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Resumen de [En esta 1nvestigacidn los aceros inoxidables
la tesis: ferriticos fueron transformados mediante tratamiento

térmico a diversos rangos {entre 15 y 25%) de
i microestructura ferrita-martensita.

(maximo 250 palabras) A
Las muestras obtenidas fuercon probadas de acuerdo a
las normas ASTM para obtener la relacidn de
anisotropia, el exponente del endurecimiento por
deformacién y los pardmetros Erichsen. De igual forma
fue posible obtener la tenacidad, ductilidad y dureza
de los aceros.

Se encontré que la doble fase en términos generales
incrementa la resistencia, sin embargo, se contrapone
el hecho de que la ductilidad y en la mayoria de los
casos la tenacidad decrecié.

Finalmente en este trabajo se encontré gue la manera
de oxidarse fue completamente sorprendente ya que uno
de los estrates de oxidacién fue constituido por un .
tapete de menocristales filiformes. Por lo anterior,
al relacionar esto con la literatura se llega a
concluir gque esta desviacidn que tuvo el trabajo de
investigacién permitid orientar los resultados hacia
la fabricacién de convertidores cataliticos de uso
automotriz,

Pl =L I . o

PR S 3%

Aluminnes dJe Lockor o

Resumen de The effects of heat treatment contreolled cooling ratesls
la tesis: on the microstructure of 17% Cr ferrite-martensite
dual phase stainless steel sheets were investigated.

. The austenitic-ferritic zone was set obtain 15-25% of
(maximo 250 palabras)l|lnartensite.

The tensile properties and inhomogeneus deformation
were used to obtain different plastic strain ratios r
and tensile strain exponents n. On the other hand we
studied the Erichsen cupping test to correlate them
for drawing applications.

At a higher range of intercritical annealing
temperature we found ductility and other mechanical
properties diminished. This situations became greater
as the homogenization time was increased.

Finally, we found oxide whiskers on these steels
surfaces. In the literature a relation between the
catalytic converters and the growth is attributed to 4
vapor-phase reactions. However, this film had in our
research shown a big problem because there are three
oxide layers and the whisker mantle is into the two
others.

http://itzel.posgrado.unam.mx/egresa/perfil. htmi 12/10/00
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Introduccion Transformacién de Aceros Inoxidables
Ferriticos en Inoxidables Bifdsicos

INTRODUCCION

Al revisar la informacion que trata el tema de los aceros de doble fase
vemos que en 1967 fue publicado el articulo “Production of Controlled Martensite-
Ferrite Microstructures in Steel’; posteriormente, los autores de este articulo
(Cairns y Charles) dieron a conocer el comportamiento mecanico de estos mismos

aceros.

Es posible establecer que el tema de la doble fase en los aceros tiene mas
de treinta afios; sin embargo, esto se refiere a los aceros al carbono. Respecto a

los inoxidables, la fecha es mas reciente.

La investigacion que se describe en este documento generd un producto
que se puede describir en dos partes: primero, se demostré que desde el punto de
vista mecanico, la doble fase ayuda a incrementar la resistencia de estos aceros,
no obstante la disminucién en su deformabilidad. En otras palabras, los resultados
que los autores consultados publican para los aceros con ferrita-martensita (a—M)
hacen pensar que la doble fase es una solucién que mejora notablemente a estos

materiales; sin embargo, para los aceros inoxidables ferriticos el incremento tuvo

por consiguiente un precio que limita el uso de éstos.
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Introduccién Transformacién de Aceros Inoxidables
Ferriticos en Inoxidables Bifasicos

El segundo producto de esta investigacién realmente genera una
expectativa de uso muy importante para estos aceros. Una afortunada desviacion
que surgi6 al tratar de resolver un problema de la estructura granular de ellos, nos
llevd a detectar whiskers en sus capas o estratos de oxidacion. Sin embargo, este
evento no fue la conclusion del beneficio. Lo realmente importante de esto sucedid
cuando al buscar la informacion de whiskers sobre los aceros inoxidables nos
dimos cuenta de que estabamos de pronto dentro del tema (de investigacion
mundial) sobre materiales potencialmente factibles para el uso en los

convertidores cataliticos.

Los resultados encontrados en este trabajo primeramente sirvieron para
elaborar una ponencia nacional (XVIl Simposio Nacional de Siderurgia, Morelia,
Mich., noviembre de 1995). Posteriormente otro enfoque mas avanzado logro
llamar la atencioén de un evento internacional con arbitraje para que me permitieran
ser “speaker” “Duplex Stainless Steels, 97, 5" World Conference”, The
Netherlands, 1997.

En este mismo afio presenté a nivel de poster los resultados que se
fundamentan en el capitulo cuatro y se interpretan en el seis; esto es, participé en

el "Fifth Chemical Congress of North America”, Cancun, México.

De esta manera el marco teérico de esta tesis doctoral muestra en su
primer capitulo los fundamentos de la metalurgia fisica para explicar la doble fase

en los aceros de ferrita-martensita hasta los de austenita-ferrita.
En el capitulo dos se explica la clasificacion de los aceros de doble fase con

un énfasis en el manejo y control de los mismos hasta llegar a los diagramas que

explican el equilibrio de ia estructura presente.

Il



Introduccion Transformacion de Aceros Inoxidables
Ferriticos en Inoxidables Bifdsicos

Si la literatura reporté una mejora espectacular en las propiedades
mecdnicas de estos aceros, fue justo dedicar el tercer capitulo a relacionar la

doble fase con el comportamiento mecanico

El capitulo cuatro fundamenta teéricamente la presencia de éxidos simples
o por estratos en los aceros inoxidables; trata también de la formacion de whiskers

hasta su aplicacién en los convertidores cataliticos de uso automotriz.

En el capitulo cinco se describe la técnica utilizada para captar la
informacion, se relaciona ésta con los recursos disponibles y 1a normalizacion para

obtener confiabilidad y prontitud en los resultados.
El capitulo seis es la parte medular de este trabajo ya que muestra
mediante el analisis de la informacién los resultados y algunas hipotesis que

sustentan la tesis que servird para defender el grado de Doctor en Ingenieria.

Como todo proyecto, al final se presentan las conclusiones y algunos

anexos que ayudan a percibir la utilidad de este esfuerzo de investigacion.

11
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Capitulo Primero Transformaciones de Fase

CAPITULO
PRIMERO

TRANSFORMACIONES DE FASE

Al tratar el tema de aceros bifasicos estaremos refiriéndonos a varios
aspectos que normalmente son de uso metallrgico, tales como diagramas de
fase, diagramas de transformacion isotérmica, transformacion martensitica y otros,
por lo que iniciaremos este capitulo con los aspectos sobresalientes para entender
las transformaciones bifasicas:

I.1 Diagramas de fase

Los diagramas de fase son, esencialmente, una representacion grafica de
un sistema de aleacion. Se construyen principalmente por los meétodos
experimentales de analisis térmico, métodos metalograficos y difraccion de
rayos X.

[.1.1 Fase

Es una porcién fisicamente homogénea y distinta de un sistema de
material. Las fases pueden ser continuas, intermedias o terminales.

Continuas: Son aquéllas que en una aleacion o porcidon de aleacién
contienen mas de una fase, es decir, la fase que forma la base o matriz en la
que otra fase o fases estan presentes como unidades aisladas.
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Intermedia: Es una aleacion o un sistema quimico, fase distinguible
homogénea cuyo rango de composicion no se extiende a ninguna de las
componentes puras del sistema.

Terminal: Solucién sélida representada por una area, en cualquiera de
los lados extremos de un diagrama binario.

[.1.2 Cambios de fase

Gran cantidad de informacién ha sido acumulada respecto a las
transformaciones de fase; una manera de registrar éstas es por medio de los
diagramas de fase también conocidos como diagramas de equilibrio o
constitucionales. Para sefalar por completo el estado de un sistema en
equilibrio es necesario especificar tres variables independientes, mismas que
pueden controlarse externamente, a saber: temperatura, presion y
composicién. Si se supone que la presion permanece constante en su valor
atmosférico, el diagrama de equilibrio indicard los cambios estructurales
debidos a la variacion de la temperatura y composicion.

I.1.3 Temperatura

Idealmente, el diagrama de fases debera mostrar las relaciones entre
las fases bajo condiciones de equilibrio, o sea bajo condiciones en las cuales
no habra cambio con el tiempo. Las condiciones de equilibrio pueden ser
aproximadas por medio de calentamiento y enfriamiento extremadamente
lentos, de modo que se deje suficiente tiempo por si un cambio de fase esta
por ocurrir. En la practica, 1os cambios de fase tienden a presentarse a
temperaturas ligeramente mayores y hay ocasiones en que éstas son lentas,
todo depende de la aleacion. La rapida variacion en la temperatura, que puede
impedir cambios de fase que normalmente ocurrian bajo condiciones de
equilibrio, distorsionara y a veces limitara la aplicacion de estos diagramas.

I.1.4 Composicion

La constitucidon quimica de una aleacion se puede expresar en
porcentaje de peso o en porcentaje atémico. La conversion de los dos
porcentajes mencionados puede hacerse por medio de las siguientes

féormulas:
Porcentaje atémico de 4 = i, : (1.1)
Porcentaje atémico de B8 = % (1.2)
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donde M es el peso atémico del metal A, N es el peso atomico del metal
B, X es el porcentaje en peso del metal A, y Y es el porcentaje en peso del
metal B.

Frecuentemente se requiere conocer la composicion quimica real y las
cantidades relativas de las dos fases presentes. Para determinar esta
informacién es necesario aplicar dos reglas: la de la composicién quimica de
las fases y la de cantidades relativas de las fases. La primera, como su
nombre lo dice, sirve para determinar la composicién quimica real de las fases
de una aleacién, en equilibrio a cualquier temperatura especifica en una region
bifasica; se debe trazar una linea horizontal para la temperatura, llamada linea
vinculo, a las fronteras del campo. Estos puntos de intersecciéon se abaten a la
linea base y la composicion se lee directamente.

Para determinar las cantidades relativas de las dos fases en equilibrio
se utiliza la segunda regla. Al igual que en la primera, para cualguier
temperatura especifica en una regién bifasica se debe trazar una linea vertical
que representa la aleacién y una linea horizontal (temperatura) a los limites
del campo. La linea vertical dividird a la horizontal en dos partes cuyas
longitudes son inversamente proporcionales a la cantidad de las fases
presentes (se conoce como regla de la palanca).

12 Principales fases en el diagrara hiervo-carburo de hierro

Para relacionar las dos reglas que se explican en el punto |.1.4 usaremos el
diagrama Fe-FesC y haremos una serie de identificaciones quimicas, asi como
cuantificaciones de fase, considerando un acero AISI 1020 a 800, 750 y 730°C
(ver figura 1.1).

950 —

900 Acm
o )
S 50 e T+Fel G
'5 | \As
8 800 f—
NN
e 790 4 A=T2T°C /}/

Pl b dt e b
2 02 04 0.4 0.8 10 1.2 1.4 &5.67

Peso Porcentual del Carbono

Figura L.1. Porcion eutectoide del diagrama de fases Fe-Fe;C
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Para 800°C la palanca (linea horizontal) tiene los limites 0.01 y 0.33. Por lo
tanto, usando la primera regla podemos saber que la ferrita (o) tiene 0.01 de
carbon y la austenita (y) 0.33; asimismo, a esa temperatura encontramos:

o | | \ oy
0.001 02 033

Fase «a=33557%100=2395%

Es decir, y esta en una proporcion de 61.5% con una composicion quimica
de 99.67 de Fe y 0.33 de C, haciendo lo mismo para 750°C la austenita esta en
una proporcién de 31% con una composicion quimica de 99.4% de Fe y 0.6% de
C. En la temperatura de 730°C, y esta en un 25% con un contenido de carbén de
0.73%.

