diferentes tiempos de mantenimiento. Como se ha señalado en otras

ocasiones, inmediatamente después de cada uno de estos mantenimientos isotérniicos, se

procede a congelar la transformación en el tiempo, sometiendo a las probetas a temples de

alta velocidad, y se analizan las microestructuras resultantes. En este sentido, en las

Figuras 2. 14 y 2.15 se muestran algunos ejemplos de las microestructuras sobre las que se

han obtenido los resultados de fracción de volumen de ferrita representados en las Figuras

2.12 y 2.13. Estas figuras muestran un excelente acuerdo entre los re~u1tados teóricos

obtenidos en este acero por crecimiento pinzado por sofl-impingement y los

experimentales. Asimismo, de los resultados de ambas7figuras se desprende que no se debe

aceptar la suposición de grano austenítico semi-infinito en la modelización del crecimiento

de ferrita alotriomórfica en aceros de contenido medio en carbono.
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Figura 2.14: Microestructuras resultantes de la descomposición isotérmica a 973 K de la

austenita de un tamaño de grano de 11 ~m durante (a) 80 s, (b) 275 s y (c) 600 s

(a)

(b)

(c)
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Figura 2.15: Microestructuras resultantes de la descomposición isotérmica a 973 K de la

austenita de un tamaño de grano de 76 gm durante (a) 80 s, (b) 300 s y (e) 1000 s

(a)

(b)

(e)
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2.3.4 Transformación y—ni en el acero para temperaturas de

descomposición¡sotérmica menoresque Ae1

La teoría básica de transformación empleada para describir la cinética general de

transformaciones de fase fue formalizada por Johnson y Mehí [20-162]y Avrami [21-163]

en la década de los treinta y cuarenta. El punto de partida son los conceptos de nucleacion

introducidos en la sección 1. 1.2, acerca de las fluctuaciones de heterofase en la fase matriz

que provocan la aparición de núcleos de la nueva fase producto. Existe un radio critico r*

de forma que aquellos núcleos de tamaño r<r* se disolverán en la fase matriz, mientras

que aquéllos con un tamaño r>r* continuarán creciendo hasta que formen partículas o

granos de lanueva fase. Avrami llamó a los lugares donde podía aparecer la nueva fase (es

decir, inclusiones, defectos, uniones de fronteras de grano, etc ‘núcleos germen”. La

proporción de núcleos que se activan en su crecimiento a un valor más alto que el radio

crítico los llamó “núcleos en crecimiento” o granos de la nueva fase, de forma que al

aumentar estos últimos decrece la densidad de los núcleos gérmen. Avrahii consideró que

la variación de la velocidad de nucleación es función de los núcleos gérmen.

Con estos principios podemos considerar una nueva fase, a, nucleando en el límite de

grano de una fase existente, y, a una velocidad de nucleación constante por unidad de área

de frontera de grano austenítico, ‘a, y creciendo isotrópicamente con úna constante de

crecimiento parabólico, a1. Para determinar la evolución de la fracción de volumen de a

formada, vamos a considerar una serie de planos paralelos a la frontera de grano,

espaciados una distancia dy. Si la altura de la partícula creciendo excede la distancia y que

separa un plano de la frontera, entonces se puede determinar el área de la intersección de

ese plano con la partícula (Figura 2.16). El total de las áreas de intersección con el mismo

plano de todas las partículas que están creciendo simultáneamente se conóce como el área

extendidade transformación sobre ese plano.

Reed [42] observó experimentalmente cómo los alotriomorfos crecen más rápidamente a lo

largo de la frontera del grano austenitico que hacia dentro del mismo, llegando a medir una

relación entre estas dos velocidades y concluyendo que la velocidad de crecimiento a lo

largo del grano es tres veces superior a la de crecimiento hacia el interior. En base a estas

94





El modelode transformación

Matemáticamente, este cambio producido en el área extendida debido a un cilindro

nucleado en un tiempo entre ry r-tdrse puede expresar para qa>y como t157]

dOg=nObJ~q~a~(t—Qdr (2.30)

En el caso contrario, cuando qa<y, dO6 = Oa

Asumiendo que la velocidad de nucleación es constante, sólo los alotriornorfos nucleados

para tiempos de incubación r4y/a,)2 pueden contribuir al área extendida y, si r tiene un

valor menor que (y/a,)2, entonces el alotriomorfo no tiene suficiente tiempo para recorrer

la distancia (y) para llegar al plano arbitrario (Ob). El total del área extendidad está dado

por:

= ffr(Y/az ?( fnoí( 4k = iObÍans?t2(í~r) (2.31)
2

ydonde «5 = a
1t”’

2 corresponde a la relación entre la distancia al plano arbitrario y la

longitud del alotriomorfo para un tiempo t. El área final real producto de todas las

intersecciones de partículas (Oa) evidentemente será mas pequeña que el área Ob, ya que

fisicamente las partículas no pueden intersectar en su crecimiento. La relación entre el área

extendida y el área real viene dada por [157]:

= — In {1~».á} (2.32)

Si asumimos que no hay interferencia fisica entre las partículas que emanan de una frontera

de grano con otras que lo hacen desde otra, entonces el volumen de a originado desde una
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frontera, V~5, se puede calcular integrando el área real (Oa) sobre todos los planos y desde

cero al infinito (de «5=0 a «5=1)’. Entonces,

Vab =
2qa0a = 2Oba¡t’~ 2L1i1— exP{—¡E ja~¿a?t2(1 —«5” )}d«5jj (2.33)

donde la integral anterior que varía entre O y 1 y cuyo significado fisico responde a la

nucleación de alotriomorfos, se denomina:

j{iiaai,Iath f¿í — exr{— iIaT¡~a?t2(1— «5”)}d«5 (2.34)

La expresión (2.33) nos indica el volumen de ferrita alotriomórfica formada a lo largo de

un plano de la frontera de grano austenítico. Considerando, comp ya se indicó

anteriormente, una forma de tetrakaidecahedrum para el grano austenitico, a continuación

se describe el desarrollo matemático para determinar el volumen de ferrita formado en todo

el grano austenítico. Así, si el área total de la frontera de grano es 0s=20b, sustituyendo

O~ por Ob en la ecuación de arriba, se obtendría el volumen extendido transformado total.

Si V es el volumen total del grano austenitico y Sv es la superficie de límite de grano

austenítico por unidad de volumen, entonces:

V0 V b$

’

a _ a, (2.35)

V O~

El valor de Sp’ [154] se puede expresar en función del diámetro medio del grano

austenítico, como:

= ~ (2.36)

1 Esto suponeque la partículasólo crece desdeun lado de la frontera. En algunoscasos(como la ferrita
alotriomórfica), la panículapuedecrecer desdeamboslados, por lo tanto,si la integraciónsobrey se realiza
desde—~ hasta~ seinduceunfactor2 antesdel término Q enla ecuación(2.33).
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En este punto es necesario considerar la sobrestimación que se produciría en el cálculo de

volumen de ferrita alotriomórfica por el efecto denominado de “núcleos fantasma”. En

efecto, al sustituir OB por Ob, se están sumando las contribuciones al volumen de ferrita de

los alotriomorfos que crecen desde todas las caras del grano. Luego puede ocurrir, que un

cilindro nucleado en una determinada cara del grano austenitico ocupe un volumen dentro

de él ya ocupado previamente por otro cilindro nucleado en alguna cara vecina. Para evitar

esta sobrestimación del volumen de ferrita fomada, se sigue un razonamiento paralelo al

expresado en la ecuación (2.32) para superficies, y el volumen real de ferrita formado se

expresa a partir de la siguiente ecuación. Como es evidente, en esta ecuación es necesario

introducir un factor corrector para indicar que, en estos aceros, sólo uña fracción ~odel

volumen total del grano austenítico se transformará en ferrita:

Vv = — exP{- ve}j (2.37)

donde ~ es la fracción de volumen de equilibrio de ferrita. El término 9 puede ser estimado

a partir del diagrama de equilibrio y tiene el valor dado por:

(2.38)~=C:Ztjj
Por lo tanto, ¡a fracción de volumen total de ferrita alotriomórfica es:

VV
V ~ (2.39)a

9V 1>

Cuando la velocidad de nucleación, 4, es muy grande, o el tiempo de mantenimiento

isotérmico t muy elevado, entonces, según (2.34), f{r¡aal,Ja ,t} —> 1. Esto significaría que

la nucleación de alotriomorfos ha finalizado al producirse la saturación de todos los lugares

de nucleación en la frontera del grano austenítico. En este caso límite, la ecuación (2.39) se

simplifica a una ecuación gobernada sólo por la constante de crecimiento parabólico:
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Va = 1—exp{—2S~a1t’
12} (2.40)

Estas ecuaciones permiten calcular la fracción de volumen de ferrita alotriomórfica

nucleada en los límites de grano de una matriz austenítica, cuando cada alotriomorfo se

desarrolla con una velocidad de nucleación y crecimiento constante.

2.3.5Resultados y validación experimental del modelo de

transformación y—ni en el acero para temperaturas de descomposición

¡sotérmicamenoresque Ae
1

2.3.5.1Efectodel tamañodegranoaustenlilco

En este apartado se estudia la influencia que tiene el grano austenitico en la cinética de

transformación de la ferrita alotilomórfica durante la descomposición isotérmica de la

austenita a temperaturas inferiores aAe,. De acuerdo con el resultado del punto crítico Ae,

de este acero previamente señalado, para este estudio se ha elegido una temperatura de 913

K y, como anteriormente, los dos tamaños de grano utilizados son de 11 gm y 76 ¡im. En

la Figura 2.17 se representa la evolución con el tiempo de mantenimiento isotérmico de la

fracción de volumen de ferrita alotriomórfica, formada para los dos tamaños de grano

seleccionados, a partir de las ecuaciones (2.36) y (2.39). Los datos más representativos

para el cálculo se muestran en la Tabla 2.6.

En esta tabla, el parámetro a1 está calculado a partir de la ecuación (1.43), la a partir de la

ecuación (1.22) y los datos de la Tabla 2.3. Asimismo, para el cácúlo de ‘a se ha

considerado el valor de Q propuesto por Reed [42] (Q = 240 (Id moF
1)) ‘y el valor de la

energía libre crítica para la nucleación, G*, viene dada por G* — a~/AG~. En esta

expresión a (energía interfacial alotriomorfo — austenita) tiene un valor de 0,05 (J mt e
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zlGv (cambio de energía libre para la nucleación por unidad de volumen) está relacionado

con AGm a través de la ecuación (1.21).

Tabla 2.6

Parámetros más característicos en el cálculo de la evolución de la fracción de volumen de

ferrita con el tiempo

Cálculo AGm
Ecuación (1.10)

CálculoD~
Ecuación (1.24)

Cálculo S~
Ecuación (2.34)

Cálculo Ja
Ecuación (1.22)

Cálculo a1
Ecuación (1.43)

DATOSOUTPUT:
Vs)

a

Esquema 2: Diagrama de flujo para el cálculo de la fracción de volumen de ferrita

alotriomórfica a temperaturaas inferiores aAe,.

DATOS INPUT:
Composiciónquímica

T

loo
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En las Figuras 2. 18 y 2. 19 se presentan, respectivamente, los resultados obtenidos para la

descomposición isotérmica del acero estudiado con tamaños de grano de 11 im y 76 gm, a

las dos temperaturas seleccionadas. Con respecto al caso de tamaño de grano pequeño,

Figura 2.18, los resultados obtenidos son similares a los del tamaño de’ grano grande en

cuanto a la tendencia en la evolución de la transformación; sin embargo, como ya se citó

en el apartado anterior, la cinética de la transformación es mucho más rápida para el

tamaño de grano pequeño, alcanzándose las fracciones de equilibrio con n½ásrapidez.

En esta la Figura 2.18 se observa también que el tiempo de incubación a 1=873 K es

menor que a Th913 K. Este fenómeno es consecuencia del valor de la energía libre que

tiene la austenita a la temperatura 1=873 K en comparación con la que tiene a T=913 K

(Tabla 2.6). Para la primera temperatura, al estar más alejada de la tempetatura Ae3, el sub-

enfriamiento es mayor, favoreciéndose de esta manera las fluctuaciones que darán lugar a

un núcleo crítico, y por tanto, el tiempo de incubación será menor.

Superpuestas a las curvas teóricas, en las Figuras 2. 18 y 2.19 se han representado también

los resultados experimentales obtenidos a partir de ensayos en los que el tratamiento

isotérmico es interrumpido por temple a diferentes tiempos de mantenimiento. A

continuación se analizan las microestructuras obtenidos en las probetas templadas a alta

velocidad. La cuantificación de las fracciones de volumen de ferrita alotriomórfica

formada durante el mantenimiento isotérmico, antes de la interrupción por temple, se

evalúan de acuerdo con los procedimientos descritos en las secciones 2.1.5 y 2.1.6.

Al igual que en el caso de una temperatura 1=913 K (Figura 2.17), las fracciones de

volumen de ferrita alotriomórfica finales formadas durante la descomposición isotérmica

del acero a 1=873 K que se muestran en la gráfica dej la Figura 2.20, son independientes

del tamaño de grano austenítico y, por tanto, exactamente iguales para 1 i¡tm y 76 .±m.Sin

embargo, si se compara el valor final de la fracción de volumen de ferrita en las Figuras

2.17 y 2.20, se puede apreciar que, para el caso de una temperatura de mantenimiento

isotérmico de 873 K, la fracción de volumen final alcanzada es menor que para 913 K. Este

fenómeno es consecuencia de la menor diflisividad del carbono en la austenita a 873 K, lo

que provoca una acumulación de carbono en la intercara austenita-ferrita. Asimismo, este
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que la fracción de volumen de ferrita alotriomórfica disminuye a medida que desciende la

temperatura de descomposición isotérmica. En la Figura 2.21 se presenta una comparación

entre los valores calculados teóricamente y los obtenidos experimentalmente. De esta

figura se puede concluir que existe una magnífica correlación entfe los resultados

experimentales y los teóricos obtenidos en este trabajo para el crecimiento de la ferrita

alotriomórtica por descomposición isotérmica de la austenita a temperaturas menores que

la del eutectoide.