Haciendo un compendio del comportamiento de las fases en las tres
temperaturas analizadas, podemos decir que a medida que la temperatura
decrece la austenita también disminuye en proporcion, pero se enriquece de
carbono. Es posible observar iguaimente que la ferrita es siempre muy pobre de
carbon y con la disminucion de la temperatura incrementa su proporcion con
respecto a la otra fase que la acompana.

Continuando con la misma figura 1.1, si subimos |a temperatura hasta cruzar
la linea A; desaparece toda la ferrita y tenemos 100% de austenita con un
contenido de carbono de 0.2% y si enfriamos de tal modo que cruce la isoterma de
la reaccién eutectoide, no hay austenita; de esta forma la ferrita absorbe muy poco
carbono y surge una nueva fase (Fe;C) que llamaremos cementita o carburo de
hierro.

Sobre la isoterma de la transformacion eutectoide (linea Ay) hay un punto
(0.77) donde confluyen las lineas Az y Acm; a éste se te llama punto de la
composicién eutectoide. Los aceros que se encuentran a la izquierda seran
hipoeutectoides y los que tienen mas de 0.77 (a ia derecha) se les nombra
hipereutectoides. Los primeros cuando se calientan, por ejemplo a 1000°C, son
monofasicos (con austenita), al bajar la temperatura y pasar la linea Az se vuelven
bifasicos con a+y; al seguir enfriandose éstos y pasar la linea A4, la austenita que
se encuentra junto con la ferrita se transforma en perlita (agregado laminar de
ferrita y cementita que a menudo se presenta en acero y en hierro fundido). El
diagrama nos muestra que por debajo de la isoterma hay dos fases, pero como la
ferrita que se formd no se transforma, lo que en realidad surge es la perlita (lo que
antes fue austenita) y el resultado estructural son los aceros con ferrita o mas

perlita (a+Fe;C-a en forma laminar).

Los aceros hipereutectoides también tienen una temperatura en la que son
100% v; luego, al pasar con el enfriamiento la linea Acn surge la cementita (la que,
junto con y, forma una constitucion bifasica) y después de la isoterma A,, cuando
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se baja la temperatura, la austenita se transforma en perlita, por lo que estos
aceros a temperatura ambiente son perliticos-cementiticos.

El diagrama de fases sugiere que entre 912° y 1394°C el hierro a, bce
(body center cubic) se transforma en hierro y fcc (fase center cubic)
Fe(bcc)—»Fe(fce) y por arriba de 1394°C y por debajo de 912°C sucede lo contrario
Fe(fcc)»>Fe(bcc). Para la transformacion polimorfica anterior se requieren
movimientos atémicos. El estado establece que la aleacion Fe-0.77%C arriba de
la temperatura eutectoide (729°C), consiste en la solucion sélida, austenita (y). Si
bajamos la temperatura de la aleacion, la cambiaremos a un estado de equilibrio
metaestable que consta de franjas alternas de la solucion sdlida (o) (bce) y del
compuesto FesC (a este conjunto de franjas se le llama perlita). Esta reaccion es
conocida como eutectoide.

[.2.1 La reaccion eutectoide

En un sistema de multicomponentes, la reaccion eutectoide se rige por
la regla de las fases cuyo estado pertenece a un sistema cerrado a presion
constante:

C+1-P=f (1.3)

Aqui C es el nimero independiente de los componentes variables del
sistema. Por ejemplo, en el sistema Fe-C-Mn los tres constituyentes pueden
variar independientemente. Por lo tanto, el nimero de componentes es tres.
En el sistema SiO»-Al,O3 los tres constituyentes, Si, O, Al, no pueden variar
independientemente porque el contenido de oxigeno es determinado por el
empaquetamiento, con el Si y el Al presentes en el sistema. Por lo tanto, solo
dos constituyentes pueden variar independientemente y el sistema tiene dos
componentes. En la ecuacion 1.3, P es el namero de fases en el sistema, el
término f refiere el grado de libertad (freedom). Si regresamos al diagrama Fe-
FesC y nos ubicamos en una zona de doble fase, por ejemplo, el sistema esta
en equilibrio sélo cuando las tres variables, o, v y la temperatura del sistema
se encuentran de acuerdo con la regla de las fases f=2+1-2=1. Un grado de
libertad implica que si una sola variable se especifica, las otras dos
permaneceran invariables. Por ejemplo, en la figura 1.1 se aprecia que si
fijamos la temperatura para las dos fases de equilibrio encontraremos que la
composicion de o y v estan fijas, es decir, permanecen en el equilibrio. Si en
lugar de la temperatura escogemos cualguiera de las composiciones de las
dos fases, la temperatura de equilibrio y la composicion de la otra fase no
elegida permaneceran constantes. Un gran nimero de sistemas de aleacion
muestran una reacciéon eutectoide, la cual consiste en transformar una fase
que se encuentra a una temperatura alta en dos diferentes fases a la anterior,
una vez que disminuyé esta variable dentro del sistema.
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Para un acero o fundicion de hierro la reaccion puede escribirse:

y—at+FesC

En el sistema Fe-FesC esta reaccion ha sido extensamente estudiada.
En términos generales, consiste en que al bajar la temperatura las dos fases
se forman simultaneamente de una manera cooperativa en laminas alternas,
en las cuales no ocurre ningin cambio en la composicion. A este sistema
laminar de dos fases se le llama perlita.

[.2.2 La reaccién perlitica

De acuerdo con la figura 1.1, la austenita debe transformarse en una
mezcla de ferrita y cementita por debajo de la temperatura eutectoide. La
ferrita y la cementita permanecen paralelas y mantienen una orientacion
constante dentro de colonias de perlita. La combinacién de las colonias forman
en su conjunto un nodulo de perlita. Los nédulos son usualmente esféricos y
crecen igualmente en todas direcciones.

El espesor de las franjas de ferrita y cementita fue calculado basandose
en la densidad de las mismas (7.86 g/cm® y 7.40 g/cm®, respectivamente); se
encontré’ una proporcion de 7:1. Sin embargo, aunque la proporcion anterior
es constante, el espacio interlaminar es dependiente de la temperatura. Para
bajas temperaturas, el espacio entre las laminas es pequefio y la perlita es
fina.

La transformacion de las colonias de perlita se da por la nucleacién y
crecimiento de las mismas.

1.2.2.1 Nucleacion

En la perlita, la nucleacion ha sido catalogada como primaria vy
heterogénea. La nucleacion heterogénea ocurre preferentemente sobre
constituyentes hipereutectoides, superficies libres e inclusiones. También se
induce este tipo de nucleacion cuando los granos son muy finos, de forma tal
que ésta ocurre sobre los limites, puntas y esquinas de los mismos.

La nucleacién homogénea puede ser favorecida por un enfriamiento
que induzca fuerzas que propicien una temperatura y nucleacion a bajas
temperaturas sobre los limites de grano. Sin embargo, para condiciones donde
la temperatura es alta, es dificil encontrar los sitios de saturacién.

' Jena, A K. and Chaturvedi, M. C., “Phase Transformation in Metals”, Prentice Hall, Englewood Cliffs, New Jersey,
(1992), pp. 212-214, 333-346, 400-430, ISBN 0-13-663055-3
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Los hechos que se relatan se aprecian mas claramente con la ayuda de
la figura 1.2 (a). En ella se muestra que la reaccion eutectoide ocurre a la
temperatura T' donde la composicion de la austenita esta en equilibrio con la

cementita C”,/.c Yy también la austenita esta en equilibrio con la ferrita C”via
y la composicion eutectoide es C~, .
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i
-1+ FelC T \ ’Y
r/’ <
Toufm) I
> = 121¢
= GATS
Truthd r_/ﬁ,'_’_:.\.‘_ -- 3 v, ST

. 1 ) [ 5 T -—-‘-—1—-ll-—---F_: _______

T AR R E LA A
1 [} ll 1 -
Ol 2 T
. ] 1 . 1 1) 1
SRR Lo
i il ocFeC B /
e o} e 1 G Ctr - - Creic
:ir c' C:.'a e Cnfed CeFel / s
i

CONTEI R OF SOUUTO
COMPOSICION  —>

(a) {(b)

tie

CONCENTRACIGH

6
“arreg

DISTANCIA
DISTANCIA

(c) (d})

Figura 1.2

(a) Equilibrio entre las fases que componen la reaccion eutectoide (L e
son espacios interlaminares)

(v} Reaccién eutectoide en el sistema Fe-Fe;C y la composicion de
equilibrio de varias fases a la temperatura T’ '

(c) Perfil de la composicion cerca del precipitado laminar de o

(d) Perfil de la composicion acerca del precipitado laminar de Fe;C sobre
la ptaca de .’

i Kajiwara, S., “Roles of Dislocation and Grain Boundaries in Martensitic Nucleation," Metall, Trans. A, Vol. 174, (1988),
pp. 1693-1702
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En la figura 1.2 (b) se muestran graficamente las condiciones para que
una franja de ferrita precipite en la austenita. En los siguientes incisos, de
acuerdo con la figura, se aprecia la precipitaciéon de laminas de cementita
sobre |a franja de ferrita; lo anterior indica una supersaturacion de la austenita

que es (C —Cr,,,e‘(.] la cual es mucho mayor que la supersaturacion [Cyu —

rioa
C,] para la precipitacion de Fe;C en la matriz.

La austenita, de composicion eutectoide, llega a saturarse
simultaneamente con respecto a o y Fe;C més abajo de la temperatura
eutectoide. Las colonias de perlitas son capaces de crecer a través de los limites
simples o dobles de grano. Por lo tanto, la interfase de transformacion entre la
perlita y la austenita se piensa que es incoherente. Durante la nucleacion de la
perlita, la primera placa que aparece generalmente lo hace en los limites de
grano y forma una fase coherente con un grano y una interfase movil
incoherente con el otro. Por lo anterior, o y FesC de la perlita no muestran una
orientacion relacionada con los granos de austenita. La orientacion existe solo
con aquellos granos con los que la placa tuvo coherencia. Como la siguiente
fase se forma de manera epitaxial con la primera, habra orientacion entre ellas y

la interfase o/FesC tendra rastros de coherencia.

En una nucleacion de dos etapas, la probabilidad de nuclear perlita se
incrementa con el tiempo; lo anterior repercute en el numero y tamano de
precipitados que se forman en el primer estado de la nucleacién de la perlita.
Asi. la relacion de nucleacion de la perlita es de esperarse que se incremente
con el tiempo. Este comportamiento se puede expresar con la relacion siguiente:

N=kga" (1.4)

donde k, es una constante y m ha sido manejada con un valor de dos.
Con esta expresion se corrobora la aseveracién de que la nucleacion de la
perlita se incrementa a medida que decrece la temperatura y tiende a obtener un
valor maximo a la temperatura eutectoide.

2.1.2.2.2 Crecimiento de las colonias de perlita

E| crecimiento de- los cristales que aparecen durante la nucleacion ocurre
por la segregacion difusional del soluto. La figura 1.3 muestra un crecimiento de
perfil para formar una colonia de perlita. Se aprecia un espacio interlaminar A. El
crecimiento se genera a través de la matriz y.
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Fe 3C . : Y /
| l
Y | |
{ 1
l _____ / _!_
|
\ |
| 1
1 1
Fe,C ! t

1
CylFe,C().) Ceu” Cy/a(l)
Concentracidn

(a)
(k)

Figura 1.3 Laminas de ferrita y cementita
(a) Concentracién de equilibrio para el soluto y los caminos de difusién
para ¢l crecimiento de la interfase perlita/austenita
{b) Perfil de concentracién paralelo a la interfase

Para que progrese la transformacion la interfase debe migrar. Por tanto,
se requiere de una redistribucion del carbono para que avance la interfase rica
en &l (cementita 6.67%C) y la que no lo tiene (ferrita<0.02%C) hacia la austenita.

Se puede aplicar un modelo matemético para explicar el crecimiento del
eutectoide laminar, el cual fue concebido de acuerdo a la difusion de C en la
austenita.

Cuando hay un decremento en la energia libre los ndcleos pueden crecer
espontaneamente.

Los cambios en la energia libre asociados con la formacién del eutectoide
hechos por la transformacion interfacial y/FesC son:

Ag (l)=Ag (°°)+ Aa/!’e;C *S‘,,urg,(' (1 5)

donde Ag()) es la energia libre de formacion del espacio eutectoide i,
Ag(=) es la energia libre para la formacion del eutéctico, teniendo un espacio

infinito; S, €s la superficie de energia libre de la interfase aw/Fe;C y Aa/re,c
es el area interfacial por unidad de volumen. Se expresa en los términos de 1.
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Siendo (2 /A) y Ag(w) negativos respecto al punto eutectoide y
(Sasre: M) positivo, el espacio laminar decrece, la magnitud de la energia libre

negativa también decrece, Ag (1) decrece también. La transformacion continua
hasta que Ag (A)<O. Por lo cual, A, el valor critico de & es obtenido por la
ecuacion Ag () cero, asi:

lc=-2?\’all"r:“(f 1ag{e0) (1.6)

donde A es menor que A, Ag(L) es positiva, y el crecimiento eutectoide es
detenido cuando A esta por encima de A..

Considerando el crecimiento de la cementita a través de la interfase
FesCly se requiere exceso de soluto para la formacion de FesC. El flujo de
difusion en y proporciona los solutos requeridos. Entonces por balance de
masas:

(Crecry-Criree) (dxidt ) =1 (1.7)

donde Cpescfr es la concentracion de soluto en FesC que proviene de la

interfase Fe,Cly, dx/dt es la razén de crecimiento de fase y J es el flujo difusional
del soluto que proviene de la interfase. De acuerdo con la figura 1.3 se sugiere
que la difusién sea paralela en la interfase a la direccion Y (que domina
ligeramente). Entonces:

J = - D, (dc/dy) ' (1.8)

donde D, es el coeficiente de difusion en la austenita y dc/dy de esta
expresion es reemplazada por [Ac/cyz] donde Ac es una diferencia efectiva de
concentracién y dando la notacién a (dx/dt)= G las ecuaciones 1.5 y 1.6 seran:

G =(dx/dt)=[ D,/ (C, re,c - Cre,cry Y2Ac/A (1.9)

donde G es la razén de crecimiento de fase.

Siguiendo con la figura 13 en la que Ac es cero cuando
Ac(A)[ac(d) = C,,, (A1) - C, . (A)] €5 cero y Ac tiende a incrementarse en Ac(y)

entonces, podemos escribir:
Ac = AsAc()) (1.10)
donde As es una constante. La figura 1.2 sugiere que Ac(x) y Ac(A) se

incrementan con el enfriamiento y nosotros sabemos que Ag(«) y Ag (A )
también incrementan su magnitud cuando son enfriadas. Por lo que es

10
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razonable asumir que Ag(A)/Ag(x)=Ac(A)/Ac(x). Usando las ecuaciones 15y
1.6:

AC(AYAC() = AGOVNAG() = 1-(.o/A) _ (1.11)

Combinando las ecuaciones 1.10y 1.11:

Ac = Ag Ac(oo) [1-AcfA] (1.12)

Sustituyendo Ac en la ecuacién 1.9 y considerando que en la figura 1.2
A (o) = [C;a - C;M_], donde C;a vy C; son las concentraciones

Fe ¢

necesarias para que ocurran las transformaciones de austenita en ferrita y
austenita en cementita, respectivamente. Entonces:

G ] ASD,, I:C;“ - C;Fc‘('] |:} ~

[CV pe C""-‘Vr ]Z

donde ). es el valor minimo posible del espacio interlaminar y A7 es una
constante.

> |

} (1.13)

De la ecuacién 1.6:

22irec 2 HarrecTeV

ﬂf:_Agw):AHW—Tﬂ (1.14)

donde V es el volumen molar, AH es el cambio en la entalpia molar de la
perlita y Te es la temperatura eutectoide de equilibrio. Si consideramos que al
sistema se le pueda ubicar en el espaciamiento donde se maximiza la proporcion

de crecimiento An, la expresion sera:

P, 44, re,c TeV
m = % T AH[T - Te] (115)
Entonces, la ecuacion 1.13 es:
AsD C:ua#C:n.'fe('
G = ° ’[ 4 v \] (1.16)

[CV bl C"'-‘Vr }4/1 ¢

11
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La expresion obtenida para G hasta el momento tiene un tratamiento
mas riguroso ante un problema de crecimiento de fase idéntico a la ecuacion
1.13, excepto que algunos términos son claramente definidos, quedando:

: 1006 e
G=[ A } A . -{1-5} (1.17)

0724, 4, [C:-'u,(: -C, ] Y A

donde Aq ¥ A, SON respectivamente los espesores de las |aminas de
ferrita y cementita.

De acuerdo con la ecuacion 1.16, G, para una temperatura dada, es
independiente del tiempo y se logra un maximo valor por debajo de la
temperatura eutectoide.

La ecuacion 1.15 sugiere que el reciproco del espacio interlaminar debe
variar linealmente con !a temperatura y ser cero a la temperatura eutectoide.

El coeficiente de difusion D, de las ecuaciones 1.13y 1.17, corresponde al
de la austenita promedio, cuando esta transformandose la interfase. La magnitud
en el coeficiente de difusion permanece constante por debajo de los 600°C, por
lo que a esta temperatura es aplicable la siguiente relacion:

G 22 = constante (1.18)

Las segregaciones del carbono a través de la ferrita se conoce como
difusividad del C en o lo anterior es mucho mayor en a. que en y, sin embargo, la
difusién es dominada por un bajo gradiente de concentracion (C% - Cy,,‘,‘(_. ). La
segregacion de soluto por difusion a travées de la interfase puede llegar

sustancialmente, dada la difusion de la misma, que es usualmente mayor que la
que se conoce para el volumen, particularmente a baja temperatura.

A temperaturas por debajo de la eutectoide, el contenido de carbono de la
perlita es menor que el de la composicion eutectoide y es cerrado con C% /e .
Simplemente, la perlita que se forma en las aleaciones hipereutectoides por
debajo de la temperatura eutectoide tiene mas carbono que el de C%. Asi, la

relacion (hq / 4., ) €8 mayor en las aleaciones hiper y es menor en las hipo con
respecto a la eutectoide.

En los aceros, la presencia de solutos sustitucionales puede influir
considerablemente en la cinética de la transformacion perlitica;, como la
difusividad de éstos es menor que la de los solutos intersticiales, hay cambios en
la energia libre relativa y en la concentracién de equilibrio en las fases
coexistentes en la perlita. Generalmente, los elementos formadores de carburo:

12
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Mn;,, Cr y Mo se encuentran en la cementita y los que no forman carburos se
encuentran en la ferrita. Lo anterior sucede por difusion.

Los aceros hipoeutectoides al enfriarse y pasar por la linea A; muestran
una red de ferrita |a cual, al cruzar la linea A, genera, junto con la austenita que
se ha transformado en perlita, un patron Widmanstatten. La fraccion de volumen
de la ferrita es alta y aparece como un block de parches.

Los aceros hipereutectoides tienen un patron final parecido a los hipo,
solo que al enfriar la austenita y cruzar la linea A.mn se forma una red de
cementita proeutectoide y a su vez, al pasar Ay, se encuentra también perlita.

La red que forma los limites de grano precipita como placas sobre planos
cristalograficos dentro de la produccion de granos como estructura
Widmanstatten, con la siguiente relacién de Pitsch:

(001, |1 (225),[100],,. 11 [554] J[010],, . H[TTO]

Esta relacion se genera entre la cementita proeutectoide y la austenita.

Entre la ferrita Widmanstitten y la austenita se da la relacion de
Kurdjumov-Sachs:

{1113, 11 {11010,¢110), (111,

También es posible que se dé la relacion Nishiyama-Wasserman para la
ferrita y la austenita como sigue:

{111} 11 {11036,¢(112), 11 (011}

1.3 La transformacion Bainitica

La bainita consiste de particulas finas de carburo, embebidas en listones de
ferritas, donde el contenido de carbono es normalmente mayor al que se encuentra
concentrado en condiciones de equilibrio; a medida que decrece la temperatura de
transformacion, la forma de los listones de ferrita va siendo cada vez mas lenticular.

Han sido distinguidos dos tipos de bainita.> La bainita que se forma por
encima de los 350°C, conocida como bainita superior, y la que se forma alrededor
(por debajo) de los 350°C, conocida como bainita inferior. La superior consiste en
listones de ferrita que forman grupos contiguos y paralelos. Cada liston contiene a su
vez un numero de listones mas finos con pequenas diferencias con sus vecinos en lo
que a orientacion se refiere. La densidad de dislocaciones en listones se incrementa

* Honeycombe, R. W. K., “Steels-Microstructures and Properties”, London Edward Arnold, (1981), in A. K. Jena and M. C.
Chaturvedi, Ibid, {1992)
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al disminuir la temperatura de transformacién y es usualmente mayor que el
contenido en la ferrita Widmanstétten.

En la bainita superior se encuentran finos precipitados de cementita dentro de
las regiones paralelas a lo largo de los listones. La relacion cristalografica entre las
fases de la bainita superior no es muy precisa; sin embargo, la relacion
cristalografica entre los listones de ferrita y austenita es parecida a la de ia perlita:
Kurdjumov-Sachs y fa relacion de Pitsch, es decir, la primera se da entre la austenita
y la ferrita Widmanstatten, y la segunda entre la cementita proeutectoide y la
austenita.

La bainita inferior consiste en listones de ferrita, cuya subestructura es similar
a la de los listones de la bainita superior; sin embargo, la densidad de dislocaciones
es mucho mayor que la encontrada en la bainita superior, pero no llega a ser tan
grande como la densidad que se mencionara mas adelante para la martensita.

Los precipitados de carburo se encuentran dentro de los listones, a un angulo
aproximado de 60° con respecto al eje del liston. Dependiendo de la temperatura de
reaccion y del contenido de aleacion, encontramos al carburo ¢ ademas de la
cementita.

El Unico valor de la relacion cristalografica y de los planos habituales en la
bainita inferior es el de la ferrita y la austenita, como sigue:

Relacién de Nishiyama-Wasserman:
{111}, 11 {110}4, <112>, lI<01 1>,

La direccién de crecimiento de los listones de ferrita es {111),, la relacion de

orientacién entre los precipitados de carburo y la ferrita es a menudo la relacién de
Bagaryatski*:

(001)c 11 (211),, [010] Nl [ITT]Q, [100] I [OTT]a

Se considera en esta relacion a los carburos C y la ferrita templada.

El crecimiento de la bainita se da con el tiempo, de tal forma que los nuevos
listones se ubican en los limites de grano, interior de los granos y otros sitios

bainiticos que se formaron con anterioridad.”