2.4 Transformación de la Austenita en Ferrita Idiomórfica en

el Acero

Hasta este momento hemos supuesto que el único lugar de nucleación para la ferrita es el

límite de grano austenitico. En él se producían unas fluctuaciones locales de composición

que daban lugar a la aparición de unos embriones que, si crecían lo suficiente y

sobrepasaban un tamaño critico, se convertirían en núcleos críticos que darían paso a los

alotriomorfos o granos de ferrita con morfologías no equiáxicas condicionadas por la

superficie del grano donde nuclean. Sin embargo, no son los límites de grano los únicos

lugares de nucleación de la ferrita. Cuando la ferrita nuclea en otra superficie distinta a los

límites de grano, recibe otro nombre: Ferrita idiomórfica. Esta terminología hace referencia

a la morfología equiáxica que presenta este tipo de ferrita. Como se comentó en el capitulo

anterior (Figura 1.10), el lugar de nucleación más corriente para la ferrita, sin considerar el

límite de grano, son las inclusiones que se encuentran distribuidas dentro del grano

austenítico.

Han sido muchos los autores que han resaltado el papel que una nucleación intragranular

de ferrita puede jugar en la optimización de las propiedades mecánicas dél acero. Jones y

Bhadeshia [164] consiguieron una mejora de las propiedades mecánicas finales al refinar la

estructura por medio de la introducción de partículas no-metálicas cuidadosamente

elegidas y dispersas [165] que potenciaban la nucleación heterogénea. Este método, que ya

había sido usado con éxito en la industria de la soldadura, se ha introducido en la

fabricación de aceros de contenido medio en carbono. Una microestructura donde la ferrita
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ha nucleado tanto en el límite de grano como intragranularmente presenta muchas mas

orientaciones cristalográficas de ferrita que aquélla donde sólo ha nucleado en el límite de

grano, por tanto la propagación de grietas es mucho más dificil.

Figura 2.22: Idiomorfo nucleado en una inclusión del acero estudiado en esta tesis

2.4.1 Estudio de las inclusionespresentesen el acero

Si la ferrita idiomórfica es el resultado de una nucleación intragranular de ferrita en las

inclusiones, es importante conocer, tanto la morfología como la distribución de estos

precipitados. En este apartado se estudiará la distribución de los mismos, así como su

morfología y composición química.

2.4.1.1Distribucióny morfologíadelas inclusiones

Para determinar el tamaño real y la morfología de las {nclusiones en el acéro de estudio, se

ha realizado un análisis metalográfico por MEB tanto de secciones longitudinales como

transversales a la dirección de conformado del acero (Figura 2.23), concluyendo que las

inclusiones responden a una morfología elipsoidal (Figura 2.24). Con idea, de determinar el

tamaño y distribución de las mismas, se ha realizado un estudio de las micrografias

obtenidas por MEB en un analizador de imagen IBAS OPTIMAS 2.0.
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(a)

Figura 2.23: Micrografia de una sección (a) longitudinal y
conformado del acero de estudio en esta tesis.

Idiomorfo

(b)

(b) transversal a la dirección de

Figura 2.24: Ilustración esquemática de la forma de las inclusiones y del proceso de
nucleación de ferrita sobre las mismas.

Analizando micrografias similares a la de la Figura 2.23(a), se ha podido determinar que el

parámetro r3 tiene un valor medio de 4,78 ¡.im, encontrándose además que la mayoría de las

inclusiones tiene un ry5 ~m como puede apreciarse en la distribución de la Figura 225.

15kV lOxm WI)26

Inclusión
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Los valores de r, y r2 se deducen tras analizar micrografias como las presentadas en la

Figura 2.23(b). Los valores medios obtenidos son rr0,89 gm y r2=0,58 ~im y su

distribución se representa en la Figura 2.26.

Kluken y Grong [166] establecieron una manera empírica de calcular la fracción de

volumen de las inclusiones que se encuentran en el acero. Para ello analizaron diez tipos

distintos de acero, algunos de los cuales tienen una composición química similar al acero

estudiado en este trabajo. Suponiendo que todas las inclusiones de un tamaño lo

suficientemente grande como para que sobre ellas puedan nuclearse los idiomorfos son

compuestos de azufre y/o de oxígeno, Kluken y Grong convirtieron las concentraciones

analíticas de oxígeno y azufre en un equivalente en fracción de volumen de inclusiones.

Tomando la solubilidad del azufre en el acero igual al 0,003 % en masa, estos

investigadores dedujeron la siguiente ecuación para los aceros C-Mn de composición

similar a la del presente trabajo y con inclusiones con un diámetro en su sección

transversal comprendido entre 0,3 y 0,8 gm.

V 102[5,0{%02 }÷ 0.003)]
INC 5,4({%S}— (2.41)

donde, Vpvc es la fracción de volumen de inclusiones en el acero y 9/002 y VoS son,

respectivamente, los porcentajes en masa de oxígeno y de azufre en el mismo.

A partir del estudio experimental realizado, el 65% de las inclusiones del acero estudiado

se encuentran en el rango de medidas transversales considerado por Kluken y Grong en su

estudio; por lo tanto, aplicando la hipótesis simplificadora bajo la cual se suponía que todas

las inclusiones que se encuentren en este rango son posibles lugares de nucleación de

ferrita idiomórfica, en el acero objeto de este estudio el valor de la fracción de volumen de

inclusiones aptas para la nucleación, en tanto por ciento, corresponde a:

Vmc2,34x.io-~
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2.4.1.2Composiciónde las inclusiones

En la presente sección se pretende hacer una aproximación a la composición química de las

inclusiones que dan lugar a la ferrita idiomórfica. Como ya ha sido ampliamente discutido

en el capítulo 1, en este punto existe una gran controversia en la literatura; autores como

Ishikawa et al. [167] atribuyen la nucleación de los idiomorfos a un sistema formado por

MnS sobre el cual precipita nitruro de vanadio (VN), mientras que otros como Oikawa et

al. [168] atribuyen al óxido de titanio (Ti2O3), y no al sistema MnS-VN, la nucleación de

ferrita. Por otro lado, Madariaga y Gutiérrez [32] atribuyen la nucleación de ferrita acicular

a los efectos que produce una capa de CuS previamente precipitada sobre una inclusión de

MnS.

En el presente trabajo se ha realizado un estudio por medio de microscopia electrónica de

barrido (MER) junto con microanálisis por dispersión de energías (EDX). En la Figura

2.27 se observa la distribución de ferrita alotriomórfica en el limite de grano y la de ferrita

idiomórfica intragranular. La Figura 2.28 corresponde a la región comprendida dentro del

recuadro blanco de la anterior. En ella se observa con mayor detalle la ferrita idiomórfica,

alrededor de la inclusión en donde se ha nucleado, y parte de la ferrita alotriomórfica

nucleada en el límite de grano austenítico.

Ferrita
‘Idiomórfica

Ferrita
Aiotr¡omórfic

Figura 2.27. Distribución de la ferrita idiomórfica y alotriomórfica en el acero de estudio.
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Figura 2.28: Ampliación del recuadro blanco de la figura anterior donde se muestra con
detalle un idiomorfo y la inclusión donde ha nucleado.

Para tratar de analizar la composición química de la inclusión se ha realizado un

microanálisis comparativo de dos puntos diferentes de la microestructura: en la inclusión

propiamente dicha (punto 1 de la Figura 2.29(a)) y en la ferrita idiomórfica lo más cercana

posible a la inclusión (punto 2 de la Figura 2.29(a)).

Figura 2.29: Micrografias señalando: (a) los puntos de análisis
seguido en el análisis continuo.

y (b) recorrido lineal

(a) (b)
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Como es sabido, la información recogida por EDX corresponde a los Rayos-X emitidos

por los átomos del material que se encuentran dentro de un volumen relativamente

superficial al ser excitados por el haz de electrones incidente. Se ha procurado reducir al

mínimo la energía del haz de electrones incidente (12 keV) para evitar así que éste penetre

mucho en el material, y la información recogida por el punto 1 corresponda en su totalidad

a la inclusión. Las condiciones de trabajo para el análisis por EDX son, por tanto, una

intensidad de haz de 12 keV y una distancia de trabajo de 10 mm.

Figura 2.30: Espectros obtenidos tras análisis por EDX en los puntos (a) 1 y (b) 2 de la
Figura 2.29(a).

Los resultados mostrados en los espectros de la Figura 2.30 parecen corroborar la

naturaleza de la inclusiones como MnS. Sin embargo, para obtener un resultado más

definitivo, se realizó un análisis continuo en una línea recta entre la inclusión y la ferrita

alotriomórfica, atravesando la ferrita idiomórfica, para estudiar la variación en

concentración de Mn, 5 y Fe a lo largo de esta línea. En la Figura 2.31 se muestra el

(a)

(b)

112



El modelodetransformación

espectro obtenido a lo largo de la línea marcada en la Figura 2.29(b) para el contenido en

azufre y manganeso del acero.

A partir de los resultados presentados, la única conclusión definitiva que se puede dar es la

identificación de las inclusiones como MnS, no detectándose ningún otro tipo de

compuesto depositiado sobre ellas. La comprobación definitiva de este tema requeriría un

análisis exhaustivo de la intercara MnS — idiomorfo por MET. Sin emabrgo esto se

separaría del objetivo principal de esta tesis, que es describir la cinética de crecimiento y

nucleación de la ferrita idiomórfica, no el lugar de nucleación en sí, ni el papel que

distintos compuestos puedan jugar sobre la misma.

4,5 5 5.5
‘qn

(a)

e
ti

1
1000

o
0.5

5

1 1.6 ‘,~ 2.$ 3 3,5 4
Micrors

4.5 5 5.6 Ó G~5 7

(b)

Figura 2.31: Evolución de la composición en (a) 5 y (b) Mn del acero a lo largo de la línea
especificada en la Figura 2.29(b).
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2.4.2 Nucleación de la ferrita idiomórfica en el acero

El proceso de nucleación de la ferrita idiomórfica tiene lugar sobre las inclusiones

distribuidas más o menos homogéneamente dentro del grano austenítico. Evidentemente, si

los procesos de nucleación en la frontera de grano y en las inclusiones fueran equivalentes,

energéticamente hablando, ambas fases (ferrita idiomórfica y alotriomórfica) deberían

aparecer simultáneamente en el acero.

Idiomorfo

Figura 2.32: Descomposición isotérmica de la austenita a 973 K durante (a) 3 horas y (b)
10horas.

Con idea de encontrar la temperatura crítica de nucleación de la ferrita idiomórfica, y ante

la dificultad de detectar dilatométricamente el inicio de su formación, se realizaron una

(b)
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serie de ensayos isotérmicos de larga duración (de 3 y 10 horas de mantenimiento a

temperatura de 973 K), con el fin de conseguir una transformación completa del acero y

para úoder calibrar así si se ha formado ferrita idiomórfica. En la Figura 2.32 se muestran

las microestructuras obtenidas en el acero por descomposición isotérmica a 973 K de una

austenita con tamaño de grano de 76 ¡.±m.En la Figura 2.32(a) no se observa nucleación

intragranular de ferrita, mientras que ésta empieza a ser detectable después de 10 horas de

mantenimiento isotérmico (Figura 2.32(b)). Por lo tanto, se puede deducir que estamos en

una temperatura crítica para la aparición isotérmica de la ferrita idiomórfica. En

consecuencia, la ferrita idiomórtica requiere de un sub-enfriamiento adicional con respecto

a la ferrita alotriomórfica, ya que mientras esta última aparece a temperaturas cercanas a

1013 K, la ferrita idiomórfica lo hace a 973 K.

2.4.2.1PapeLde/tamañodegranoaustenítico

Debido al proceso competitivo que supone para la ferrita la nucleación en inclusiones o en

el límite de grano, la variación de la densidad de puntos para la nucleación intragranular

con respecto a los de nucleación en el limite de grano, es crucial a la hora de determinar

qué fase va a aparecer. La variación de lugares de nucleación en el límite de grano está

controlada por la superficie fisica de grano, es decir, por el tamaño de grano. De forma

que, al crecer el tamaño de grano austenítico y disminuir la superficie de su límite,

disminuirán los posibles lugares de nucleación del mismo, potenciándose de forma

indirecta la nucleación intragranular. Además, este fenómeno se ve reforzado por el hecho

de que al aumentar el grano de tamaño, también aumenta el número de inclusiones que hay

dentro de él. Por tanto es de vital importancia evaluar el proceso competitivo entre la

nucleación en el límite de grano y la nucleación intragranular. La mejor manera de evaluar

dicho proceso consiste en definir las superficies de nucleación por unidad de volumen.

Si suponemos el grano austenítico esférico, la superficie disponible para la nucleación por

unidad de volumen queda representada por la ecuacion:
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~¡2 6

= —— (2.42)
~ 4,,

y
6

donde S~ es la densidad de superficie hábil para la nucleación en el límite de grano

austenítico y d7 es el diámetro de grano austenítico. Análogamente, suponiendo todas las

inclusiones del mismo tamaño y elipsoidales, podemos deducir la densidad de superficie

para la nucleación en inclusiones. Sin embargo, en este caso hay que tener en cuenta que la

nucleación intragranular depende directamente de las inclusiones que se encuentran en el

acero; poresta razón, la densidad superficial deberá modularse por la fracción de volumen

de inclusiones que se encuentran dentro del grano austenítico:

3d
= Vfl./~~ (2.43)‘4, +r2)

donde 5,, es la superficie de las inclusiones por unidad de volumen disponible para la

nucleación y VJNC es la fracción de volumen de inclusiones que hay en el acero de estudio.

Por lo tanto, la relación entre ambas densidades superficiales proporcionará una magnitud

para cuantificar cuánto de favorable es la nucleación en el límite de grano frente a la

nucleación intragranular.