No hay acuerdo entre los investigadores con respecto al mecanismo para la
reaccion bainitica. Posiblemente® lo que sucede es que a temperaturas superiores

+ Jena, A. K. and Chaturvedi, M. C., *Phase Transformation in Metals”, Prentice Hall, Englewood Cliffs, New Jersey,

(1992), pp. 212-214, 333-346, 400-430, ISBN 0-13-663055-3
s Sperch, G. R., in “Decompasition of Ausenite by Diffusional Processes”, V. F. Zackay and H. . Aaronson, Eds., New

York: Interscience Publishers, (1962}
“IDEM 3
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donde la difusividad del carbono es adecuada para que se reparta entre a Y v,
cuando crece el liston, el carbono tiende a acumularse en Ia austenita al estar ésta
en la interfase a/y. El crecimiento del liston continua conforme el carbono se difunde
lejos de la interfase, dentro de y. Cuando la concentracién de C toma un valor critico,
precipita en las particulas de cementita en la frontera de los mismos. Cuando la
temperatura ha bajado, la difusividad del carbén también lo hace y de ese modo es
difundido por la interfase, con una migracion continua.

La reaccién de la bainita es dependiente del tiempo. Durante Ia
transformacion isotérmica el por ciento de bainita se incrementa con éste, y cuando
se grafica muestra una curva senoidal. Sin embargo, la austenita no se descompone
completamente, ya que puede permanecer asi por meses conforme la temperatura
de reaccién decrece.’ La temperatura a la que la bainita puede formarse es
designada como Bs y a la que la austenita es convertida en bainita By La
temperatura B; es determinada por el contenido de aleacién y se puede estimar
usando la relacidn siguiente:

Bs(°C)=830-270(%C)-90(%Mn)-37(%Ni)-70(%Cr)-83(%Mo)
1.4 La transformacion Martensitica

Actualmente la definicion mas admitida de transformacién Martensitica es la
sugerida por Cohen, Olson y Clapp.® "Es una transformacion displaciva, de primer
orden, con una deformacién homogénea de red constituida principalmente por una
deformacion constante”.

Una transformacion es displaciva cuando no hay difusion y el movimiento de
los atomos es muy pequefio respecto a las distancias interatomicas. No hay
entonces cambios en la composicidn quimica.

Es de primer orden cuando durante la transformacion las dos fases
involucradas se diferencian claramente, y también por la existencia de una
“histéresis”, es decir, hay un intervalo de temperaturas donde ambas fases
coexisten.

Hay dos tipos de transformaciones martensiticas en estado solido:
difusional y displaciva. Las transformaciones difusionales son aquéllas en las
cuales una nueva fase puede ser formada sélo por el movimiento aleatorio de los
atomos sobre distancias relativamente grandes. Es decir, existe difusion y hay
cambio en la composicién quimica. En contraste, la transformacion displaciva no
requiere de tales movimientos. En este caso los atomos se mueven de manera
cooperativa para formar la nueva fase, desplazandose a distancias menores con
respecto al parametro de red, formando asi una estructura cristalina mas estable,

“Heheman, R. F., in "Phase Transformation”, ASM, {1970), p. 397
* Qlson, M., Cohen, G. B., Clapp, P. C., "On the Classification of Displasive Phase Transformations™. Proceeding of the
International Conference on Martensitic Transformation, Cambridge, Massachussets, USA, (1979}, pp. 1-11
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pero sin cambio en la composicién quimica de la matriz. Debido a que no es
necesaria una migracion atémica, la transformacion displaciva generalmente
progresa en una forma independiente del tiempo con un movimiento de la
interfase, entre las dos existentes, limitado solo por la velocidad def sonido® en el
material. Las transformaciones martensiticas son generaimente del segundo tipo y
se forman por enfriamiento rapido de una fase de alta temperatura llamada fase
‘madre” o austenita.

I.4.1 Temperaturas de transformacion

Todas las transformaciones de tipo martensitico tienen temperaturas
caracteristicas que definen los puntos de inicio y fin de la transformacién (ver
figura 1.4).

IManensia ur Ay TAunLnita

180 0

Temperatara

Figura I.4. Ciclo de transformacion martensitica

Las temperaturas Ms y M; corresponden al principio y al fin de la
transformacion directa: austenita—smartensita. De [a misma manera As y A;
estan definidas como el principio y el fin de la transformacidn inversa:
martensita—austenita. En las aleaciones metélicas estos cuatro puntos de
transformacion dependen esencialmente de la composicion quimica y de la
historia térmica que hayan sufrido las aleaciones.

El porcentaje de fase transformada, representado en el eje “Y" de la
figura 1.4, se obtiene generalmente integrando el pico de la entalpia de
transformacion (en DSC Calorimetria Diferencial de Barrido} considerando que
la fraccion de fase transformada es proporcional al calor desprendido durante
la misma. En ese contexto, la definicibn mas aceptada de la temperatura M,
corresponde al 10% de martensita transformada. Si observamos las

“IDEM 3
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temperaturas a las que ocurre Ms (100% martensita) podemos ver en la figura
|.5 que corresponde al rango entre 220° y 280° C para este caso.

0 100
o\o \MS )
> 20 | 1 80
== o
¢ a0 | ' 60 =
g ' : <
Loe0 40 7
= 80 o0 <

!

1oo'r 0
| ! I | | ]

175 225 275 326 375

Temperatura °C

Figura 1.5. Temperaturas para la transformacién martensitica de un acero de baja
aleacién (0.4% C})"

Asimismo, pueden utilizarse los valores de cualquier propiedad fisica
que sufra una discontinuidad durante la transformacién. Por ejemplo, en los
ensayos de resistividad eléctrica o bien del cambio en el flujo de calor a traves
del material (cambio en fa conductividad térmica) se pueden determinar las
temperaturas de transformacion. Una grafica en la que se usd el cambio en la
resistividad eléctrica para encontrar las temperaturas de transformacion se
muestra en la figura 1.6.

Resistencia
Electrica

Ausentita

o Martensita Tipicamenta 20°C

Cambio de
Longitud

0 Ms= Ternp. a ka que inicia ia Martensifa

M= Ternp. a la que lingliza la Martensita
Cambio de As= Temp. a ka que inicic [a Ausentila
Volumen Af= Termnp. Ala que finaliza fa Ausentita

Temperatura

Figura 1.6. Grafica tipica de una propiedad, como la resistividad electrlca en
funcion de la temperatura de transformacién martensitica'”

" Grange, R. A, and Stewart, H. M., Trans. AIME, Vol. 167, {1946), p. 467
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1.4.2 Clasificacion

Segun la amplitud de la histéresis las transformaciones ‘martensiticas
pueden ser clasificadas como de tipo brote (burst), o bien de tipo
termoelasticas.

Las transformaciones de tipo burst tienen una histéresis imporante
debido a que la deformacion producida durante la transicién es bastante
grande, segln se muestra en la figura 1.7 (a). Por otro lado, la rapidez de
transformacion puede alcanzar la velocidad del sonido dentro del material. El
acero es un buen ejemplo de este material presentando la caracteristica
mencionada.

Las transiciones termoeldsticas tienen una histéresis débil, lo que
explica el por qué son reversibles. Este crecimiento se realiza mediante una
sucesion de posiciones de equilibrio, en funcion de las fuerzas que estan
presentes: la motriz debido a la diferencia de energia libre entre las dos fases,
y la resistiva debido a la energia elastica almacenada y a la energia de Ia
interfase. La rapidez de crecimiento esta gobernada por la del enfriamiento. "

G G

A A
Ms Ms

Af Af

Mf Mf
As As

v
-

Y
|

(a) (b)

- Figura L.7. Tipos de transformaciones martensiticas
a) Transiciones tipo burst
b Transiciones termoelasticas

" Honeycombe, R. W. K_, *Steels-Microstructures and Properties’, London Edward Amnold, (1981), in A. K. Jena and M.

C. Chaturvedi, tbid, (1992)
“ Federzoni, L., “Elude d'un Acier InoxyDable & Memorie de Forme”, Thése: Sci: Inst. Nat. Sc. Appl. Lyon, (1993), p. 265
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1.4.3 Cinética

La transformacién de fase martensitica ocurre mediante dos pasos: la
nucleacion y el crecimiento subsecuente.

1. 4.3.1 Nucleacidn

La nucleacion es el conjunto de fendmenaos que preceden y conducen a
la aparicion del primer volumen de martensita a partir de la austenita. La
nucleacion se da por etapas sucesivas desde una de coherencia total hasta
otra de incoherencia, donde se forma una superficie entre la matriz y la nueva
fase.

La nucleacién homogénea corresponde a la formacion de los nucleos
de martensita dentro de la austenita, sin la ayuda de imperfecciones de red o
sitios de nucleacion diferentes a la austenita misma. En ia teoria clasica de la
nucleacion homogénea, la energia para activar la nucleacién proviene s6lo de
las fluctuaciones térmicas. Pero esta energia calculada es dos drdenes de
magnitud mas grande que las presentadas por las martensitas termoelasticas.
Es claro que la nucleacion debe ser heterogénea.

La nucleacién heterogénea necesita sitios de nucleacion preferencial,
donde la energia necesaria para formar un niclec es menor que la requerida
para la nucleacién homogénea. Los sitios de nucleacion preferencial pueden
ser las imperfecciones de la estructura de la fase austenitica.

Cohen considera que hay embriones preemstentes en la matriz y da las
condiciones de crecimiento de esos embriones'®. Este es entonces un modelo
de crecimiento. Desde el punto de vista del autor estos embriones consisten
en un elipsoide aplastado con una interfase semicoherente con la matriz,
constituidos de bucles de dislocaciones. Pero los embriones necesarios de
tamafo 60 nm (en el caso del Fe-Ni) nunca han sido observados, a pesar de
numerosos intentos en microscopia electrénica y topografia X.

Kajiwara demostro que en las aleaciones de Fe-Ni, Fe-Ni-C, Fe-Cr-C, el
acomodamiento de la deformacion plastica debida al cambio de forma en la
austenita es un paso primordial de la nucleacion. El reportd que las
dislocaciones por si mismas no participan como sitios de nucleamon favorable,
sino mas bien para acomodar plasticamente la deformacion.*

Easterling y Tholen consideran la interaccion elastica entre las
dislocaciones preexistentes y un germen de martensita. Estos grupos de
dislocaciones forman sitios de germinacion de martensita convenientes. Su
campo de deformacion puede relacionarse favorablemente respecto al campo

» Cohen, M., “Nucleation of Solid-state transformations of the Metallurgical Society of AIME", (1958), pp. 171-183
“IDEM7
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de la deformacién de Bain, y disminuir asi la barrera energética de la
germinacion. Aqui, las dislocaciones no participan en la transformacion mas
que a través de su campo de deformacién. Esos autores notaron que la
energia de deformacién del embrion disminuye por maclado durante su
crecimiento; posteriormente, éste se prosigue mediante un mecanismo de
deslizamiento de dislocaciones en la interfase. Aqui también el maclado
disminuye la energia necesaria.’”

Mas tarde Olson y Cohen propusieron una teoria a partir de los defectos
cristalinos de la matriz, donde la martensita aparece durante las etapas
sucesivas partiendo de un estado de coherencia total y llegando a un estado
de incoherencia. La primera etapa de falla es la disociaciéon de dislocaciones.
El volumen contenido en el interior de éstas se convierte en el germen de
martensita.'®

Recientemente, Guénin ha desarrollado un modelo de nucleacién de la
martensita basado en el concepto de “modo suave localizado”. La nucleacion
de la martensita tendria lugar en las zonas mecanicamente inestables,
situadas en la proximidad de los defectos de la red, siendo las dislocaciones el
principal tipo de defecto."’

Esos diferentes modelos presentan el importante papel que tienen los
defectos y particularmente las dislocaciones. Numerosos estudios se han
realizado, desde e! punto de vista experimental, con el fin de visualizar los
primeros estados de la nucleacién. Ultimamente se ha podido confirmar que la
nucleaciéon de la martensita es heterogénea y se lleva a cabo muy cerca de
sitios particulares (inclusiones, concentracion de dislocaciones, defectos de
superficie): S. Muto mediante microscopia electrénica en Fe-Pt, Saburi y
Nenno para la aleacion Ti-Ni-Cu, Jourdan y colaboradores para el Titanio en
topografia X."®

1.4.3.1.1 Caso particular en la nucleacion de una
particula de martensita

A continuacién haremos el analisis de los efectos y la manera como
nuclea una particula de martensita.