5 VINC (2.44)

2r3(r~ +r2)

En la Figura 2.33 se representa la variación de dicha relación con el tamaño de grano

austenítico, suponiendo que el tamaño de las inclusiones y su fracción de volumen es

constante en el acero de estudio. De dicha figura se deduce que, a medida que se

incrementa el tamaño de grano austenítico los posibles lugares de nucleación intragranular

y en el límite de grano tienden a igualarse. Por ello cabe esperar que, para un tamaño de

grano lo suficientemente grande, la nucleación se produzca indistintamente en los límites
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de grano o dentro de los mismos, siempre y cuando las energías interfaciales inclusion-

ferrita y límite de grano austenita-ferrita sean del mismo orden [32].

0.8o
-J

<j~ 0.6

o
04

u,
0.2

o
100

Figura 2.33: Relación de las densidades superficiales de nucleación en el límite de grano e
intragranular frente al tamaño de grano.

2.4.2.2 Variación de la barrera de energíapara la nucleación

Nucleación en el límite de grano austenítico

Considerando la teoría de nucleación clásica, el cambio de energía libre resultante de la

formación de un embrión semiesférico en la intercara austenita-austenita podría describirse

así de forma sencilla (ecuación (1.13)) [48]:

AGLG = 2nr2a
7~+ nr

2(~
7~ —a~~)-~-inr~AGiz(2.45)

donde r es el radio de la semiesfera y AG,, es el cambio

de energía libre de la austenita al transformarse.

Derivando la ecuación (2.45) e igualándola a cero se puede encontrar una expresión del

radio crítico que, una vez sustituida en la propia ecuación (2.45), dará la siguiente

0 20 40 60 80

Tamaño de grano (hm)
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expresión para el cambio de energía libre en la nucleación heterogénea de ferrita en el

límite de grano austenítico:

;w(3uya —a,,,~
zIGLG = (2.46)

3AG~

Nucleación heterogénea en inclusiones

Suponiendo que la ferrita nuclea en las

inclusiones como semiesferas, y debido a

la gran diferencia que existe entre el

tamaño del núcleo crítico de ferrita (de

unos pocos nm) y la inclusión, se puede

considerar la superficie de la inclusión como una superficie plana. De esta forma, el

cambio de energía libre para la nucleación de ferrita en una inclusión vendría dado por la

siguiente ecuación:

AGJNC= 2nt2aya+nr2 (Ud -ag)+3-nr~AG6 (2.47)3

Procediendo como en el caso anteriormente descrito, es decir, derivando la ecuación

anterior e igualándola a cero, se obtiene para el radio crítico del núcleo de ferrita una

expresión de la forma:

— — 2a~
0 + (cd — a~j) (2.48)

AG~

Sustituyendo en la ecuación anterior, se obteniene el valor del cambio de energía libre

debido a la nucleación heterogénea en las inclusiones:

AGÍNC = Jd2Uya +Ud U7
4 (2.49)

3AG~3
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Nucleación homo2énea

ci
Si consideramos que la ferrita nuclea de forma espontánea en

el interior del grano austenítico y adquiere forma de esfera, es

y decir, un proceso de nucleación homogénea, el cambio de

energía libre sería el siguiente:

I6nrr ya
= (2.50)

3AG~

Luego, normalizando las expresiones del cambio de energía libre para la nucleación

heterogénea, tanto en inclusiones como en el límite de grano, con el cambio de energía

libre producido durante la nucleación homogénea en el interior del grano austenítico, se

establece una manera de comparar los cambios de energía libre que se producen en ambos

sistemas de nucleación, en inclusiones y en límite de grano austenítico. La expresión de la

energía libre normalizada para la nucleación heterogénea en la inclusión es:

AG,NC _ (20-ya +
0-al (2.5 1)

AGHÓM 16a%

La expresión normalizada del cambio de energía libre para la nucleación en límite de grano

es:

AGi,
0 _ (3aya ~ (252)

16a

A partir de los datos publicados por Aaronson y Wells [169] sobre los valores de las

distintas energías interfaciales para las intercaras austenita-ferrita, se obtienen los

siguientes resultados:

AGLG
= 0,281

AGHOM
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hecho de que exista una diferencia de energía entre la nucleación heterogénea en límite de

grano y en inclusiones, se debe a que en este último caso se incorpora una nueva energía

interfácial austenita — ferrita idiomórfica. Si no existiera esta energía, ambas nucleaciones

serian iguales, y se producirían a la misma temperatura. Por lo cual, es lógico pensar que la

diferencia en la temperatura de nucleación entre la ferrita idiomórfica y la ferrita

alotriomórfica observadas experimentalmente radica, justamente, en la acumulación de

energía suficiente para que sea posible la formación de una intercara ferrita — austenita.

2.4.3 Cinética de crecimientode la ferrita ¡diomórfica en el acero

Para calcular la evolución de la fracción de volumen de ferrita idiomórfica con el tiempo

de forma similar a como se ha realizado para la ferrita alotriomórfica, vamos a suponer que

una partícula esférica de ferrita (idiomorfo) nuclea heterogéneamente sobre las inclusiones

que se encuentran distribuidas de forma aleatoria dentro de la austenita. Esta partícula

nuclea en la inclusión con una velocidad de nucleación por unidad de área, ‘¡DI, constante

y, crece isotrópicamente bajo una constante de crecimiento parabólico a3 expresada

anteriormente por la ecuación (1.44). El radio de la partícula, nucleada tras un tiempo de

incubación ; se expresará en función del tiempo (t) de mantenimiento isotérmico por la

ecuación:

,~ =a3Q—4’
2 (233)

con lo que el volumen de la partícula es,

4ff{—aQ—r~’2 , (t>r,) (2.54)

l~.= ~

O , (t.<r)

Tal como se ha podido confirmar experimentalmente; durante el tiempo de mantenimiento

isotérmico t, las primeras partículas nucleadas van creciendo y, simultáneamente, se

produce la nucleación de otras nuevas en otras inclusiones mientras existan lugares de

nucleación disponibles para ello, con lo cual, el tiempo de incubación para cada partícula
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es distinto. El número de partículas de ferrita formadas dentro de un solo grano austenítico,

en un intervalo de tiempo que oscila entre ry r-i-dres:

N,= VS1, I¡Dídr (2.55)

donde
5VÍÑC representa la densidad de lugares de nucleación intragranular que coincide

con la densidad de inclusiones expresada en (2.43), debido a que en este trabajo

consideramos que cuando se forma un idiomorfo rodea toda la superficie de la inclusion.

es la velocidad de nucleación por unidad de área de inclusión y V es el volumen total

del grano austenítico. Entonces, el volumen total de ferrita idiomórfica formada dentro de

un grano austenítico en un incremento de tiempo dr está expresada por:

4ff
dlt = v

1N1 = — rY
121,D¡VS,, dr (2.56)

3

De acuerdo con Avrami [163] y a semejanza de lo indicado para la ferrita alotriomórfica, el

cambio de volumen de ferrita expresado por la ecuación anterior fue denominado volumen

extendidode ferrita. Modulando el cambio de volumen extendido de ferrita por un factor

que indique la disminución del volumen de austenita producido a medida que aumenta el

volumen de ferrita, se obtendrá:

dJ/j~» =(i—!ú~jc¡v¡;¡ (2.57)

Separando variables e integrando, obtenemos la siguiente expresión:

v~ =—VInIl “1 (2.58)
Y y)

Sustituyendo (2.56) en (2.58), se obtiene:

¡¿1 VWl j=Áj~fuiri¡Svra;G~r)3/2dr (2.59)
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De donde, la fracción de volumen de ferrita idiomórfica formada se expresa por la

ecuacion:

V
VI— ‘~‘ 5 (2.60)=lexP{. }

La fracción de equilibrio de ferrita idiomórfica («5) se calcula a partir de la siguiente

expresión,

IJDJa3 .0 (2.61)
‘A—

LaI

donde .0 es la sobresaturación de la austenita (sección 1.1.3.2). En esta expresión se puede

observar que la fracción de equilibrio de ferrita idiomórfica está condicionada por la

fracción de volumen de ferrita alotriomórfica formada y, como consecuencia, por la

relación entre las velocidades a las que se producen estas transformaciones.

2.4.4.Resultados y validación experimental del modelo de

transformación de la austenita en ferrita idiomórfica en el acero

En el tratamiento matemático anteriormente descrito, a3 está calculada a partir de la

ecuación (1.44) e bu a partir de la ecuación (1.22) y los datos de la Tabla 2.3. En el cálculo

de esta velocidad de nucleación, se ha considerado el valor de Q = 240 (kJ mor’)

propuesto por Reed [42]. Asimismo, el valor de la ene+gía libre crítica para la nucleación,

G*, tiene la forma dada por G* = a~/AGt,. En esta expresión, o’ (energía interfacial

idiomorfo — inclusión) tiene un valor, de acuerdo con Lange et al. [16], de 0,21 (J m% e

AGv (cambio de energía libre para la nucleación por unidad de volumen) está relacionado

con .JGm a través de la ecuación (1.2 1). Los datos más representativos para el cálculo se

muestran en la Tabla 2.7.

123



El modelodetransformación

Parámetros más

Tabla 2.7

característicos en el cálculo de la evolución de

ferrita idiomórtica con el tiempo

la fracción de volumen de

T(K) 4iG,, (Id nf
3) D~ (m2s’) 5,, (m”) a

3 (m ~-¡‘2) ‘IDI (m
1 s’)

913 -354,2 102 1,20 ío’~ 11 ~tmz~1,1i04

76 ~mz~8,I i04

3,79 io-7 5,50 108

873 -590,8 102 5,02 l0’~ 2,63 í04 1,23 108

En el Esquema 3 se representa el diagrama de flujo del programa informático desarrollado

para calcular la fracción de volumen de ferrita idiomórtica (y;) formada durante la

descomposición isotérmica de la austenita. Al igual que en casos anteriores los datos

“input” son perfectamente conocidos.

Esquema 3: Diagrama de flujo para el cálculo de la fracción de volumen de ferrita

idiomórfica.
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2.5 Transformación de la Austenita en Perlita en el Acero

La perlita es una estructura laminar de ferrita y cementita (Fe3C) que se forma a

temperaturas iguales o inferiores a la del eutectoide. La austenita transforma por un

mecanismo de origen diflisional, en el cual el carbono y los elementos aleantes

sustitucionales se redistribuyen entre la ferrita y la cementita. Los nódulos de perlita

pueden nuclear en las fronteras de grano austenítico (acero eutectoides) o en las intercaras

formadas por la ferrita alotriomórfica y la austenita (aceros hipoeutectoides). En la Figura

2.39 se muestra una micrografia en la que puede verse un grano austenítico donde la

frontera de grano aparece tapizada de ferrita alotriomórfica. Tras la formación de ferrita, se

produce un gradiente de carbono hacia el centro del grano austenítico que enriquece la

austenita próxima al alotriomorfo, produciéndose en esta región la transformación perlítica.

Martensita

. Perlita

Ferrita
Alotriomórfica

Figura 2.39: Micrografia que ilustra la formación de la perlita como resultado de un
enriquecimiento en carbono de la austenita a causa de la transformación ferritica anterior.

En este modelo, la perlita se forma cuando el enriquecimiento en carbono de la austenita

cae dentro de la región del diagrama de equilibrio delimitada por la extrapolación de

Hultren (Figura 1.16), es decir, la formada por las líneas de equilibrio austenita-cementita y

austenita-ferrita. Las composiciones XC contenido en carbono de la austenita en equilibrio

con la cementita y x>”~, contenido en carbono de la austenita en equilibrio con la ferrita,

definen esta región para la temperatura Tsobre el diagrama de equilibrio.

128





El modelodetransformación

Aaronson et al. [171] establecieron las condiciones necesarias para la precipitación de

cementita sobre una intercara móvil, como es el caso que nos ocupa. Establecieron que

para que un embrión de cementita se transforme en un núcleo crítico, la velocidad de

migración de la intercara ha de ser lo suficientemente lenta como para permitir que el

embrión de cementita crezca hasta convertirse en un núcleo critico antes que la intercara se

desplace una distancia equivalente a un parámetro de red de ferrita. El valor máximo de la

velocidad de migración de la intercara austenita — ferrita para que se produzca

precipitación sobre la misma según Aaronson et aL [171] se puede calcular a partir de la

ecuación:

— aDÉxY~AG~ (2.62)
16(1—cosw ,rk8To’~K

donde a>’ es el parámetro de red de la austenita, Dc~” es el coeficiente de difUsión del

carbono en la austenita a la temperatura de estudio, x>’~ es la concentración de carbono a

dicha temperatura en la intercara austenita-cementita, kBT es la energía térmica de

vibración de un átomo en la celda unidad, K representa la relación, supuesto el núcleo

crítico de la cementita en la intercara como un casquete esférico, entre el volumen del

casquete esférico del núcleo crítico y una esfera del mismo radio, AG1.’ es el cambio de

energía libre por unidad de volumen debido a la nucleación, cosy’ corresponde a una

relación entre las energías interfaciales austenita — ferrita, o’ay, y ferrita — cementita, clac,

que se describe por la expresión COS«I=UOt
2UaO.

En el presente trabajo el valor del parámetro de red de la austenita se ha calculado, en

función del contenido de carbono y de la concentración de elementos aleantes en la fflisma,

según el trabajo de Bhadeshia y Takahashi [121]. El yalor de K utilizado en este estudio

corresponde al aportado por Aaronson et al. [171] (A? = 102). Asimismo, el valor de la

energía libre para la nucleación de cementita se calcula de acuerdo a la ecuación propuesta

por Zener [134].