En el caso de una particula isotropica con una fase completamente
coherente y la matriz también isotropica, la energia de deformacion por
dilatacién es independiente de la forma. Es aplicable la siguiente relacion
(para las mismas constantes elasticas en la particula y en la matriz):

“ Easterling, K. E., Tholen, A, R., “The Nugletion of Martensite in Steel”, Acta Metall., Vol. 24, (1976), pp. 333-311

= Qlson, M., Cohen, G. B., “A Mechanism of Martensite Nucleation”, Metall. Trans. A, Vol. 7%, (1976), pp. 1915-1923

* Gueénin, G., Clapp, P. C., “New Developments of the Localized Soft Made for Martensitic Nucleation®, proceedings of
the Internationa! Conference of Martensitic Transformations, ICOMAT, Nava {Japan), {1986), pp. 171-179

» Jourdan, C., Gastaldi, J., Grange, G., “Heterogeneous Nucleation During the Titanium o"«<>[3 Transformation Studied
by Synchrotron X-Ray Topography”, Acta Metall., Vol. 36, N° 11, (1988), pp. 2979-2987
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Y&
Ag

= 1.19
= (1.19)

donde Y es el mddulo de Young, v es la relacion de Poisson, y ¢ es la
tension libre de deformacién para la transformacion lineal. Cuando la

deformacion por la transformacién no es forzada, entonces (AV/V) =3le,
donde AV es el cambio en el volumen molar hecho por la transformacion, y V
es el volumen molar del embrién.

Cuando toda la disgregacién & es tomada como deformacion:

e=5 (1.20)

entonces la ecuacién 1.19 puede ser escrita como:'®

y:zc(1+u)=9k/(1+3’i]=3k(1-zu) i

G
3(1-2v)k ,
G= m ii
P i
=37
G
v=[1-(2G/3k)|/[2+(26/3k)] iv

donde k es el modulo volumétrico, v es para una sustancia isotrépica
de 0.25 [aunque para la mayoria de los metales es 1/3, (0.33 para el acero al

carbon y 0.28 para los aceros inoxidables)] y donde G es el médulo elastico de
corte.

Y8 2G(1+v)d?

Ag, = = 1.21
& =10 l1-v ( )

donde G es el modulo elastico de corte.

Sustituyendo a v por 1/3 en la ecuacién anterior:
Ag, =4G6S’ (1.22)

Si la matriz es incompresible y la particula es blanda:

* Dieter, G. E., "Mechanical Metallurgy”, New York: Mc Graw Hill Book Co., (1976)
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3¥e?
Ag, == 1.23
& =201-20) (123)

Cuando Y y v corresponden a la particula. Si la matriz es blanda y la
particula es incompresible:

3y
Ag, =2 (1.24)

T 1+v

Cuando Y y v corresponden a la matriz, la ecuacion (1.24) puede ser
escrita como:

Ag, =6G8? (1.25)

Si hacemos la particula en forma de oblea elipsoidal* con un espesor de
2c y un radio a (ver figura 1.8) y si las constantes de la matriz y de la particula
son iguales, la energia de deformacién es dada por la expresion siguiente:?°

Yer | #(2-v)(c
4. [1 ][:(T—)(‘H (129

donde £ es la tension libre por deformacion cortante.

Eje

Mayor

Eje Mencr

Figura L.8. Oblea elipsoidal. *El elipsoide es igual a un esferoide generado por la
rotacion de una elipse alrededor de sus ejes.

»Russel, K. C., “Metallurgica Trans.”, Vol. 2, (1971}, p. 5
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Si se considera completamente coherente la austenita en un acero de
alto carbono, la energia de deformacion asociada con la transformacion
martensitica puede ser calculada, considerando que existiera una deformacion
constante de 0.2 y una expansién de 4%.

La energia total de deformacion es la suma de la energia generada por
la deformacion al dilatarse, mas la energia de deformacién por corte. La
tension libre lineal por la deformacion al transformarse es (0.04/3) y la tension
libre por la cortante de deformacion es (0.2/2).

Tomando Y=19.4 x 10'" dinas/cm® para ambas fases, v= 0.25 y
(cfa)=0.05, utilizando las ecuaciones 1.19 y 1.26:

Ag, =1.335 J/mo

En la etapa embrionaria la energia de superficie domina sobre la
energia libre total, ya que la particula es muy pequefia. Por lo tanto, el sistema
escoge las interfases coherentes con baja energia de superficie. Como las
particulas estan asociadas con la energia de deformacion que se incrementa
conforme crece el tamario de la particula, el sistema tiene tendencia a ocupar
el estado de minima energia libre. Por esto, los incrementos en el tamario de
las particulas tienden a reducir la energia de deformacion por la perdida de
coherencia. Con cierto tamafo de particula, ic o R la particula pierde
coherencia:

ol

[i{(v/n)ag, +8g,)+ 67|, >[iV/V)ag, +6ir, ]

donde los subindices 1 y 2 especifican la completa o incompleta
coherencia respectivamente, V es el volumen molar, N es el numero de
atomos por unidad de volumen y b es el factor de forma.

Cuando se liega al tamanio critico:

(V/N)(Agc +Ag‘)+b12"3y, =i (V/N)AgL +bi?y,

br,-7) ]

(V/N)Ag,\_ (1.27)

i, =

Sustituyendo la expresion por b de una particula esférica:

R,{ﬂﬁiﬁﬂ} (1.28)

Ag,
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asi el nucleo generalmente tiende a ser coherente.

La energia libre de formacién del embrion, AG es dada por:
AG = (4/3 nazc)[Agc + A(c/a)] +2ma’r (1.29)

donde la energia de deformacion por unidad de volumen es una
constante escrita como A(c/a). Ademas 4/3m’c es el volumen del embriony

ma® es su area. La energia libre de formacion, el tamafio y fa forma critica del
embrion, son obtenidos por:

(6aG/a)=(0aG/a)=0 (1.30)
entonces,
2.3

AG‘:?T:—’)’;— (1.31)
. 2y c

¢ = (1.32)
. 44

a =—(Ag332 (1.33)

Para el nucleo, por lo tanto, el embrion critico puede crecer por el
mecanismo de la transformacién martensitica, la cual no requiere de
activacién térmica; entonces, la proporcion de la nucleacion homogénea, es
dada por;

(1.34)

—AG'J

N= Nuexp[ T

donde N es el nimero de atomos por unidad de volumen y la energia
de activacion, AG' se calculd usando los valores convertidosen A, Ag.y 7.

El autor a que hacemos referencia® infiere que la nucleacion de fa
martensita es heterogénea debido a que sus calculos establecen un valor de

AG" =6x107eV(6x10° KJ/mole), la cual es aproximadamente 10° kT tiempos a

la temperatura Ms. La alta energia de activacion {(poco razonable) sugiere que
la nucleacion de la martensita es improbable.

= Shewmon, P. G., “Transformations in Metals’, New York: Mc Graw Hill Book Co., (1969)
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La formacién de la marensita isotérmica es controlada por la
nucleacion. La expresion para la nucleacion de la estructura lenticular es 1a
siguiente:

(d N, fdi)= N,vexp(- Q' /RT) (1.35)

donde N, es el nimero de nlcleos o placas de martensita por unidad de
volumen, Ny es el numero de sitios de nucleacién por unidad de volumen, v
es la frecuencia de vibracion, y Q' es la energia de activacion para la
nucleacién. Haciendo N, igual al nimero de sitios de nucleacién por unidad
de volumen, inicialmente presente en la fase madre conforme la
transformacion progresa, se ha demostrado que en la parte de la matriz donde
se forma un primer embrion de martensita si%ue después la formacion de todo
un conjunto de embriones de un mismo tipo. 2 Por lo anterior se presume que
los sitios de nucleacion son creados en la region con disturbio alrededor de la
placa de martensita. Este es conocido como el efecto autocatalitico, que es el
responsable de la nucleacién adicional, el cual se incrementa a medida que lo
hace la fraccion de volumen de la martensita.

Poniendo a los sitios adicionales creados por unidad de volumen a
partir de la austenita PY donde P es el nimero de sitios creados por unidad
de volumen de la martensita (factor autocatalitico) y Yes la fracciéon de
volumen de la martensita, el nimero de sitios creados por unidad de volumen

de la fase madre es (Y/Y ) donde Y es el promedio de sitios lenticulares; por

lo tanto, el nimero de sitios de nucleacion por unidad de volumen de la
martensita esta dada por:

N, =+ PY-(Y/Y)[1-Y] (1.36)

Sustituyendo en la ecuacion 1.35 la relacion de nucleacion sera:
. (dN 1 1
y(EY ) Laarp-Dpestoen o
el =5 = v P -7 Pexel- 0/ RT) (137)

Los parametros Y, N,, ¥ y N pueden ser medidos experimentalmente,
N; se puede calcular cuando se trata de particulas pequenas (107 cm™), por lo
cual los parametros restantes P y Q* necesitan determinarse con la razén de
transformacion:

dy/ =(dNn d{]V (1.38)

«Pati, S. R, and Cohen, M., “‘Acta Metallurgica”, Voi. 19 (1971), p. 1327
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donde ¥ es el volumen del cuerpo martensitico cuando la fraccion Y
torna el valor adecuado y tiene la temperatura de reaccion. En la aleacion Fe-

Ni-C ha sido reportado el valor de ¥ ** el cual permanece independiente de Y y
de la temperatura de reaccién. Por lo tanto, toma un valor igual al de V' ; sin
embargo, hubo una correccion cuando se hicieron muchas mas mediciones

para demostrar que v si es una funcion de Y, tal como lo sefiala la ecuacion
(1.38), para la reaccion de temperatura. Asi:

v =(aY/dN,)=d(N,V)[dN, =V + dV]dInN, (1.39)

en la cual ¥ puede ser calculada a partir de los datos experimentales

de V.

Sustituyendo en la ecuacion (1.38) las ecuaciones (1.37) y (1.39):
| _ —
(dy/ar) = {Ni+ y( P——-V—H[l - YWV exp(— Q*/RT) x [V +dV[dInN,](1.40)

donde todos los parametros Py Q* son conocidos.

La ecuacién 1.40 puede ser numéricamente integrada para obtener
valores de P y O* por la curva apropiada con los datos de la fraccion de

volumen. La figura 1.9 muestra que el valor apropiado es muy bueno con un
O* de 42 KJ/mole y un factor autocatalitico P=10'%m?. Estos valores

pueden ser sustituidos en la ecuacién 1.37, para calcular la proporcién de
nucleacion.

Porcentigje de Martensita

~ Calculado
1 1 1
20 25 W 35

Tiermpo/min

Figura 1.9. Curvas de transformacién experimental y calculado para la aleacién
Fe-24Ni-3Mn a varias temperaturas de reaccién { en los calculos, P se
da en sitios por cm® y Q* en KJ/mole }**

 Mc Murtie, D. G. and Magee, C. L., “Met. Trans.", Vol. 1, (1970), p. 3185

* Mafiosa, L., Planes, A., Rouby, D., Flgischmann, P., Mac Quen, J. L. and Morin, M., “On the Origin of Acustic Emission
During Thermoelastic Martensitic Transformations”, Proceeding of the European Conference on Martensitic
Transformation in Science and Technology, Bochujm {Allemagne), (1989), pp. 313-318
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A la fecha, aln no queda bien establecida |a naturaleza de cada sitio de
nucleacion. Se ha postulado que es posible crear estructuras similares a la
martensita en pequefias regiones de la fase madre por la interaccion de las
dislocaciones; por ejemplo, el plano de corte mas adecuado en la familia de
los cristales Fcc en los planos {111} con las direcciones <112>. El hecho
anterior puede generar, de esta manera, una estructura similar a la Bce. Asi,
cada regién puede cambiar su estructura formando un arreglo interfasal,
asumiendo la forma esferoidal.