AG
1,=6,9 (2.63)

130



El modelode transformación

donde TE y T son las temperaturas de descomposición eutectoide e isotérmica

respectivamente, y el valor de zIGv se expresa en (J nf3). El valor casy/ se ha deducido a

partir del valor aportado por Reed [42,157]para la energía interfacial 0-ay y, para un valor

de oae determinado experimentalmente en el presente trabajo. El valor óptimo encontrado

corresponde a 0,13 (J m%, lo que proporciona un valor para cosqíde 0,19. Para ello se ha

utilizado el siguiente procedimiento; A una determinada temperatura de’ descomposición

isotérmica, se calcula experimentalmente el tiempo de aparición de la perlita. Una vez

conocido este parámetro y sabiendo que la intercara ferrita-austenita se mueve a una

velocidad descrita por la ecuación:

ay 2.17 (2.64)

donde a, es la constante de crecimiento parabólico (ecuación (1.43)) y ¿ es el tiempo de

mantenimiento isotérmico, podremos despejar el valor de la velocidad de migración Va>’

con la que se movía la intercara cuando se produjo la aparición de la perlitat Esta velocidad

deberá de ser igual a. Vg,, con la cual se puede despejar de (2.62) el valor de UaO. Este

valor es característico de nuestro acero y como hemos supuesto que no existe dependencia

térmica en la energía interfacial, este valor debería ser invariante con la temperatura de

descomposición isotérmica considerada. Como se muestra en la Figura 2.41 existe una

buena correlación entre los resultados experimentales y los calculados del tiempo de

aparición de perlita a las dos temperaturas de descomposición isotérmica de la austenita

ensayadas, 913 K y 873K.

45
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Tiempos experimentales, s

Figura 2.41: Tiempos de aparición de perlita obtenidos: a una temperatura de 913 K (rojo)
y a 873 K (azul).
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2.5.2 Cinética de crecimiento de la perlita en el acero

En este modelo la perlita se forma una vez que la concentración de carbono en la austenita,

enriquecida por la transformación ferrítica previa, cae dentro de la región del diagrama de

fases definida por la extrapolación de Hultren. La composición de las fronteras de fase y la

velocidad de crecimiento fueron determinadas usando el modelo de Bhadeshia y Takahashi

[121]. Existe una cierta discrepancia acerca del método de crecimiento más apropiado,

paraequilibrio o equilibrio, para la perlita. En el presente trabajo se ha considerado que, a

diferencia de la ferrita, la perlita crece bajo condiciones de equilibrio, por lo que se debe

considerar la difusión de elementos aleantes sustitucionales. La ecuación para la velocidad

de crecimiento de la perlita cuando éste está controlado por la difusión de los elementos

aleantes sustitucionales, (como se explicó en la sección 1.2.3 (ecuación 1.50), está dada

por:

= 12KD;3 52 (xr—4) 1 [sjJ (2.65)

~a~D XX 5

El factor KD~jS se ha determinado de acuerdo a la ecuación (1.5 1). El espaciado

interlaminar Sse ha considerado como 2Sc, donde .% viene dado por la ecuación (1.47). En

dicha ecuación se ha considerado el cambio de entalpía propuesto por Zener [134] para la

descomposición eutectoide (AH=4,19 106 (Jm3)). La relación entre Sa y .% se ha supuesto

que es 7.

Direccióndecrecimiento
de la lámina

Sf4 Ferta .. /

IsA ««, » «

Figura 2.42: Esquema de los espaciados interlaminares y composiciones usadas en el
modelo de crecimiento de perlita en austenita.
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donde Ob es el área del plano de ferrita alotriomórfica donde nuclea la perlita. Procediendo

como en las sección anterior 2.3.4, e integrando sobre todos los planos de intersección y

desde cero hasta infinito, encontramos que la fracción de perlita formada es:

=í—exp{— Sv.vrat[s’ 1— exP{— ff z~(v,g~t3(í — 3’A2 — 21A9}dfj} (2.67)

donde 5,,, = es la densidad de superficie disponible para la nucleación de
d7-2Z~

perlita, siendo Zp el semiespesor del alotriomorfo formado antes de aparecer la perlita, en

la primera parte de la descomposición isotérmica de la austenita e, Ip es la velocidad de

nucleación por unidad de área de frontera ferrita alotriomórfica — perlita. La fracción de

equilibrio de perlita, ~ se calcula a partir del diagrama de equilibrio con la extrapolación

de Hultren, pudiendo ser expresada mediante la ecuación:

x»a ~x7e (2.68)

yax —x

2.5.3 Resultados y validación experimental del modelo de

transformación de la austenita en perlita en el acero

2.5.3.1 Efectodel tamañodegranoausteníticoy de la temperatura

En el tratamiento matemático anteriormente expuesf o, la velocidad de nucleación por

unidad de área de frontera ferrita alotriomórfica — perlita (Ip) se calcula a partir de la

ecuación (1.22) y los datos de la Tabla 2.3, suponiendo nucleación en caras, aristas y

esquinas. En el cálculo de esta velocidad de nucleación, se ha considerado el valor de Q
propuesto por Reed [42] (Q = 240 (Id mol’)). Asimismo, el valor para. la energía libre

crítica, G*, tiene la forma G* = ~ . En esta expresión, o’aO tiene un valor de 0,13
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(J nf2) e AGv (cambio de energía libre para la nucleación por unidad de volumen) está

relacionado con zIG,,, a través de la ecuación (1.21). Los datos más característicos

calculados para la transformación perlítica se presentan en la Tabla 2.8.

Parámetros más

Tabla 2.8

característicos en el cálculo de la evolución de

ferrita idiomórfica con el tiempo

la fracción de volumen de

T(K) AGv(kJm1) ~ (m2 s’) 5,., (nf’) V4 (m s’) Ip (nf2 s’)

11pm 76~.tm

913 ~354,2102 1,20 ío’~ 3,3 ío~ 4,5 io~ 1,2 ío-~ í,sío9

873 -590,8 102 5,02 ío-’~ 3,1 lo5 4,2 i04 3,9 í07 5,4 108

Esquema 4: Diagrama de flujo para el cálculo de la fracción de volumen deperlita.

En el esquema 4 se representa el diagrama de flujo del programa informático desarrollado

para calcular la fracción de volumen de perlita (Vp) formada durante la descomposición

isotérmica de la austenita. Como se ha señalado anteriormente esta fracción de volumen se
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cinética es muy fápida. Sin embargo no aparecerá perlita hasta que la velocidad de

migración sea menor que la velocidad crítica y el contenido en carbono de la austenita que

no ha transformado caiga dentro de la región formada por la extrapolación de Hultren. Sin

embargo, para el caso de un tamaño de grano grande, la cinética de formación de ferrita es

muy lenta debido a que el número de lugares de nucleación es muy bajo en comparación

con el caso de un tamaño de grano pequeño, por lo tanto la velocidad de migración de la

intercara es baja, permaneciendo siempre por debajo del valor de migración crítico para

que se produzca precipitación en la intercara. En este caso la formación de perlita vendrá

determinada por el grado de enriquecimiento del grano austenítico, produciéndose la

transformación perlítica cuando el contenido en carbono de la austenita caiga dentro de la

extrapolación de Hultren.

En las Figuras 2.45 y 2.46 se presenta la evolución de la formación de perlita con el

tamaño de grano austenítico para las temperaturas de descomposición isotérmica de 913 K

y 873 K respectivamente. Puede observarse que debido a la rápida cinética de formación

de la ferrita alotriomórfica, y por tanto del rápido enriquecimiento del grano austenítico, la

formación de perlita en el caso de un tamaño de grano pequeño es mucho más rápida que

para el caso de un tamaño de grano grande. La fracción de volumen final de perlita que se

forma depende de la temperatura de descomposición isotérmica, ya que, al bajar la

temperatura y aumentar el subenfriamiento, se potenciará la transformación eutectoide, por

lo tanto se alcanzarán antes las condiciones de formación de perlita, aumentando la

fracción de volumen final de la misma.

Como en los anteriores modelos, además de las curvas teóricas para la evolución de la

fracción de perlita con el tiempo para una temperatura de mantenimiento isotérmico de

913 K y 873 K, en las Figuras 2.45 y 2.46 se r,epresentan también los resultados

esperimentales obtenidos por tratamientos isotérmicos interrumpidos por temple. La

cuantificación de las fracciones de volumen de perlita formada se ha evaluado de acuerdo

con los procedimientos descritos en las secciones 2.1.5 y 2.1.6.
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Figura 2.49: Microestructuras obtenidas tras la descomposición isotérmica de la austenita

con un tamaño de grano de 11 ,a.m a 913K durante (a)25 s, (b)55 s, (c) 75s y (d) 95 s.

(a) (b)

(d)

7p\
~~~Liit:

.~— 20¡nn
7S7Lt~0«a

(e)
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Figura 2.50: Microestructuras obtenidas tras la descomposición isotérmica de la austenita

con un tamaño de grano de 76 j.¡.m a913 K durante (a)18 s, (b)80 s, (c) 350s y (d) 1200s.

(a) (b)

(d) (e)
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Figura 2.51: Microestructuras obtenidas tras la descomposición isotérmica de la austenita

con un tamaño de grano dell ínn a 873K durante (a)15 s, (b)30 s, (c) 75 s y (d) 3600s.

(a)

(c)
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Figura 2.52: Microestructuras obtenidas tras la descomposición isotérmica de la austenita

con un tamaño de grano de 76 ¡un a 873 K durante (a)20 s, (b)40 s, (c) 60 s y (d) 3600 s.

(a) (b>

(d) (e)
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2.6 Cálculo de la Variación Relativa de Longitud. Modelo

D¡latométrico

Debido a que el análisis dilatométrico es la técnica experimental más eficaz y utilizada en

el estudio de las transformaciones de fase en estado sólido, en la presente sección se va a

tratar de calcular la variación relativa de longitud debido a la aparición de nuevas fases

durante la descomposición isotérmica de la austenita. El propósito con el que se emprende

este trabajo es con el de encontrar otro método de validación para el modelo presentado.

Así, además de la propia validación metalográfica realizada, podremos contar con la

dilatometria de alta resolución como otra herramienta útil para comprobar el modelo.

Si suponemos que una muestra dilata isotrópicamente, la variación de longitud de la

muestra AL con respecto a su longitud inicial a temperatura ambiente L0 (Variación relativa

de longitud) puede calcularse a partir de la variación de volumen AV con respecto al

volumen inicial de la muestra a temperatura ambiente J’0 (variación relativa de volumen)

como sigue:

t: =C’~~Y —1 (2.69)

Las variaciones relativas de longitud son siempre mucho menores que la unidad (~0.014)

por lo que podemos considerar la siguiente aproximación:

M’r
= ~jí+3=Ljj;í (2.70)

Por tanto,

AL AV _ y-y0 (2.71)

L0 3V0 3V0
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El volumen de la muestra a una temperatura dada puede ser calculado a partir del volumen

de las celdas y las fracciones de volumen de las fases presentes en la microestructura a

dicha temperatura. Así, partiendo de un estado inicial constituido por la fase austenita, el

volumen inicial de la muestra a una determinada temperatura de descomposición

isotérmica T vendría dado por la siguiente expresión:

3 (2.72)

donde a>, es el parámetro de red de la austenita para la temperatura T.. La dependencia

térmica del parámetro de red de la austenita está dada por la ecuación:

a>, =a>,[J-s-g>,(T—300)] (2.73)

donde a~0 es el parámetro de la austenita a temperatura ambiente y fi>’ es el coeficiente de

dilatación lineal de la austenita que en este trabajo ha sido medido por técnicas

dilatométricas obteniéndose el valor de ¡3>, =2,265 io~ (K’). El parámetro de red de la

austenita a temperatura ambiente vendrá condicionado por la composición de la misma, es

decir, por los elementos aleantes. El valor de este parámetro de red ha sidd calculado como

una función de la composición de acuerdo a los trabajos de Bhadeshia y Takahashi [121]

a>, =3,573+ 0,033C + 0,00095Mn— O,0002N1 + 0,OOO6Cr+ 0,003IMo + 0,0018V (2.74)

donde 3,573 A es el parámetro de red del hierro FCC, a,0 se obtiene en A y las

composiciones deben introducirse en % en masa.

A medida que se produce la descomposición de la austenita, la contribución a la dilatación

proviene de la aparición de nuevas fases como ferrita alotriomórfica, idioh~órfica y perlita.

Por lo tanto, el volumen de la probeta a la temperatura de descomposición; suponiendo que

se produce una transformación de la austenita en ferrita y perlita vendrá dado por:
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1
V=2a (T)Va(T) + — [a~(T)b6(T)c0(T)~9(T)+ a>

3(T)V>, (T) (2.75)
3

donde Va,or son las fracciones de volumen de las fases ferrita, cementita y austenita,

respectivamente a la temperatura fl aa es el parámetro de red de lá ferrita, a; es el

parámetro de red de la austenita enriquecida y a
0, b0 y c0 son los parámetros de red de

la cementita, todos a la temperatura Tde descomposición isotérmica de la austenita

El valor 2 y 1/3 delante de los volúmenes de celda de la ferrita y cementita,

respectivamente, ponen de manifiesto que el volumen atómico de la austenita es el doble

que el de la ferrita y 3 veces más pequeño que el de la cementita. Mientras que la celda de

austenita es una celda cúbica centrada en las caras y contiene 4 átomos de Fe, la celda de

ferrita es cúbica centrada en el cuerpo y contiene 2 átomos de Fe y la de la cementita es

una celda ortorrómbica que contiene 12 átomos de Fe.

Los parámetros de red de las celdas a una temperatura Than sido calculados en función de

los coeficientes de dilatación lineal Pa y ¡3~ de las mismas.

cia =aa[í+fia(T—300)] (2.76)

= a0 [í + Po(T —300)] (2.77)

= b0 [í+p9(r—300)j (2.78)

c0 =c00 [í+fi0Q’—300)j (2.79)

donde cia es el parámetro de red de la ferrita a températura ambiente y a0, b9 y c9

son los parámetros de red de la cementita. El parámetro de red de la ferrita a temperatura

ambiente fue considerado el del hierro puro, aproximación perfectamente asumible si se

tiene en cuenta el bajo contenido en carbono de la• celda (0,02 % en peso), en tal caso

cia = 2,866K [121]. Los valores de los parámetros de red de la cementita a temperatura

ambiente según Stuart y Ridley [173] son a8 = 4,5246 Á, b8 = 5,0885 A y c~, = 6,7423
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A. El valor del coeficiente de dilatación lineal de la ferrita considerado en los cálculos fue

medido experimentalmente fi«=1,244 ío-5 (K’). En el caso de la cementita, el coeficiente

de dilatación lineal aumenta con la temperatura [173].Usando datos publicados por Stuart

y Ridley [173] se ha calculado una fUnción que expresa la variación de dicho parámetro

con la temperatura,

/ió=6,O 106 (T-273)+ 1,0 10” (T-273)2 (2.80)

donde T es la temperatura en K.

De acuerdo con el diagrama de fases para el Fe-C, las fracciones de volumen de ferrita y

cementita dentro de la perlita están definidas por:

J/~ =O,88V~ (2.81)

— O 12V~ (2.82)

Teniendo esto en consideración, podemos obtener a partir de las ecuaciones (2.71), (2.72)

y (2.75) el valor de la variación relativa de longitud producido por la descomposición

isotérmica de la austenita:

+ 1—[a
9 (T)b9 + (1—V« — )a>3(T)} —AL 3

3L0 3 a>,

(2.83)

donde V« y Vp son las fracciones de ferrita y perlita, respectivamente, en elacero.

El último término que falta por determinar es el cambio del parámetro de red de la

austenita que permanece sin transformar, la cual aumenta su concentración en carbono a

medida que se produce la transformación.

148



El modelodetransformación

Aplicando el balance de masas en el diagrama de fases, el enriquecimiento en carbono de

la au~tenita a medida que evoluciona la transformación viene dado por la ecuacion:

+v4~’xflx =xy (2.84)

El enriquecimiento de la austenita se produce por la formación de ferrita y no por la

formación de perlita. Comose mostró en la sección 1.2, la formación de perlita empieza

cuando nuclean sobre la intercara ferrita-austenita precipitados de cementita, con lo que el

empobrecimiento de la austenita de alrededor de estos precipitados facilita la formación de

ferrita que, a su vez, expulsa más carbono hacia la austenita. Este carbono: sin embargo, no

se difunde en la austenita, pues inmediatamente se forma otro precipitado de cementita. En

definitiva, el balance neto entre el carbono que llega a la austenita y el que sale de ella es

nulo. No hay enriquecimiento (Figura 2.53).

Figura 2.53: Esquema del movimiento del carbono en la austenita durante
perlita.

la formación de

El parámetro de red de la austenita a medida que se pr&luce la transformación es [174]:

a=[o~o + O,033(x —x)] [1 A-fi,. (T—300)] (2.85)
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2.6.1 Resultadosy validación experimental del modelo dilatométrico

Los ¿álculos teóricos anteriormente expuestos han sido comprobados experimentalmente

por medio de un dilatómetro de alta resolución DTIOOO. En la Figura 2.54 se muestra un

ejemplo de la curva experimental de variación realtiva de longitud que se produce en el

acero por la descomposición isotérmica de la austenita efectuada a una temperatura y un

tiempo determinados. Concretamente, en esta figura se representa la variación relativa de

longitud de la muestra dilatométrica tras 200 s de mantenimiento isotérmico a la

temperatura de 913 K. Este resultado se ha de comparar con la variación relativa de

longitud calculada teóricamente a partir de las fracciones de volun~en de las fases

predichas por el modelo expuesto anteriormente para esa temperatura y ese tiempo de

mantenimiento.

Figura 2.54: Variación relativa de longitud debida a’la descomposición isotérmica de la
austenita a la temperatura de 913 K durante 200 s en el acero de estudio.

En las Figuras 2.55, 2.56 y 2.57 se representan los resultados obtenidos para las

temperaturas de 973 K, 913 K y 873 K y para los tamaños de grano estudiádos, 11 ~imy 76

~m. El acuerdo entre los datos calculados y los obtenidos experimentalmente es

E’-’ dL’Lo
AL/Lrf(t> ‘5

cYcLz P~GS=fl •icrons
?44A C

2H/E3/I9~ Ti¡..2é6 5

Operator
I~8oC rfi.692715
Test coda
5 iaa—sae ~
Obseruation
28k MIOC

MaterIal 15
FA’
Sei’IaI Mu.
138
con. FILE x±é a

LO :12.e 28 39 32 34 36 32 46 42 44 46 ¼E SA

—5

150







CAPITULO 3

Apilcacionesy validezdelmodelo

En los capítulos anteriores se ha presentado un modelo cinético y termodinámico que

predice las fracciones de volumen de ferrita alotriomórfica, idiomórfica y perlita formadas

en un acero durante la descomposición isotérmica de la austenita. Se han descrito los

procesos fisicos que tienen lugar durante dicha transformación y las hipótesis

simplificadoras que fUe necesario asumir para poder desarrollar un modelo fiable y de

utilidad, no sólo a la hora de describir los procesos‘que tiene lugar, sino también, para

poder aplicarlo desde un punto de vista tecnológico. En el presente capítulo se quiere dar

una visión tanto del rango de validez en el cual este modelo es aplicable, como de las

limitaciones del mismo. También se presentarán las aplicaciones más importantes desde un

punto de vista práctico.

153







Aplicacionesy validezdelmodelo

asumidas y de los mecanismos propuestos para el desarrollo de este modelo que permite

predecir, con fiabilidad, la evolución de la descomposición isotérmica de la austenita en

aceros. No se valida, por tanto, un modelo empírico sino un modelo completo desde el

punto de vista termodinámico y cinético que describe los procesos fisicos que tienen lugar

en un acero durante su transformación isoténnica.

3.1.1 Limitaciones del modelo

Aunque en el desarrollo del presente modelo se ha intentado reducir al máximo la

introducción de hipótesis simplificadoras y de datos bibliográficos procedentes de estudios

experimentales, como ya se ha expuesto a lo largo del trabajo ésto no siempre ha sido

posible. Por tanto este modelo tiene algunas limitaciones. La primera de ellas, y la más

importante, es que los resultados expuestos sólo son válidos para una descomposición

isotérmica de la austenita. Es decir, los resultados no son aplicables a una modelización de

las transformaciones ocurridas durante el enfriamiento continuo del acero por medio del

principio de aditividad. Esto se explica sobre la base de que el presente modelo ha

“impuesto” una secuencia en las transformaciones; secuencia que sólo es cierta mientras la

austenita se descomponga isotérmicamente y la única fuerza motriz de la transformación

sea la energía almacenada en la misma al inicio de la descomposición.

El modelo descrito permite calcular la variación de las fracciones de fases obtenidas en

función del tamaño de grano austenítico y de la temperatura de mantenimiento isotérmico;

sin embargo, esto sól¿ es posible si se considera una concentración inicial homogénea en la

austenita, es decir, no se puede utilizar el presente modelo para la predicción de la

evolución de las fracciones de fase en casos como aceros donde el grado de segregación es

elevado en una zonas concretas (aceros altamente bandeados).

Al no ser considerado el papel que sobre la migración de la intercara de ferrita ejerce la