Es probable que el embrién sea capaz de tener un espontaneo
crecimiento que sea el que empuja las dislocaciones hacia un tamafio critico.

1.4.3.2 Crecimiento

El periodo de desarrollo y propagacion de la martensita, una vez
formados los primeros gérmenes, se realiza por el movimiento de interfases,
algunas veces muy lentos y otras muy rapidos. Mediciones de emision
acUstica han mostrado que durante un enfriamiento lento las interfases
progresan con saltos muy rapidos, ain si la velocidad global aparentemente
es débil.?® Tal parece que la velocidad maxima de propagacién de las
interfases es una fraccion importante de la velocidad del sonido: 60% de esta
velocidad por ejemplo en aleaciones de Cu-Zn-Al.

La correspondencia estructural de la austenita FCC y la martensita bct
puede ser escrita como:

[001] .,1001],,,,[110] I[100],, y [t10]If010],

Una rotacion de 45° de los ejes [001]rcc hace que éstos se muevan
hacia los de la martensita.

Sin embargo, la proporcion (c/a) =+/2 es mucho mayor que la bct en Ia
martensita (ver figura 1.10).

“IDEM 22
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(c/a)=1.04

Fig. 110
(a) La celda unitaria bct se obtuvo por el movimiento de ejes en la
estructura FCC, los puntos negro simulan el carbén
(b) Celda unitaria bct de la martensita®

De lo anterior se puede deducir que si la estructura Fcc es comprimida
a través de la direccion [001]y ligeramente expandida en las direcciones [liO]

y [110], se puede transformar ésta en una bct.

Esto se denomina “distorsién de Bain"?’ y explica que para que se
genere una estructura nueva es necesario gue los atomos tengan una posicion
que no se salga del plano cuando la deformacién ocurre. Asi, la nueva
estructura puede ser producida por simple cizalladura a traves del
deslizamiento o por medio de torcedura que genera planos sin distorsion y sin
rotacién.

1.4.3.2.1 Proceso atomico en la interfase

La transformacién de la interfase enlaza a la fase madre con la nueva.
Como esta interfase no es estatica, los atomos se mueven de una manera
cooperativa para producir asi la martensita que va acompariada del cambio de
forma correspondiente.

Anteriormente se especificd que la nucleacién con el crecimiento
genera interaccion de dislocaciones que obstaculiza la continuidad en su
movimiento (ver figura 1.11).

» Bain, E. C. and Paxton, H. W., "Alloying Elements in Steel”, ASM, {1966}, p. 34
¥ |DEM 26
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Linea de dislocacion

Figura 1.11. Representacién esquemética de la estructura de interfase en la
austenita®™

Del movimiento de las dislocaciones resulta el avance de la
transformacion de la interfase. Cada estrato corresponde a un planc {111} de
Fcc. Los estratos son distinguibles sobre las bases de la posicion atémica con
respecto a los estratos vecinos. La secuencia de los estratos es descrita
como, abc, abc... Si se tratara de una celda hexagonal, la secuencia seria ab,
ab...

1.4.3.2.2 Cinética del crecimiento

Se relaciond con anterioridad a la velocidad de crecimiento de la
martensita con la velocidad del sonido (1/3). Se dijo también que el embridén de
martensita se agranda rapidamente, que el tamafno de la zona lenticular esta
determinado por los obstaculos en el crecimiento (limites de grano, sublimites
y otras placas de martensita en crecimiento), lo anterior hace que la matriz
pierda coherencia. Cuando el promedio de energia libre para el crecimiento es
moderado, las zonas lenticulares dejan de crecer.

Conforme la martensita se incrementa la fase madre es dividida en
pequefias regiones incluidas dentro de la misma zona, de manera que su
tamafio es cada vez menor a medida que la transformacién progresa
(fendémeno de Burst). En la figura 1.9 se describid la derivacién entre la
fraccién de volumen isotérmica de la martensita con respecto al tiempo. El
incremento inicial en la razén de transformacion es atribuido al efecto

“Wayman, C. M., in "Phase Transformations in Ferrous Afloys”, A. R. Marder and J. |. Goldstein, Eds., AIME, (1984), p.

54
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autocatalitico. Conforme la transformacion progresa, el decremento en la
magnitud de V genera un (P— I/V)negativo. Consecuentemente la relacion
de transformacién en esta etapa tiende a caer.

La fraccion de volumen de la martensita atémica es una funcién de la
temperatura a la que la muestra es enfriada. A baja temperatura la fuerza
dirigida es alta y el nimero de nucleos también lo es. Si se considera que el
incremento en el nimero de nacleos por unidad de volumen de la austenita es
proporcional a la fuerza direccional (energia libre negatlva) entonces:

dN', = —kd{AG) (1.41)

donde N', es el numero de nucleos por unidad de volumen en la
austenita y k, es una constante. El incremento en la fracciéon de volumen de la

martensita dy es dado por el producto del incremento en el nimero de nucleos
por unidad de volumen de la muestra y en el volumen promedio V' de los
bloques de martensita. El volumen en la fase madre es (1-Y):

dy=(1-Y)dN', V (1.42)

donde la ecuacion (1.41) y escribiendo (d(AG)/dT)dT por d(AG), y
considerando que y=Y:

ay
W=—k4V[d(AG)/dT]dT (1.43)
La ecuacion anterior puede ser integrada dando la dependenma de la

temperatura de V', asumiendo que V es una constante ¥ =V . Por lo tanto, la
integracioén de la ecuacion 1.43 para 7= M, donde Y=0y T nos da:

In(1- ¥) = ~k,V(dAG/dT) M, - T) (1.44)

La grafica log(1-Y) contra (M_\_—T) en la figura 1.12 muestra la validez

de la ecuacion cinética. La ecuacidon 1.43 y la figura senoidal .12 son
consistentes con la relacidon derivada de la ecuacion 1.44.

¥ = 1-exp|-Vk,(dAG/aTY( M, - T)] (1.45)

* Magee, C. L., “Phase Transformations”, ASM, (1970}, p. 115
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Fig. 1.12. Informacién respecto a cinco aceros graficada de la ecuacion 1.44%°

La cinética de transformacion general puede ser alterada
considerablemente por la deformacion plastica, también por los esfuerzos
aplicados y por la proporcién del tiempo para una temperatura de
transformacion. La deformacidn plastica de la matriz incrementa la relacidén de
nucleacion; por lo tanto, se incrementa la fraccion de volumen de martensita
para una temperatura dada e induce la formacion de esta fase, por debajo de
la temperatura Ms. Sin embargo, después de una ligera deformacion plastica,
los defectos creados en la matriz pueden obstruir el crecimiento de las zonas
lenticulares y reducir la temperatura Ms.

Finalmente senalaré que la prediccion del inicio de la transformacion
martensitica tiene mas de cincuenta afos y aun hoy en dia este aspecto sigue
impreciso.

En 1946 Grange™' propuso la ecuacion siguiente:

Me('F)=1000-(650x%C)-(70x%Mn)-(35x%Ni)-(70x%Cr)-(60x%Mo)

Después Steven® sefiald que para un acero de alto carbdn o con
aleacion, la proporcion era:

Ms(°C)=561-474(%C)-33(%Mn)-17(%Ni)-1 7(%Cr)-21(%Mo)

En 1982 Leslie®® considerd al nitrégeno y el cobre junto con los otros
elementos, como sigue:

* |DEM 26

" Grange, R. A. and Stewart, H. M., Metals Technology, (1946)

» Gleven, W. And Haynes, A. G. J. Iron Steel Inst,, pp. 183-349, (1956)

» | pslie, W. C. “The Physical Metallurgy of Steels”, McGraw-Hill, p. 336, (1982), 1SBN 0-07-066385-8
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M(°C)=561-474(%C)-33(%Mn)-17(%Ni)-17(%Cr)-21(%Mo)

En 1982 Leslie®® considerd al nitrdgeno y el cobre junto con los otros
elementos, como sigue:

M;(°C)=502-810(C)-1230(N)-13(Mn)-30(Ni)-12(Cr)-54(Cu)-46(Mo)

Al tocar este tema es conveniente cerrar los comentarios indicando que
también la deformacion plastica puede iniciar fa transformacion martensitica,
ésta se denota como Md la cual indica igualmente el grado de deformacion
con el que se da. Por ejemplo, Mds que senala que hubo una deformacion
verdadera de 0.30 para obtener un 50% de la transformacion. Angel** propuso
que Md se calculara de la misma forma que lo hicimos para Ms de |la manera
siguiente:

Mdao(°C)=413-462(C+N)-9.2(Si}-8.1(Mn)-13.7(Cr)-9.5(Ni)-18.5(Mo}

» | eslie, W. C. “The Physical Metallurgy of Steels”, McGraw-Hill, p. 336, (1882), ISBN 0-07-066385-8
* Angel, J., J. Irson Steel Inst,, (1954), pp. 177-165
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Capitulo Segundo Fundamentos para los
Aceros de Doble Fase

CAPITULO
SEGUNDO

FUNDAMENTOS PARA LOS ACEROS
DE DOBLE FASE

En este capitulo se comentaran diferentes aspectos que fundamentan el
uso de los aceros bifasicos; se abordara la clasificacion mas importante y se
explicara el manejo y el control de la doble fase.

I1.1 Tipos de aceros de doble fase mas importantes

La doble fase en los aceros puede estar constituida principaimente de la
siguiente manera: ferrita-perlita, ferrita-martensita y ferrita-austenita. En este
trabajo se considerara principalmente a la pareja ferrita-martensita, pero antes nos
introduciremos en el tema conforme fue evolucionando; es decir, primero se
explicara la doble fase en los aceros al carbono, después en los aceros de alta
resistencia baja aleacion (HSLA, High-Strenght, Low-Alloy), hasta llegar a los

inoxidables.
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I1.1.1 Aceros al carbon de doble fase

Cuando se empezd a tocar el tema de los aceros bifasicos hubo un
gran interés, debido a que mostraron una mejor formabilidad, mayor
resistencia y un menor costo, principalmente en productos laminados.

Los detalles estructurales consistieron en islas de martensita dentro de
una matriz ferritica; ésta fue desarrollada con el calentamiento en la region
a+y con un enfriamiento brusce que promovia la transformacion de la
austenita en martensita y con su respectivo revenido, para proporcionarles la
ductilidad que requerian. Estos aceros se caracterizaron por un bajo limite de
fluencia y un rapido endurecimiento por trabajo.1

El bajo limite de proporcionalidad es originado por los esfuerzos
residuales que surgen a raiz de la transformacién de la austenita en
martensita y un elevado exponente de endurecimiento por deformacion, es
tipico de las aleaciones que contienen una dispersion de particulas
relativamente duras (M) dentro de una matriz blanda (o).

I1.1.2 Aceros HSLA bifasicos

Los aceros HSLA? pueden ser producidos por rolado en caliente con un
rango de 290-550MPa en su resistencia a la fluencia y 415-700MPa en su
resistencia ultima a la tension.

Los mecanismos por los cuales estos aceros logran el comportamiento
anterior son:

1. El refinamiento de grano

2. Precipitacién

3. Subestructura de dislocaciones

4. Fortalecimiento por solucién sélida
5. Envejecimiento por deformacion

Las condiciones anteriores pueden implicar:

1. El apoyo en la microaleacién (con la presencia de carburos y
nitruros)

2. Control del rolado

3. Control del enfriamiento, y

4. Control en la forma de las inclusiones

'Bailey, D. J. y R. Stevenson, Met Trans. A. 10%47 (1979)
* High-Strong, Low-Alloy Steel and High-Strength Intermediate Manganese Steel, AISI Steel Products Manual (1957)
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Los aceros HSLA fueron popuiares en los anos 50's, fecha en la que el
niobio tuvo un precio accesible; con la adicién de este elemento se pudo
controlar el tamario de grano. Por otra parte, controlando también el contenido
de carbén fue posible obtener chapas con estructura bainitica en el proceso
de rolado en caliente.

Los aspectos anteriores tuvieron influencia para incrementar el rango
en el limite de fluencia entre 450 y 800 MPa. Las condiciones de enfriamiento
fueron igualmente controladas reduciendo la temperatura para el inicio de la
transformaciéon bainitica Bs. Las modificaciones a la composicion quimica
fueron propuestas por Steven® de la manera siguiente:

B.(°C) =830 - 270(%C) — 9% Mn) — 37(% Ni) = T(%Cr) — 83(% Mo) (2.1)

La temperatura para una transformacion bainitica de 50% (Bso) y para
una completa transformacion (Bj) tienen un comportamiento lineal con
respecto a ta temperatura de inicio Bs, como sigue:

Bsp(°C) = B, - 60
B,(°C)=B, 120

La eleccion de los elementos de aleacion para cbtener la resistencia y
la temperatura de transformacion deseadas se basoé en: el costo del acero, la
resistencia esperada, su soldabilidad y la formabilidad que se requeria; los
gltimos tres aspectos estan directamente relacionados con un bajo contenido
de carbon. Los aceros HSLA con mejor tenacidad fueron aguellos que
tuvieron una estructura con bainita superior.

Hubo interés por desarrollar los aceros HSLA de doble fase; una
aleacion tipica fue la que contenia 1.5%Mn y 0.5%Si y una adicién de V. Las
laminas fueron roladas en caliente y luego en frio, posteriormente se
sometieron a un recocido continuo de 760°C en donde existian la austenita y
la ferrita de manera que las islas de austenita se podian transformar en bainita
inferior o martensita, generando particulas duras en una matriz de ferrita.’

El comportamiento mecéanico de estos aceros se apega a la regla de las
mezclas como lo muestra la figura I1.1.

“Steven, W. y A. G, Hynes, J. Iron Steel Inst. 183:349 (1956}
“Irvine, K. J. y F. B. Pickering, J. lron Steel Inst., 201, 518 (1983)
s Speich, G. R. y R. L. Miller, “Structure and Properties of Dual-Phase Steels”, AIME, Warendale, Pennsylvania, p. 145

(1979)
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co = 50.5 + 1.5 (%FV) +1.2(d %)
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Fig. I.1. Efecto De la fraccién de volumen de martensita mas bainita inferior
sobre la resistencia a la tensién de un acero HSLA de doble fase®

En esta figura se aprecia que la resistencia a la tension esta
relacionada con la fraccién de volumen de martensita FVM; indirectamente se
puede decir que este comportamiento esta relacionado con el contenido de
carbon de la misma.

Otras caracteristicas de gran interés sobre estos aceros se refieren a la
parte plastica que se ubica entre un bajo limite de fluencia y la resistencia a la
tension. En esta zona se puede observar una fluencia continua junto con una
alta relacidén de endurecimiento por deformacion (n), y una amplia
deformacion uniforme.

El acero a que estamos haciendo referencia presento 6,=370MPa vy
0,=665MPa, ademéas de una deformacion uniforme de 22%. Los citados
autores7, reportaron que en éste no se dio la relacion c=Ke" cuando se

graficaron los datos logo contra logk. Los valores de n decrecieron conforme
se incrementod la deformacién. Para el rolado en frio hubo un valor adverso
que fue R de uno o menos (R lo definiremos mas adefante como valor de la
anisotropia normal).

~Bucher, J. H. y E. G. Hamburg, SAE Trans. 86:730, SEC. 1 (1877)
“IDEM 6
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Sobre estos aceros se encontré que endurecen rapidamente conforme
transcurre la deformacion, lo que se explica como una consecuencia de la
dispersion de la fase dura en la matriz blanda, es decir, por la presencia de
esfuerzos residuales a! obstruir con los precipitados el movimiento de las
distocaciones que surgen con la deformacion.

Finalmente, hay reportes en los que se indica que después del
conformado es posible incrementar oy de los aceros HSLA de doble fase si se
revienen entre 300 y 400°C.

I11.1.3 Aceros duplex inoxidables

Mas adelante, en este mismo capitulo, particularizaremos sobre los
aceros o—y; sin embargo, en esta parte introductoria diremos que en los afos
60’'s se hablaba de éstos como sigue:

En primera instancia, al tocar este tema estamos dentro de los aceros
inoxidables que a grandes rasgos eran clasificados como ferriticos,
austeniticos y martensiticos.

Sobre los aceros diplex se mencioné que eran superiores a los
austeniticos; esta superioridad se refiere al hecho de que su esfuerzo a la
fluencia es dos veces superior a la de los aceros tradicionales si el tamafio de
grano es suficientemente fino (3 a 10 um). Hay algunas aleaciones que tienen
un comportamiento superplastico a temperaturas cercanas a los 950°C?, es
decir, alcanzan una deformacion en tension de aproximadamente 500%; otra
ventaja es su resistencia a la corrosion con respecto a los aceros austeniticos,
ya que los duplex resisten mejor la corrosion por esfuerzo. Ademas, estos
aceros tienen buena soldabilidad y menos problema de corrosion
intergranular.

Las ventajas anteriores tienen como contrapeso algunas desventajas
que desde luego se estan tratando de minimizar para hacer que los aceros
daplex brillen sin ninguna mancha. Tales desventajas son: la susceptibilidad
de desarrollar las fases o' y o, algunas dificultades para el trabajo en caliente
y en sus origenes (los afios 60's) la falta de suministro.

En un principio estos aceros tomaron la misma nomenclatura que la de
los aceros inoxidables tradicionales. El duplex tipo 329, por ejemplo, es
predominantemente ferritico, su contenido de cromo es aito (26%), el niquel
es bajo (4%) con un poco de molibdeno (1.5%); una aleacién base-austenita
(Uranus 50) contiene 21.5%Cr, 7.5%Ni, 2.5%Mo y 1.5%Cu.

Este acero duplex tipo 329 tiene un ¢, =435MPu a la temperatura
ambiente, comparado con 214 MPa del tipo 304, la resistencia a la fluencia se

“Hayden, H. W., R. C. Gibson, H. F. Merrick, y J. H. Brophy, “Trans. Am. Soc. Met.” 60:3 {1967)
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incrementa conforme lo hace el contenido de ferrita. El incremento en la
resistencia no se habia podido analizar usando la ley de las mezclas,
probablemente porque no se tenia claro el concepto de los esfuerzos
inducidos por la transformacion de los granos de austenita. La mayor
resistencia se da cuando hay entre 70 y 80% de ferrita y decrece con el
incremento hasta el 100%.

Lo anterior se atribuye a fa gran proporcién de endurecimiento por
trabajo de la austenita, fa cual tiene un menor limite de fluencia comparado
con el de la ferrita.®

Si la aleacién permite desarrollar un acero predominantemente ferritico,
éste tendra por lo tanto un comportamiento fragil debido a las temperaturas de
transicién que se delatan en un ensayo de impacto, lo que es mas notorio con
una fractura duictil en los de austenita.

El alto Cr de los aceros inoxidables duplex y la segregacion de este
elemento en los granos de ferrita los hace fragiles, especialiente cuando son
enfriados lentamente entre los 300 y 550°C. Como ya se indico, la fragilizacidn
se da por la formacién de la fase o/. Nuevamente, se da el caso de que a
temperaturas entre 550 y 950°C puede ocurrir una severa fragilizacion por la
aparicion de la fase o (la temperatura en donde hay mas probabilidad de que
aparezca esta fase es a los 700°C). Otro factor que acelera la precipitacién de
la fase o es la tradicional manera de trabajar en caliente a los aceros
inoxidables.

Para deformar en caliente a los aceros inoxidables base-ferrita, se
recomienda primero trabajarlos en lingote en su fase ferrita y ai final de esta
etapa descubrir la doble fase teniendo cuidado de que los granos de ferrita no
crezcan.

I1.2 Manejo y control de la doble fase

En este subcapitulo mostraremos, primero, la manera como intervienen los
diagramas de equilibrio binarios y terciarios en la explicacion, cuantificaciéon y
control de las fases que integran a la estructura dual.

11.2.1 Doble fase ferrita-martensita

En la figura |.1 y en el comentario que respecto a ésta hacemos, estan
las bases para cuantificar las fases presentes. Nuestro interés radica en la
presencia de la austenita ya que ésta, al absorber carbono y después ser
sometida a un enfriamiento brusco, se transformara en martensita.

*Hayden, H. W. y S. Floreen, Met. Trans., 4:561 (1873)
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Producir una mezcla de martensita en ferrita a fina escala se puede
lograr mediante trabajo en caliente, o bien por medio de un recocido
intercritico entre Acy y Acs. Ambos procedimientos deben considerar el
surgimiento de las fases a+y en la proporcién que se requiera, y despues el
material debe ser sometido a un enfriamiento brusco. La figura I1.2 nos puede
dar una idea de la importancia que tiene la temperatura y la velocidad de
enfriamiento para lograr la estructura deseada.

a + Perlita Martensita
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Fig. I1.2 Produccién de la doble fase ferrita-martensita en donde se aprecia que
ésta depende del tratamiento térmico al que el acero es sometido.

[1.2.1.1 Ubicacion de las lineas Ac; y Ac;

El carbono y los elementos de aleacién afectan de diversas formas la
transformacién de la austenita. La posicion que tengan las lineas solvus Ac y
Acs (ubicadas en la Fig. 1.1 como A; y A3) nos permitira establecer el calculo
preciso del contemdo de ferrita y martensita bajo ciertas condiciones de
temperatura. Andrews'® sugirid, mediante dos ecuaciones, la ubicacion de las
lineas a que hacemos referencia, de acuerdo con la composicion quimica,

como sigue:

~ Andrews, K. W., J. lron Steel Inst., 203:721 (1965)
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Ac,(°C) = 723 = 10.7(Mn) — 16.9(Ni) + 29.1(Si) + 16.9(Cr) + 290(4s) + 6.38(W)
con una desviacién estandar de 11.5 en un lote de 196 muestras.
Ac,(°C) =910 - 203V%C — 152( Ni) + 44.7(Si) + 104(V) + 3 1.5( Mo) + 13.1(#)

con una desviacidn estandar de 16.7 para una muestra de 155
probetas.

Los efectos de otros elementos sobre Acs son dados por los factores de
adicion

~[30( Mn) + 11(Cr) +20(Cu) — 700( P) - 400(4/) — 120( 4s) — 400(77)]

aunque estos factores no son estadisticamente significativos, son
obvios los efectos del P, Al y Ti sobre la estabilizacién de la ferrita.

Reduciendo la temperatura Acs con los elementos que estabilizan Ia
austenita, los sobreenfriamientos seran menores, de tal forma que es posible
manejar las fuerzas que surgen con la transformacion de la austenita a una
temperatura mayor. El efecto antes explicado incrementa el endurecimiento
de la martensita.