precipitación de carburos, así como la variación de la composición química de la austenita

que supone dicha precipitación, el presente modelo no puede reproducir la evolución de

fases cuando la precipitación en el acero a estudiar sea elevada, es decir, que se produzcan
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fenómenos de pinzamiento de la intercara por arrastre de soluto (de carburos). Este seria el

caso de aceros muy aleados con elementos carburigenos.

Por último, se ha considerado que la distribución de inclusiones es homogénea en la

austenita; como consecuencia, aquéllos aceros cuyo proceso de solidificación tenga lugar a

una velocidad lo suficientemente elevada como para que la primera fase que se forme

desde el líquido sea la austenita, en vez de la ferrita 5, no presentarán una evolución de la

ferrita idiomórfica acorde con este modelo, ya que la distribución de inclusiones en estos

aceros no será homogénea, sino que se concentrará principalmente en el límite de grano

austenítico.

3.2 Control de la Cinética de la Ferrita Alotriomórfica en la

Formación de Ferrita Acicular en el Acero

La ferrita acicular es una fase formada por transformación displaciva de la austenita. Es

decir, la descomposición de la austenita en ferrita conlíeva una componente de cizalla

provocada por la no difUsión, en los primeros estadios de transformación, del carbono en

solución sólida. Cuando el crecimiento de la ferrita así formada se hace imposible a la

temperatura a la que tiene lugar este fenómeno, se produce un proceso de difusión de

carbono de la ferrita hacia la austenita circundante, que reduce el contenido en carbono de

la ferrita y permite que siga creciendo. La transformación se detiene cuando la

concentración en carbono de la austenita hace imposible que continúe el mecanismo de

crecimiento displacivo.

La ferrita acicular, en otro tiempo sólo citada en la bibliografia por su presencia en las

zonas afectadas por el calor en las soldaduras, es en la actualidad una de las fases de mayor

interés tecnológico, de obligada referencia en los aceros HSLA de bajo contenido en

carbono y, muy recientemente, en los aceros microaleados de forja de contenido medio en

carbono como los estudiados en este trabajo. La ferrita acicular es una microestructura que

potencia la tenacidad del acero a la vez que mantiene unos excelentes niveles de dureza,

por lo cual proporciona al material unas propiedades que son óptimas para aplicaciones
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industriales. Por esta razón, todos los factores que potencien la formación de ferrita

acicular en un acero son de interés con vistas a la aplicación industrial del mismo. En este

trabajo se van a presentar, muy brevemente, algunos de los aspectos que favorecen dicha

transformación, a la vez que se mostrará cómo el modelo presentado en los capitulos

precedentes permite facilitar el control de la misma.

3.2.1 Naturaleza y mecanismosde transformación de la ferrita acicular

en el acero

En los aceros pueden encontrarse microestructuras que presentan un gran orden, o como en

el caso de la ferrita acicular, un aspecto caótico. El término “acicular” se ha empleado por

el aspecto que muestra esta fase bajo la observación en dos dimensiones, si bien su

morfología real responde a una apariencia de finas placas lenticulares que pueden presentar

una longitud de 10 ¡am y un ancho de 1 ¡sm. La ferrita acicular está adquiriendo una gran

importancia tecnológica debido, como se apuntaba anteriormente, a que es capaz de

proporcionar en el acero una combinación óptima de propiedades de resistencia y

tenacidad. Esta importante y singular característica se basa en que la propagación de

grietas en una microestructura formada por ferrita acicular puede verse impedida al cruzar

las lajas de distintas orientaciones.

Honeycombe y Bhadeshia [14] propusieron mecanismos de transformación similares para

la ferrita acicular y la bainita. Sus microestructuras difieren en algunos detalles, ya que los

haces de bainita crecen como placas paralelas que nacen en el borde de grano austenitico,

mientras que la ferrita acicular nuclea en el interior del grano en distintos puntos de

nucleación, y no se desarrolla en placas paralelas’ sino entrecruzadas en todas las

direcciones. El crecimiento de ambas se produce con una gran componente de cizalla y las

placas de ferrita acicular no pueden atravesar los limites de grano austenitico debido a que

el movimiento coordinado de los átomos es incompatible con los cambios de forma y con

la distinta orientación cristalográfica de los granos de austenita.

Ito et aL [175] han demostrado que la ferrita acicular sólo se forma por debajo de la

temperatura de inicio de formación de la bainita. Ambas transformaciones se detienen
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cuando la concentración de carbono en la austenita alcanza un valor que hace

termodinámicamente imposible la transformación no difúsional.

El análisis de las relaciones de orientación entre la ferrita acicular y la austenita sobre la

que crece ha demostrado que los planos densos de la austenita son paralelos, o casi

paralelos, a los planos densos de la ferrita acicular [176].

Atendiendo a la distinta nucleación de bainita y ferrita, la nucleación de ferrita acicular

puede incentivarse aumentando el número de lugares posibles de nucleación intragranular

con relación a los de nucleación intergranular. Esto puede lograrse por dos caminos, como

se observa en la Figura 3.3; el primero consiste en aumentar el tamaño de grano austenítico

y el segundo en el aumento del número de inclusiones contenidas en la austenita. Un

tamaño de grano pequeño tiene una densidad grande de lugares de nucleación en la

frontera de grano y por tanto la bainita es la microestructura dominante, mientras que una

densidad grande de lugares de nucleación intragranular nos lleva a una microestructura

predominantemente de ferrita acicular. En este sentido, además del tamaño de grano

austenítico, los factores que más afectan a la formación de ferrita acicular en las soldaduras

son la temperatura de inicio de formación de la ferrita y la presencia de inclusiones,

principalmente óxidos, los cuales proporcionan lugares que actúan como posibles puntos

de nucleación para la ferrita acicular [177].

Diversos autores han encontrado evidencias de que la nucleación de ferrita acicular se

produce de forma intragranular, en panículas, cuyo tamaño según Bhadeshia [178] es de

aproximadamente 0,4 pm. Barbaro et al. [179] proponen un tamaño de inclusión mínimo

de 0,4-0,6 pmpara la nucleación de ferrita acicular, no siendo efectivos tamaños inferiores.

Según Russell et al. [67] esta nucleación en las inclus¡ones se verá potenciada si la ferrita

adopta una relación de orientación favorable tanto con la austenita como con la inclusión.
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Figura 3.3: Efecto del tamaño de grano austenítico en la determinación de una
microestructura predominantemente bainítica o de ferrita acicular.

Aaronson y Wells [169] analizaron la eficiencia de las inclusiones como puntos de

nucleación usando la teoría clásica (Russell y Aaronson [67]) concluyendo que con

independencia del tamaño de la inclusión, es energéticamente más favorable la nucleación

en las juntas de grano austenítico, aunque la nucleación heterogénea en inclusiones es

siempre más favorable que la nucleación homogénea. Linaza et al. [180]y Madariaga et al.

[31,181], encontraron que determinados precipitados sobre las superficies de las

inclusiones reducen la energía interfacial inclusión — ferrita, favoreciendo la nucleación de

ferrita en ellas y disminuyendo así la energía global del conjunto.

3.2.2 Influencia de la ferrita alotriomórfica sobre la formación de ferrita

acicular en el acero

A partir de los trabajos de Bhadeshia [178], para favorecer la formación de ferrita acicular

se planteó la posibilidad de desactivar las juntas de grano austenítico como puntos de

nucleación de bainitas, provocando la nucleación de ferrita alotriomórfica sobre dichas

juntas. Después de esto, en una segunda etapa de transformación se vería favorecida la

nucleación de ferrita acicular en el interior del grano austenítico. Esta idea se vió

corroborada por las observaciones de Snieder y Kerr [182].
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Barbaro el al. [179] propusieron una secuencia para la formación de la ferrita acicular

según la cual inicialmente se forma ferrita alotriomórfica en las juntas de grano de la

austenita. La cantidad y tamaño de la ferrita alotriomórfica son controlados por el tamaño

de grano austenítico y por temperatura de mantenimiento isotérmico. Por lo tanto, se

presenta de vital importancia la cinética de nucleación y crecimiento de la ferrita

alotriomórfica en el control de la posterior formación de ferrita acicular a temperaturas

inferiores [182]. El modelo presentado en los capítulos anteriores ofrece la posibilidad de

determinar con exactitud dicha cinética, facilitando el control del recubrimiento del grano

austenítico con ferrita alotijomórfica.

Figura 3.4: Microestructura
(Figura 3.5(a)) y (b) un único

obtenida después de: (a) dos mantenimientos isotérmicos
mantenimiento isotérmico (Figura 3.5(b)).

En la Figura 3.4 se muestran las microestructuras ‘correspondientes a los dos ciclos

isotérmicos descritos en la Figura 3.5. En estas figuras se muestra como, sin la presencia de

ferrita alotriomórfica en el límite de grano austenítico, la microestructura mayoritaria es la

bainita (Figuras 3.4 (b) y 3.5(b)). Sin embargo, si la ferrita alotriomórfica nuclea en los

límites de grano austenitico, se desactivan los lugares de nucleación en dichos límites y se

impide la formación de bainita. Quedan así activos solamente los puntos de nucleación

(a) (b)
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intragranular, los cuales permitirán la formación de ferrita acicular en una segunda etapa de

ransformación (Figuras 3.4(a) y 3.5(a)).

ce
ace
1-o>

E
o>

E-

Figura 3.5: Ciclos térmicos para la determinación de (a) ferrita acicular: dos
mantenimientos isotérmicos, uno a 913 K para producir ferrita alotriomórfica y otro a 683
Kpara producir ferrita acicular y (b) bainita: un único mantenimiento isotérmico a 683 K.

3.3 Predicción de la Temperatura Entectoide

Existen gran cantidad de publicaciones donde se presentan las temperaturas de inicio de la

formación de ferrita para distintos tipos de aceros, sin embargo, son pocas las que

presentan las temperaturas de aparición de la perlita en la descomposición isotérmica de la

austenita. Una aplicación del modelo desarrollado en este trabajo consiste en predecir la

temperatura y la concentración del eutectoide en función de la composición quimica de la

aleación. En la Figura 3.6 se presenta la relación entre las temperaturas calculadas a partir

de este modelo y las encontradas experimentalmente por distintos autores para una serie de

aceros presentados en la Tabla 3.2.

ce

ce
o>o-
Eo> 3 K

E-

Tiempo

(a) (b)
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Tabla 3.2

Aceros utilizados para validar los cálculos de la temperatura del eutectoide

Acero C Mn Si Ni Cr Mo Cu
1 0,78 0,55 0,35 - - -

2 0,38 0,7 - - - -

3 0,48 0,94 0,16 0,04 0,03 0,25 0,03

4 0,62 0,95 2,01 0,03 0,15 - 0,06

5 0,06 0,43 0,01 . - -

6 0,4 1,88 0,3 0,03 0,04 0,02 0,04

7 0,59 0,25 0,21 3,9 0,04 0,01 0,03

8 0,33 0,45 0,28 0,06 1,97 0,02 0,04

9 0,48 0,57 0,2 0,06 0,02 0,01 0,46

10 0,37 1,45 0,56 - 0,04 0,025 0,04
*E1 acero 1 proviene de[184],cl 2 de(185], del 3 al 9 de [186]y el acerolOeseldeestudioenestetrabajo.
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Figura 3.6: Comparación entre los valores de la temperatura Ae1 calculados a partir este
modelo y los valores experimentales obtenidos en la bibliografia.

En esta figura, los puntos para los aceros 4, 5 y 8 se desvían considerablemente lo cual era

de esperar debido a que las composiciones de dichos aceros se separan del rango de

composiciones presentado en la Tabla 3.1.
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Conclusiones

1. Las transformaciones de origen difusional que tienen lugar en el acero durante la

descomposición isotérmica de la austenita han sido estudiadas basándose en principios

metalúrgicos de origen termodinámico y cinético. En este trabajo se presenta un modelo

fisico-matemático para describir la formación de tres fases (ferrita alotriomórfica, ferrita

idiomórfica y perlita) durante la descomposición isotérmica de la austenita de un acero

microaleado de foija de contenido medio en carbono. Estos modelos predicen la

fracción de volumen de cada una de estas fases que se forma en cada instante del

proceso de transformación isotérmico a partir, únicamente, de tres datos “input”

perfectamente conocidos: la composición química y el tamaño de grano austenítico del

acero y la temperatura de mantenimiento isotérmicq.

2. Estos modelos han sido validados experimentalmente mediante técnicas dilatométricas y

metalográficas y la realización de tratamientos isotérmicos interrumpidos por temple a

alta velocidad a diferentes tiempos de mantenimiento. Los resultados de esta validación

experimental, unidos a los aportados por la validación dilatométrica que se citará
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posteriormente, muestran un excelente acuerdo con los valores calculados a partir de los

cuatro modelos de transformación propuestos en este trabajo.

3. Concretamente, en relación con los dos modelos de transformación isotérmica de la

austeníta en ferrita alotriomórfica, se ha demostrado que dicha transformación

evoluciona por dos vias diferentes, dependiendo de que la temperatura de

descomposición isotérmica sea mayor o menor que la temperatura eutectoide.

4. La cinética de formación de ferrita alotriomórfica para temperaturas superiores a la

temperatura del eutectoide, es sensible a las interacciones que tienen lugar entre los

frentes de difUsión de carbono de alotriomorfos creciendo desde lugares opuestos del

grano austenitico (soft-ñnpingement).Este fenómeno provoca un retraso en la

evolución de la fracción de volumen de dicha fase con el tiempo a esas temperaturas. La

incorporación en el modelo del “soft-ñnpingement” ha obligado a considerar un grano

austenitico finito y el consiguiente enriquecimiento de carbono en el centro del mismo y

a establecer, consecuentemente, condiciones de contorno variables con el tiempo en la

intercara austenita-ferrita. Esta incorporación al modelo representa una aportación de

interés en la modelización de las transformaciones isotérmicas de origen difl.isional.

5. La cinética de formación de ferrita alotriomórfica para mantenimientos isotérmicos a

temperaturas más bajas que la temperatura del eutectoide, es indiferente a la interacción

entre los frentes de difusión de distintos alotriomorfos creciendo desde lugares opuestos

del grano austenítico. En este caso, la modelización de la transformación isotérmica de

la austenita en ferrita alotriomórfica se ha abordado bajo consideración de proceso

simultáneo de nucleación y crecimiento tipo Avrami, considerando la nucleación

heterogénea en el límite de grano austenítico de kcuerdo con la teoría de nucleación

clásica.

6. Este mismo proceso simultáneo de nucleación y crecimiento ha sido el empleado para

modelizar la transformación isotérmica de la austenita en ferrita idiomórfica,

considerando en este caso una nucleación heterogénea en las inclusiones distribuidas
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homogéneamente en el interior del grano austenítico. La ferrita idiomórfica aparece

cuando la densidad de lugares de nucleación intragranular (inclusiones) es comparable

con la densidad de lugares de nucleación en el límite de grano austenítico. Por

consiguiente, esta transformación se produce preferentemente para los tamaños de

grano austenitico más grandes. Las inclusiones donde se nuclea la ferrita idiomórfica en

el acero estudiado son de sulfuro de manganeso y presentan una forma elipsoidal.

7. Los modelos así como los resultados experimentales permiten confirmar que tanto la

formación de ferrita alotriomórfica como idiomórfica evolucionan en paraequilíbrio.

Asimismo, se ha podido demostrar que la diferencia entre las temperaturas de aparición

de ferrita alotriomórfica y ferrita idiomórfica es debida a la mayor barrera de energía

para la nucleación en las inclusiones con respecto a la nucleación en el límite de grano

austenitico.

8. Para la modelización de la transformación isotérmica de la austenita en perlita se ha

considerado también un proceso simultáneo de nucleación y crecimiento tipo Avrami.

Dos consideraciones fundamentales constituyen la aportación más importante de este

trabajo en relación con dicho modelo: que la velocidad de la intercara ferrita

alotriomórfica — austenita no exceda el valor máximo para permitir la nucleación de

cementita y que la austenita tenga la concentración de carbono comprendida dentro de

la región definida por extrapolación de Rultren de las líneas de equilibrio. Tanto el

modelo como los resultados experimentales permiten concluir que, a diferencia de la

ferrita, la evolución de la transformación perlítica se realiza siguiendo un modo de

crecimiento regulado bajo el equilibrio.

9. En este trabajo se ha desarrollado un modelo dilatoinétrico capaz de reproducir, con una

considerable fiabilidad, la variación relativa de longitud producida durante la

transformación isotérmica de la austenita en el acero estudiado. Este modelo, que ha

sido ampliamente confirmado a nivel experimental, ha servido también para validar

indirectamente los modelos de transformación desarrollados en este trabajo.
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10. Finalmente, por su importancia como aportación a la modelización de las

transformaciones de fases en estado sólido, es necesario resaltar la validez de las

d&erminaciones efectuadas en este trabajo sobre los diagramas de paraequilibrio y

equilibrio para la transformación ferrítica y perlítica, respectivamente, de este acero, así

como la temperatura del eutectoide. Por otra parte, señalar también el interes que tienen

las modelizaciones de las transformaciones controladas por difusión sobre la formación

de ferrita acicular que, en la actualidad, representa una fase del máximo interés por

proporcionar en el acero una combinación óptima de propiedades de resistencia y

tenacidad.
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C
C Copyright:
C C.CapdevilaMontes,Dr.C. GarciadeAndres,ami
C Dr. H. K. D. H. Bhadeshia.
C
C C.Capdevila Montesand Dr.C. Garcia de Andres, CENIM,
C Avenida Gragorio del Amo, 8, 28040Madrid. TIf. 5538900,ext.280
C Dr. H. K. D. H. Ehadeshia,University of Canibridge
C Department of Materials Scienceand Metallurgy, PembrokeSt.
C Cambridge CB2 3QZ, England. Teleplione Cambridge 334301.
C
C
C Hibligratia:
C
C
C - J.B Oilmour-O.Ri. Purdy- lS. Kirkaldy, Met. Trans,Vol. 3, (1972), Pp. 3213.
C - D.E. Coates,Met. TRans., Vol 4, (1973), Pp. 395.
C - H.K.D.H. Bhadeshia,Progressin MaterialsScience,Vol. 29, (1985), Pp. 321.
C - H.I. Aaronson, MR. Plitchta, G.W. Frantí, and K.C. Russell, Met. Trans., Vol. 9A, (1978),pp.363.
C - M. Takabashi,PhD., Universityof Cambridge,1992.
C - H.K.D.H. Ehadeshia,Metal Science,Vol. 16, March 1982,pp.159.
C - DE. Porter& K.E. Easterling, ‘¡‘baseTransformationin MetaisandAIloys’,(1981), Wokingham,
C (England),VanNostrandReinhold.
C - O.Orong,‘Metallurgica]Modellingof Welding’, (1995), InstituteofMaterials.(England),
C H.K.D.H.Bhadcshia.
C - L.Kaufman and S.V. Radcliffe,¶Decompositionof austeniteby dif!u.. y V.F. Zackay
C amiHl. Aaronson,InterciencePublishers,NewYork, NY,( 1%. -

C - K.C. Russell, Acta MetaIl.,1969,Vol. 17,pp.hI23.
C - Babu and Bhadeshia,Mat. Sci. aud Tech., October 1990,p. 1007.
C - Stuart and Ridley, 1. ofthe ¡ron and Steel Institute, Ju]y 1996, p.’7l 1.
C - DysonandHolmes,l.ofthe Iron andSteel Institute,May 1970,p.469.
C - ReedandRoot,ScriptaMateriahia,Vol. 38, 1998, p.95.
C - S.Ueda,M.IshilcawaandN.Ohashiiii Boron in steels,5K. BaneijiandbE.Morral, eds. TMS-AIME,
C Warrendale,PA, 1980,pp.l81-l98.)
C - 5.1. IonesandH.K.D.H. Bhadeshia,MetaIl.Trans. , vol. 28A, 1997,pp. 2005-2013
C - A.O.K]uken andO.Grong,Metalí. Trans.vol. 20A, 1989,pp.1335-1349
C - J.L.Lee,Y.T.Pan& K.C.Hsieh,HM, vol. 39, 1998,pp.196-202.
C - MEnomoto,1511, vol. 32, 1992,pp.297-305.
C - W.F.Lange,MEnomoto& I.Aaronson,Metalí. Trans. A, vol. 29A, 1988,pp.427-440.
C
C

IMPLICIT REAL*8(AHK~Z) INTEGER(I,J)
INTEGERNSLI
DOUBLE PRECISION C(14),linea],XGAO1,XAGAI,XAGA,XGAG,CLM(500)
&, CARBON.SI,MN,M,MO,CR,V,CO,CU,AL,WO,ctemp,ttXEQ,DWF.DIFFC
&, TIMESTEP,TIMEPROF,SIOMA,DGAMMA, SV,SITE,NUCTIME,VFIDITOT,Vr,XAE3
&, VELFER,VELMAX,COMPOS(11 ),WEIGTH(1 1),KE,KC,KF,KI,BI,ALPHA,W,02
&, VPMAX,XBARN,XEUTEC,ZM(500),VPEARLM(500),INCSITESVOL,SITERATIO
&, VFM(500),WX1GC,VFERM(500),DIiL,VINCL,IDINUC,OBSITESAREA
&, S13LPHUR,KYROP,VFER,VFALLO,SV1NCL,OBSITESVOL

C Constantesdetrabajo
Z=12
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¡‘1=3.1415926540+00
R=8.314320+00
A5=1.00+00
HH=6.6262D-34
KK=I.38062D-23
WI=48570.OD+00
KF=0.0026D+00
KI=O.003D+00
KE=0.O010+00
KC=0.0033DA-00
AB 1=0.900+00
NSLI=300
OASC=8.31435
NA=6.022169D+23
AMU= 1 .6605D-27
DENSTEEL=7860.0

C
C Lectura de datos: composición,tamaño de grano austenítico,
C temperatura y tiempo de mantenimiento
C Tamaño de grano en cm
C

OPEN (UNIT=6,FILE=’flle.out)
OPEN (UNIT5,FILE’in.dat’)
PPJNT *,‘Running, wait for a minute please

READ (5,102)CARBON,SI,MN,NI,MO,CR,V,CO,CU,AL,WO,SULPHUKO2
REAl) (5,*) LINEAL

102 FORMAT (13f6.4)
114 FORMAT(F6.2)

READ(5,*)CTEMP
T=CTEMP+273.00+00

READ(5,*)TI
READ(5,*)TIMEPROF

C
C Riesetparametros
C

ISITE=0
IJ~0
JMAT=0
IOUILMOUR=0
IIP=0
IIC=0
IIPEAR=0

C
C Composicióninicial.
C

T=CTEMP+273.OD+00
153 C(1)=CARBON

C(2)=SI
C(3)=MN
C(4)=NI
C(5)=MO
C(6)=CR
C(7)=V
C(8)=CO
C(9)=CU
C(I0)=AL
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C(11»W0
C(12)=SULPHUR
C(13»02

DO 2221 1=1,13
WEIOTH(1>C(I)

2221 CONTINIJE
WR.ITE(6,104)(C(I),I=1,7),C(12),C(13)
WRITE(6,121)
WRITE(6,105)CTEMP
WRITE(6,120)TI
WRJTE(6,1 15)LINEAL
LINEAL=Lfl..JEAL* 1.OD-04

C
C TIMESTEPmásadecuado
C

CALL STEP(LINEAL,TIMESTEP)
WRITE(6,2150)TIMESTEP

C
C *****Cá¡culo de losparámetros ITr ~“““““

C
C Concentracióndecarbonoen la intercaraaustenita-ferritaen
C fracciónmolar(XOAGXEQ), y concentraciónen la ferritaenfracciónmolar
C (XAOA).
C Concentraciónentantopor cientoen peso(XOAOI enaustenitay XAGAL
C en ferrita.
C
148 CALL NEWOMEOA(C,W,XBAR,TIO,T20,0)

DO 2222 ¡=1,13
COMPOS~)=C(I)

2222 CONTINUE
WRITE(6,106)W
WRITE(6,118)WI
XAGA=XALPH(CTEMP)
WRiITE(6, 1001)
WRITE(6,107)XBAR
WRiITE(6, ¡08)XAOA
XWT=XAGA
CALL CONCEN(CTEMP,T10,T20,W,XEQ)
XGAO=XEQ
WRITE(6,109)XOAG
CALI INTERF(CARBON,XOAG,XAOA,C,XOAG1,XAGA1)

C
C Fe-C composiciónen la intercara
C

TFEA=0.OD+60
TFEB=0.OD+O0
WFE=8054.OD+00
CALL CONCEN(CTEMP,TFEA,TFEB,WFE,XEQ)
XFEC 1=XEQ
XFEC=XFEC 1 *(Ci&J~ON/y~BAR)

C
C Temperaturas Criticas para la descomposicióndc la austenita
C enferrita + pearlita.
C Temperaturasdeequilibrioen centigrades.
C

CALL AE3TEM(COMPOS,W,TIO,T20,XAE3,TAE3)
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CALL E13T(TAiE3,CARBON,SI,MN,NI,MO,CR,W,T10,T20,TAEI,
& XEUTEC,COMPOS)
WRITE(6,2190)
WRITE(6,2160)TAE3
WRJTE(6,2170)TAE1
WRITE(6, 1404)XEUTEC
WRITE(6,2200)

C
C Sobresaturación
C

OMEGA=((XOAG-XBAR)/(XGAG-XAGA))
C
C Equilibrium volume fractions
C

FMAX= 1-OMEGA
PMAX=OMEGA

C
C Coeficientede difusióndecarbonoen laaustenitacon la temperatura
C Estecoeficientetieneencuentala influenciadeotrosaleantes
C

T=CTEMP+273.OD+O0
CALL DIFFUS(DIFFC,XBAR,T,W)
WRITE(6,10 l0)DIFFC

C
C ****~~~ijj~ del crecimientode ferrita****
C
C Constantede crecimientoparabolico unidireccional(AiLPHA).
C

CALL ALPH(W,XDAR,CTEMP,XAOA,XOAO.ALPHA,ALPHA2,D)
CALL ALP(XOAG,XBAR,XAOA,D,CTEMP,AIPHA 1)

ALP3D=ALPHA
WRITE(6,111)AIPHA
WRITE(6,1434)ALPHAI
DIFF=D

C
C Semi-espesorde alotriomorfobajocrecimientoparabólico.
C

ALPHA= ALPHA 1
Z=ALPHA*SQRT(TI)
write(6,113)Z

C
C El Inmpingment empiezacuandosealcanzael tiempo (ZZ1)
C 71: Oilmour et al, H.K.D.D Bhadeshia,Progress in materia]s
c Science,vol. 29, (1985),pp.321.)
C

LINEAL=0.5*LINEAL
XNORMI=CARBON
Z20=LINEAL*( 1-(XNORM1/XFEC))
Z2=L1NEAiL*(1~(XNORM1/XOAG1))
Z1=LINEAL*((XGAG1~XNORM1)/(XGAG1+XNORM1))

C
C Correctiondel paperde Guilmourdel valorCli:
C ...Inecuation [5], cll(xfec) isc’llQxgagl) reaily
C

XFEC=XOAGL
C
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T1=(Zl/ALPHA)**2
C
C###########----TIEMPODENIJCLEACIÓN---###############
C
C Cálculodel tiempode nucleacióndela ferrita alotriomórtica.
C CopyrightDr. H. K. D. H. fihadeshia,Universityof Cambridge
C Hasedon MUCG46.FOR.Version1.7July 1993.
C Departmentof MaterialsScienceandMetallurgy,PembrokeSt.
C Cambridge02 3QZ
C

SITE=1.OD-09
DGAMMA=L1NEAL*2.0D~02
5V= 2.OD+0O/D OAMMA
SIGMA=0.OSD+OO
CALL AG(C,W,TIO,T20,T,GMAX)
LINEALI=2.OD+04*LINEAL
OV=GMAX/7.2D-06

C
C Valocidadde Nucleación de acuerdoa la teoría de nucleaciónclásica
C Nucleaciónen caras,aristasy esquinas
C

CALL NUC(SITE,GSTAR,CI7EMP,GV,BI,BIFACE,rnEDGE,BICORN,
& BIINC,SIOMA,LINEAL1,SITES13M,KF,KE,KC,KI)
TEMPl=(TAE3+273.14)-T

C
C El tiempode incubaciónpara procesosdifusionalesobtenido por:
C Enomoto(MM, 1998& ¡Su, 1992)enthebasisof Aaronson’smodel
C (Metalí. Trans, 1988)
C

IF (TEMP1.OT.0.OD+00)THEN
NUCTIME=DEXP«o.2990842d+05/(8.31432*T))+2.7347134d+60

& +DLOG(T)~2.0d+Oo*DLOG(DABS(GMAX)))
c calI nuclear(tae3,C,W,TIO,T20)
C
C Cálculo de una nuevacosntantede acuerdocon el paper de Harry (Metal Scienceof 1982)
C

ELSE
WRITE(6,1152)
GOTO 1745

END IIF

C
WRITE(6,1208)ZI
WRITE(6,1209)Z20
WRITE(6,6010)z2
WRJTE(6,1 800)NUCTIME
TMAX=(Z2/ALPHA)**2
CALL FSAT(LINEAL,NSLI,Z2,XOAG1,XNORM1,DIFF,TMAX,CSAT)

J~(*,*)5cflflrC,CSAT
C
C Número de fases
C

IF (CTEMP.LT.TAE1) THEN
IIC=1
IP (CSAT.LE.XEUTEC)IIC=O
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ENDIF
IP (IIC.EQ.1) THEN

WRITE(6,1415)
WRITE(6,1333)

ENOJE
IP (IIC.EQ.0) THEN

WRITE(6,1416)
WRJTE(6,1334)

ENDIF
C
C Parámeterspara el crecimiento de perlita.
C

IP (IIC.EQ.1) TIllEN
CALL PARAMETERS(CARBON,SI,MN,NI,MO,CR,CTEMP

& ,TAE1,DIFF,COMPOS,WEIGTH,VELMAX,WXIOC,C)
WRITE(6,1513)
WRITE(6,1020)VELMAX
WRITE(6,1218)WXIOC

END]F
WRITE(6,1201)
WRiITE(6,22)
WRJTE(6,23)

C
C Datosincoherentes
C

IP (TI.LE.NUCTIME) THEN
WRITE(6,1743)
STOP

ENO IP
C
C Estudiodc Ouilmour
C

CON2=FLO(Z1,LINEAL,C2)
TIMIMP=FIMP(0.Od+0O,xnonn1,xgag1,xfec,lineal,DIFF,CON2)
TZERO=TIMIIVIPe

C Cálculo del de la concentraciónen el centrodel (CL - value).
C

DELTA=TIMESTEP
WRITE(6,1205)
DO 1203 TIM=O.OD+O0,T¡,DELTA

.IMAT=IIvIAT+ 1
X=TIM-NUCTIME
IP (X.LE.0.OD+60)THEN

ZTOT2=0.0
ZS=O.0
CLL=XNORM1
VFIN=0.0

VELFER=0.0

GOTO 1719
ELSE

ZS=ALPHA*SQRT(X)
lE (IIC.EQ.1) THEN

ZTOT2=ZS
CLL=XNORMI

lE (ZTOT2.OE.Z2)ZTOT2=Z2
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TIMEFITN=TIM
GOTO 2026

ENDIF
Z=ALPHA*SQRT(X)
IP (Z.OE.ZI) 11=11+1

IP (Z.GE.Z1.ANDJJ.EQ.1) THEN
IP (1IC.EQ. 1) THEN

TIMSTART=X
ELSE

WRITE(6,1202)
TIMSTART=X

ENO IP
EM) IP
IP (Z .LE. ZI) THEN

ZTOT=Z
ELSE

Y=X+TIMIMP
ZRTRTSAFE(XNORIvII,XOAG1 ,xfec,LINEAL,Y,DIFF)
ZSTAG=ALPHA* SQRT(X)
ZTOTl=ZTOT+ZRT
IIP=IIP+ 1
IP (IIP.EQ. 1) THEN

ZDELTA=ZRT
TDELTA=X

ENO IP
ZTOT1=ZTOT 1-ZDELTA
IP (ZTOTI.GE.Z2)THEN

IGUILMOUR=IGUILMOUR+ 1
IP (IGIJILMO13R.EQ.1)WRITE(6,1207)
IP ((VELFER.OT.VELMAX.AND.PX1GC.GT.XBARN)

& .ORi.(VELFER.OT.VELMAX.ANO.PX1 OC.LE.XBARN)
& .OR.(VELFER.LE.VELMAX.AND.PX1GC.GT.XHARN))THEN

TIMEFIN=TIM
GOTO 1111

ENOJE

EM) IP
EN]) IP

EN]) IP
CL1=CL(XNORMI,XOAO1 ,LINEAL,ZTOT1)
IP (CL1.LE.XNORMI) THEN

CL1=XNORMI
EM) IP
IP (CL1.GE.XGAG1) CLI=XOAOI
IP(ZS.LE.Z1) THEN

ZTOT2=ZTOT
ELSE

ZTOT2=ZTOT 1
EM) IP
IP (ZTOT2.OE.Z2) ZTOT2=Z2

C
C ********Fracción deVolumendeFerritadeacuerdoa Guilmour********
C
C Prola simetriadel problema,la fraccióndevolumenesla relaciónentreel semiespesory
C la semilongituddel grano
C
2026 VF=2.0D~02*ZTOT2/DGAMMA
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VFMAX=2.OD~02*Z2/DOAMMA
IP (VF.GE.VFMAX) VF=VFMAX

C
C ****Fmcción dc volumendeferritadeacuerdocon Mehl~Johnson~Avrami****
C
C Procesode nucleacióny crecimientosimultáneo
C

ALPHA3=ALPHA* l.OD-02
CALL AVOLF(AREA,ANS,VFE,SV,BI,X,ALPHA3,VOL,XBAR,

& XAGA,XOAG)
VFER=FMAX* VOL

C
C Cálculodela velocidadde la intercaraalpha— gammaen (m/s)
C

IP (IIPEAR.OE.1)THEN
VELFER=0.5D~62*ALPHA/SQRT(X)
GOTO 1241

EM)JE

IP (ZS.OT.Z1.AND.ZS.LT.Z2)TITEN
VELFERi=2.0D~02*DlFF*((Z2~ZTOT2)/((L1NEAiL~ZTOT2)**2))

ELSE
IP (X.EQ.0.OD+00)TREN

VELFER=0. 0])+00
ELSE

VELFER=O. 5D~O2*ALPHA/SQRT(X)
EM) IP

EM) IP
IP (ZS.OE.Z2)VELFER=0.OD+OO

C
C ******Ferrita Idiomórfica segúnJonesyBladeshia******
C
C Seconsideraun incíremeto de la energíaalmacenadapara la nucleación
1241 TIIDIO=690.OD+0O+273.OD+OO

CAIL AO(C,W,T1O,T20,TIDIO,OWIO)
GMAXDI=ABS(GIDIO)
IP (ABS(OMAX).LE.OMAXIDI) TREN

VFIDI=0.OD+0O
GOTO 1902

ENOJE
C Volumende inclusionessegúnla composiciónenO y 5
C (A.O.Kluken and O.Grong, Metalí. Trans. vol. 20A, 1989,pp.lll3S-113’19)
C

V1NCL=5.4D~O2*(S13LPHUR~0.003)+5.0D~O2*O2
C
C Nucleación heterogéneaen inclusionesaleatoriamentedistribi~¡dasdentrodel grano
C

IDINUC=BIINC
C
C ConstantedecrecimientoparabólicosegúnCliristian
C (ALP3D).
C

KPROP=(BI*(ALPHA**3))/(6.7D+O0*VINCL*IDINUC*(ALP3D**3))
ALPH3D=AIP3D* 1 .OD-02

C
DIAMEAN=2D-06
SVLiNCL<2.OD+O0*VINCL*DGAMIvlA)/(DIAtvIEAN**2.0)
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C
C Relación entre lugaresde nucleaciónintragranu]ares
C

GDSITESAREA= 1.0D~08*(1.0/((O.287D~9)**2.0))
OBSITESVOL=GBSITESAREA*SV
INCSITESVOL=VINCL/((4.Od+OO/3.Od+O0)*PI*(D¡AMEAN/2.OD+00)**3)

SITERATIO=INCSITE5VOL/GBSITE5 VOL
IP (ISITE.EQ.0) THEN

WRITE(*, 1655)VINCL
WPJTE(*1656)SIrERATIO

EN]) IP
ISITE=ISITE+1

CALL IDI VOLF(ANSI,VFID,IDINUC,X4ALPH3D,VOLI,OMEGA,S VINCL)
CALL DIVOLF(ANSIT,VFIDITOT,IDINIJC,TI,AiLPH3D,VOLIT,OMEGA,SVINCL)

VFIDI=( 1.OD+00/(1.OD+OO+KPROP))*FMAX*(VFITD/OMEGA)
VFIDITOT=(1 .OD+O0/(1.OD+6O+KPROP))*FMAX*(VFIDITOT/OMEOA)

VFALLO=(KPROP/( 1 .OD+O0+KPROP))*VFER
1902 IP (VflDITOT.LT.0.05) THEN

VFALLO=0.95*VFER
ELSEIP (VFIDITOT.EQ.0) TREN

VFALLO=VFER
EM)IF

C
C ~“““Perlita segúnlohnsson~Mehl~AvramI****
C
C Cálculo de la fracción de perlita bajoequilibrio y paraequilibrio
C Proceosde nucleacióny crecimientoen la intercara ferrita - austenita
C The pearlite formation is assumingpazaequilibrium growth.
C

IP ARA= O
JPEARL=l

C
C Paraequilibrium IPARA=í; equilibrium IPARAO
C

XBARN=XBAR+(((XBAR~XAGA)*VFER)/( 1-VFER))
CARBON2=XBARN*(CARBON/XBAR)
IP (CARBON2.OE.(0.SSD+O0))CARBON2=0.55D+00

C
C Equilibrio
C

CALL PEARL(CARBON2,SI,MN,0.Od+0O,0.Od+O0,0.Od+O0,O.OD+00,
& CTEMP,1.OD+O0,¡PARA,
& PX1GC,PX2GC,PXICG,PX2CG, PX1GA,PX2GA,PX1AG,PX2AG. VELI,
& X1GC,X2OC,XÍCO,X2CO, X1OA,X2OA,XI4ÑG,X2AO,
& VEL2,SC,S,JPEARL)

C
C Cálculo del avelocidadde movimiento de la intercara máxima par la nucleación
C

CALL CRITICAL(CTEMP,TAE1 ,XIGC,DIFF,COMPOS,WEIGTH4VELMAX)
IP (VELMAX.LE.0.OD+O0) VELMA.X=0 OD+OO

C
C Condicióndenucleaciónde perlita: Velfcr<ZVelmax.
C

IP (VELFER.GT.VELMAX.AND.X1 OC.GT.XBARN7) THEN
TIPEAR=0.OD+O0
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IIPEAR=0
ELSE

IIPEAR=IIPEAR+ ¡
IP (IIPEAREQí)TINUCPEAR=X
TIPEAR=X-TINUCPEAR

EM)JF
C
C Fracciónmáximade perlita
C

VPMAX=PMAX
C
C Crccimientode perlita
C

ALPHA3=ALPHA* 1 .OD-02
CALL ISONUC(X,SV,BI,ALPHA3,XBAR,XAOA,XGAG,AB1,SUM)

C
C Nucleationsiteson ferrite/austeniteinterface
C Fix numberof nucleationsitesperunitvolume.for pearlite,based
C on thenumberof ferrite grainsperunit volume(SIunits)
C

N=SV*513M* ld-04
C
C Growth rate of pearlite controlled by volume diffusion of carbon
C in austeniteaheadof the interface. Convertunits from cnústo m/s
C The influcneceof alloy elementsis consideredthrough the ¡nodification
C that theseelementsproduce on carbon interface concentration.
C

VEL=VEL2* 1.OD-2
C
C Volume fractionof pearlite
C

KP=l/(1-OMEOA)
BTIME=’flPEAR
VPEARL=1.0D+0O~(DEXP(~4.0*3.14159D+O0*VEL*VEL*VEL*DTIME

& *BTll~ff*BTll~ff*F(d~*N/3 .OD+O0))
VPEARL=VPMAX*VPEARL

C
C Variaciónrelativade longitud dilatométrica
C (Dabuami Dhadeshia,Mat. Sci. and Tech., October 1990,p.lOO7)
C PEARAG y PEARCOson lasconcnetracionesde perlita en las intercaras
C alpha/gammaen alpha y cementita/gainmaen cementita.
C Inwt%.
C

PEARAG=(CARBON/XBAR)*PX1AG
PEARCO=(CARBON/XHAR)*0.25D+00
CALL DILATA(VFER,VF,VPEARL,CTEMP,CARBON,SI,MN,NI,MO,CR,V,XAOA 1,

& IIC,TAE3,PEARAG,PEARCO,DIL)
C

C
IP (IIC.EQ.0) TITEN

VT=VF+VFmí
VT=W¡VFMAX
VPEARL=O.OD+oO

EN]) IP
IP (LICEQí) TITEN
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vr=VFALLO+VFIDI+VPEARL
VTVT/(FMAX+PMAX)

VF=0.OD+00
EM)IF

1719 WRITE(6, 1206)TIM,ZS,ZTOT2.VFALLO,VF,CLI ,VELFER,VPEARL,DIL,VFIDI,VT
IP ((IIC.EQ.0).AND.(VFER.GE.(0.95D400*FMAX))) TITEN

WRITE(6,1207)
GOTO 1120

ELSEIF((IIC.EQ. 1).AND.(VOL.GE.0.999))THEN
WRITE(6,1031)

GOTO 1120
EM)IF
ZM(JMAT)=ZTOT2
VFM(IMAT)=VF
VFERM(JMAT)=VFER
CLM(JMAT)=CLI
VPEARLMQMAT)=VPEARL

1203 CONTINUE
1120 TIMEFIN=TIM
C
C Aviso dedatoserroneos
C
1111 IP (TIMEPROF.OE.TIMEFIN)THEN

WRITE(6,2100)
WRITE(6,2130)
WRITE(6,2120)
TIMEPROF=TIMEFIN
WRITE(6,2100)
WRITE(6,21 í0)TIMEPROF

EN]) IP
IP (TIMEPROF.LE.NUCTIME)TITEN

WRITE(6,1743)
GOTO 1745

ENO IP
C
C — Format statments only
C
C
1940 FORMAT(5X,Carbonprofile underMehl-lohnson-Avrami-Coates,

&‘ tbeory’,//)
1941 FORMAT(5X,’Carbonprofile underGuilmour-Purdy-Kirka]dy,

&‘ theoiy’JO
1925 forrnat(16x,e14.7,4X,E14.7)
1080 FORMATQ,SX,’Profile correspondingat time of’,f7.2, seconds,/)
1110 FORMAT(llx,’CARBON CONCENTRATION’,5x,’DIST4.NCE (cm)’,fl
1020 FORMAT(SX,’Highest rate of alpha/gammatu allow nucleation

&(m/s)=%c12.4)
1714 FORMAT(IOX,’Ha]f-thickness(cm)’,e14.7,/, IOx,’Ferrite vol. ftac=

&,e14.7,/,lOx,Pearlitevol. frac.’,e14.7)
1715 FORMAT(IOX,’Hall’-thickness(cm)’,e14.7,/,lOx,’Ferrite vol. frac=

&,e14.7,/,IOx,’Concentrationof C in midéleof gamma-graintel4.7)
1537 FORMAT(5X,*Datafrom carbonprofile aheadalpha/gamma,

& interfaceat time—,fl.3,’***,fl
1513 FORMAT(/,15X,’~*~*~Pearlite parameters~*~*~./O
1415 FORIVIAT(/,SX,’Phasesexpected:Ferrite+ Pearlite,fl
1416 FORMAT(/,5X,Phasesexpected:Ferriteonly,~
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1333 FOR AT(//,I5X,’~”~Theory of Meld~Johnson~Avrami*****’,//)
1334 FORMAT(//, 13X,’*****Theo¡y of Guilmour~Purdy~Kirka]dy*****’,//)
1404 FORMAT(1SX,’Eutectoid concentrationfor tbis steel=’,f10.8)
1258 FORMAT(20X,’Time to saturatealí nucleation sites=’,flO.2,’s’)
1152 FORMAT(SX2Temperature higher than Ae3. No Ferrite nucleation’,/O
1800 FORMAT(SX,’Incubation time =‘,flO.2,’ seconds%//)
1743 FORMAT(//,1OX== = = TIME LOWER NUCLEATION TIME! = = = =
6010 FORMAT(Sx,Maximum half-thickness in this system=‘.e14.6,/fl
2190 FORMAT(/, 1SX,’c««< CRITICAL TEMPERATIIPES »»»‘.O
2160 FORMAT(ISX,’Ae3 temperature (C»Qf7.2)
2170 FORMAT(1SX,AeI temperature (C)=’,f7.2)

2200 FORMAT(/, 1~

2150 FORMAT(5X,TIMESTEP in calculations=,f7.2)
2130 FORMAT(Sx,’BE CAREFUL! No rea] data’)
2120 FORMAT(5X,’TIMEPROF fltted acording AGS,Z1 & Z2 used’)
2110 FORMAT(SX,’New time adjusted to metallographic paramcters=,

&f7.2)
1655 FORMAT(12X,’Volume fraction of inclusionr ‘,e14.6)
1656 FORMAT(12X,’Ratio of nucleation site= ‘,e14.6)
2100 FORMAT(/I3
2020 FORMAT(/, 15X,’No impingement takes place’,O
1218 FORMAT(5X,’Carbon concen.(%wt) at gamma/thetainterf.’,

&‘ in austenite’,e14.5)
1216 format(’ — —--————--—-—-- --

‘A
1212 FORMAT(5x,’Holding time at Uds temperature’,F7.2)
1210 FORMAT(//)
1211 FORMAT( Carbon Profile abeadinterface—,

22 FORMAT(/, 1X,’Time(sY,6x,’Z-para. (cm)’,2x,’Z-imp.(cm)’,4x,
&‘V.ftac-over’,3x,
&‘VF-Guilmour%2x,’CL (%wt)%2x,’Migration Rate(m/s)’,2x,
&‘Pearlite’,9x,’(dL/Lo)’,4x,’Idiomorflc F.’,6x,’Vol. Total’.O

23 FORMAT(’

1208 FORMAT(/,5x,’Inmpingment beganat ‘,e14.6)
1209 Format(5x,’Maximum balf-thickness in Fe-C system=‘,e14.6)
1207 FORIVAT(//,7X,’~<~~~fl*End of ferrite growtb under’,

&‘ Ouilmour aproximation*********,O
1031 FORMAT(//,4X,’******End of ferrite growtb under’,

& Mehl-Iohnson-Avramiapprox.******,/)

1206 format(2x,19.2,2(lx,e12.4),3(2x,c12.4),2x,e12.4,4(4x,e12.4))
1205 FORMAT(/,2 1X.********Parabolic Orowth********’,/)
1202 format(//,2 lx,********Inmpingxnent beguins********’,/~
1201 format(/O
106 format(/,Sx,’C-C interaction energy in austenite’,

&‘ in J/moh’,fS.3)
118 format(5x,’C-Cinteractionenergyni ferrite’,

&‘ in l/mol=,f12.3)
107 format(/,5x,’Molefractionof C in austenite’,f7.5)
108 format(5x,’Concentrationof carbonin alfa/gamainterface’,

& into ferrite=’,f7.5)
111 format(5x,’Parabolic-thickeningrateconstant(3-D)’,
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&‘ in cnl/s**(1/2) ‘,E14.5)
1434 format(Sx,’Parabolic-thickening¡ateconstant(1-D)’.

&‘ incm/s**(1/2) ‘‘,E14.5)
115 FORMAT(SX,’Austenitegrainsize,in microns’,f6.2)
105 FORMAT(/,SX,’Isothermaltemperature=’,f6.1)
121 FORMAT(********************************************************

120 forrnat(5x,’Holdingtime=’,fl.2>
104 FORMAT(//,12X,’****Chemical composition****,///

&,2x,’Carbon’,f6.4
&, I5x,’Silicon=~’,f6.4,/,2x,’Manganesetf6.4,12x,’Nickel’.f6.4
&,/,2x,’Molibdenon’,f6.44íx’Crondum’,f6.4,/,2x.’Vanadium’
&,f6.4, 13x,’Sulphur’,f6.4,/,2x,’Oxygene<f6.4,/O

109 format(5x,’Concentrationof carbonin alfa/gamainterface’.
&‘ into austenitc’,flO.8)

1001 fonnat(/,15x,’ MOLE FRACTION
1002 FORMAT(/, LSX,’—.-----WEIGTH PÉRCENTAOE—’)
1011 format(/,5x,’Carbonconcentrationof carbonat thebulk’,f7.5)
113 FORMAT(//,5X,’Half-thicknessof dic layerof ferrite’,

&‘ in cm. NO INMPINOMENT =‘,E14.5)
1010 format(/,Sx,’Cdiflision coeflicientintoaustenite(cm**/sft’,

&e14.5)
300 FORMAT(5X,’Numberof particlesperunit area=‘,D12.4)
8 FORMAT(5X,’DALPHA =‘,D12.4,’ m %/,Sx,’DOAMMA = ‘,D12.4,’ m’)
1745 STOP

EN])
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