Sobre las mismas bases, los elementos que incrementan la
estabilizacién de la ferrita son también opuestos hacia el sobreenfriamiento.
Con esto, nosotros esperariamos un menor endurecimiento; sin embargo, hay
otros factores que no concuerdan con esta hipétesis, ya que los elementos
estabilizadores de la ferrita tienden a ser segregados entre la interfase de la
austenita cuando ésta se esta transformando, lo que produce una gran
estabilizacion de ésta. La transformacion de la austenita es demorada por la
difusién de los solutos. Otro factor que detiene la transformacion es el
agrupamiento de la precipitacion de solutos sustitucionales e intersticiales los
cuales son arrastrados por el avance del limite en Ia interfase y-c.

Ya mencionamos que la composicién influye en el crecimiento de fa
austenita, y que la cantidad y+o. es proporcional al tiempo en el gue la muestra
es sometida a un recocido intercritico. A continuacion senalaremos el
razonamiento que Wycliffe'' expone ante una composicion terciaria y otra
cuaternaria.

“Wicliffe, P., G. R. Purdy, y J. D. Embury, “Austenite Growth in the Intercritical Annealing of Terciary and Quaternary
Dual-Phase Steels”, Mettalurgy and Materials Science, Mc Master University, Hamilton O. Canada
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11.2.1.2 Caso terciario Fe-C-Mn en la austenita

Las consideraciones siguientes se tomaran en base a un recocido que
dara como resultado el surgimiento de la ferrita mas la perlita, las cuales son
formadas mediante las condiciones de recocido intercritico que parte del
surgimiento de y en a.

Se supone que el contenido de carbono en o es insignificante y que el
contenido del mismo elemento en y es suficiente para tener una composicion
eutectoide C°. El tiempo para que la austenita se transforme en perlita

tambien se toma como despreciable (este tiempo es importante sélo cuando
se trata de recocidos en ciclos continuos o en situaciones donde la perlita
iniciaimente requiere al manganeso entre ésta y los carburos). En nuestro

caso el Mn se considera con una distribucién uniforme a C; | igual tanto en o
como en y. En la figura siguiente (I1.3) se aprecia esquematicamente en el
inciso (a) el crecimiento inicial de la austenita con la composicion eutectoide
C/. En el inciso {b) se observa el perfil de concentracién del carbono; en
cambio, respecto al manganeso se muestra que la concentracion es uniforme.
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Fig. Il.3. Crecimiento de y dentro de los granos de «.
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Se puede apreciar, con lo anterior, que la reaccion es controlada por el
volumen sometido a difusién. De acuerdo con el diagrama de fase, se
respetan los equilibrios para las lineas solvus.

Si los coeficientes de difusion para el Fe, C y Mn son conocidos (ko, ki Yy
k, respectivamente), la otra concentracion de la interfase puede ser expresada
en términos de la concentracién de carbono en la austenita Cy, como sigue:

T = a4 bC, (2.2)
Ce = ky(a +bC,) (2.3)
donde

l_ka — ko_kl
a =Tk, Y b= ky—k,

Para simplificar los calculos posteriores se considerara la concentracion
de carbono como cero; asimismo, el coeficiente de distribucién se tomara en
cuenta como constante con respecto a la composicidon, lo que hace que
lleguemos a los limites de fase lineales sobre la isoterma de la figura 1.4 (c).

El proceso puede ser considerado en dos etapas: una en donde la
difusion del carbono controld la etapa del crecimiento acompafiada por una
insignificante distribucién del Mn dentro de la austenita, seguido por otra etapa
donde la distribucion de éste (Mn), es proporcional al crecimiento que se da a
partir de a con un control en la difusion del mismo (el estado de difusion
controlado para el carbono puede ser subdividido en un estado parabolico y
otro logaritmico).

11.2.1.2.1 Crecimiento inicial

Durante la primera etapa la linea solvus de equilibrio describe fa
composicion de la interfase con algunos cambios insignificantes. Esta posicion
es Unicamente definida para tal punto de analisis con la ayuda de las
ecuaciones gue sefialan la velocidad de difusion, tanto del Mn como del C.
Este se tratd cuantitativamente en la primera etapa del referido intento para
explicar el crecimiento de la austenita, y posteriormente con la forma
cualitativa de acuerdo con la figura [1.4; en ésta se aprecia que al tener valores
iguales en ia velocidad de difusion para el carbono y el manganeso, el
gradiente de concentracién del ultimo elemento sefialado puede exceder en
10% el gradiente de concentracion del carbono.
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Fig. Il.4. El crecimiento de la austenita y la difusién del carbono. En los incisos
(a) y (b} se esquematiza la variacion de C;, C,' y C; (y,CZ’ :C;’) a

través del crecimiento y en los incisos (c) y (d) se representa parte del
diagrama Fe-Fe,C.

La figura |1.4 muestra el perfil de la concentracion de carbono y de
manganeso despues del inicio en el crecimiento de la austenita. Para ambos,
la velocidad de interfase se da respecto al flujo encontrado en ésta;
asimismo, fos valores de “J” y la diferencia de concentracién a la interfase Ac
son considerados en la expresion:

d J
xu - 2 (24)
dr | |Ac,
‘]I
=|— 2.5
e (2.5)
donde el flujo es dado por la primera Ley de Fick:
dc
J=D— 2.6
J Ddx (2.6)
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D. es burdamente 10* mas grande que Dw,, de tal forma que los dos
valores para la velocidad de la interfase son iguales. El bajo coeficiente de
difusion para el manganeso debe ser compensado con el gradiente de Mn en
la ferrita, considerando el balance de masa para el manganeso, ver figura .4
{b) (el area negativa de la espiga en o debe ser igual al area del rectangulo en
Y). Asi, vemos que es insignificante la distribucién del Mn en el estado inicial

(C;’ = C{) , lo cual corresponde a la posicion “S" en la figura 11.4 (c).

La linea de enlace "S" es comparada, en la figura 1.4 {d), con una linea
de enlace del paraequilibrio (es una forma de equilibrio donde la energia es

minimizada), por lo cual tenemos C} =C; = C; en la que la distribucion del Mn

no ocurre (este comportamiento nos lleva generalmente a considerar una baja
concentracién de carbono en la austenita).

I1.2.1.2.2  Crecimiento con distribucion de manganeso

Después de que el carbono llega a tener una actividad uniforme a
través del material, como lo describe la figura 1.5 (a), la reaccién producira
una difusion controlada de Mn. Antes del crecimiento de la austenita no es
posible la concentracién de carbono en-ella, ya gque en esos momentos es

reducida a C; como en la figura I1.5 (a)

(a) (b)

(c)

Fig. I.5. Crecimiento de la austenita.
a) Mientras y crece, el contenido de carbono se reduce C,| — C,
b) Congelamiento del contenido de Mn con respecto a la interfase
c) Relacion de |, con C; con CY
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Lo que se aprecia en la figura anterior es un cambio en la composicion
de la inferfase que corresponde a las lineas del inciso C, moviéndose desde
“S" hacia “P" {el contenido de carbono de la austenita C; decrece de esta
forma). Como la difusién en y es menor que en a, se considera que el
movimiento de la interfase deja atrds al manganeso; se sefala que la
composicion de equilibrio y esta en funcién de la distancia.

El balance de masa de carbono C, hacia la posicién de la inferfase X,

es!

C == (2.7)

b

Si combinamos la ecuacién 2.1 dada para C] como una funcién de
posicion Cj[x], tenemos:

C{[x]:a+b$ (2.8)

Considerando al comportamiento en la difusion del Mn en o como un
triangulo con base “F", se pudo calcular F para una posicion de la interfase
dada con el uso del balance de masas para el Mn, como sigue:

[ (calx]—c)a = 4 (cs-c3) (2.9)

donde f es usado para determinar la magnitud del gradiente de
concentracion de! Mn en a. Combinando este comportamiento con los
expresados en las ecuaciones 2.6 y 2.4 tenemos los componentes de la
velocidad en la interfase, considerada por el flujo en la ferrita:

;-G (dx )"
e _(cr_co) == 2.10
Dy === - (2.10)
Combinando las ecuaciones 2.9 y 2.10 se puede determinar

de, N L - : .
("JF) como una funcion de posicion. El gradiente del Mn en y determina el

flujo en esta fase, el cual tiende a reducir la velocidad en la interfase; la

: dx
velocidad neta en la interfase (7) es la suma de los componentes de flujo

tanto en . como en vy.
a
dx, dx,, dx,, 4
a —\a ) T\ (2.11)
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donde

dx )7 . (dC{[x]J

—= = —_— 12
( dt b; dr (2.12)

J' es derivada de la ecuacion diferencial 2.8, usando la primera Ley de
Fick:

J7= D] (f’cf d,i]) (2.13)

El flujo en la austenita contribuye fuertemente al crecimiento de ésta,
con la consiguiente transformacion de la ferrita que la rodea. Usando las
ecuaciones 2.7 y 2.13 se obtendra la velocidad y concentracion de la interfase
como una funcién de su posicidn. Separando variables e integrando los
calculos que se asocian con el tiempo para cada posicion de la interfase,
decimos que el final del crecimiento de la austenita se da cuando el flujo del
Mn en y es igual al de a.

77 =77 (2.14)

Esto corresponde a un gradiente continuo en a por D}<<D?%. En
muchos casos este gradiente se considera como un obstaculo para la difusion
en o, de tal manera que reduce la distribucion uniforme en Mn dentro de o, la
figura 11.6 muestra este hecho. La razén de crecimiento para este estado
puede ser estimada por medio de la modificaciéon del balance de masa del Mn
(ecuacion 2.8), si el perfil de su comportamiento es aproximadamente lineal
en la ferrita;, entonces:

["(cilx-cylax = (o -x, ) c5ee) @19

El crecimiento de y termina cuando el perfil de concentracién es igual al
representado en la figura [1.6 {(c).
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Fig. IL.6. Perfiles de concentracién de manganeso en las etapas de crecimiento
dey
a} Antes de que el Mn sea difundido

b) Después de la difusién para generar una concentracion de Mn C;”

entre la ferrita y la austenita
¢) Perfil de concentracion al final del crecimiento de la austenita, donde
prevalece un ligero gradiente casi insignificante de la ferrita

Despreciando el insignificante gradiente de concentracién de Mn en a,
y basandonos en la cinética de la austenita, podemos estimar el crecimiento
de la fraccidon de volumen.

De acuerdo con la figura I1.6 (c) respecto al balance de masa para el
Mn:

[ (cilx]-ct)ax = (G -x , )Cci-cir) (2.16)
Con el balance de masa dado para el carbono:

Ch =C'G=ClX, (2.17)

La fracciéon de volumen, Ve esta dada por:*

Vv, =— =L (2.18)

*Este comportamiento sélo es valido cuando la fraccién de volumen corresponde a y. Sin
embargo, Ve tiene una buena aproximacion cuando la martensita y ta ferrita tienen igual densidad.
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Con las ecuaciones 2.1, 2.8 y 2.16 obtenemos a grandes rasgos, una
expresion aproximada para la fraccion de volumen Ve de acuerdo con el

contenido de carbono C}:

I,

. (Cz" - a) =

e

(G5 k- 1) ko)

(a=Cy )V, +b6Cy +bCY In
(2.19)

En vista de que en la ecuacion 2.17 se conjugan tanto los cambios en
el crecimiento de la austenita “L” como el comportamiento de la difusién en la
misma “D”, la expresidon mas exacta sobre la fraccion de volumen es
independiente de la proporcién en la estructura y tiene relacion sélo con la
composicidn quimica y el coeficiente de difusion.

Sin embargo, e! tiempo necesario para llegar a tener una estructura
vasta debe ser grande (varia conforme L2). La fracciéon de volumen derivada
en la ecuacion 2.19 se mueve en un 1% con resgecto a la ecuacion donde se
hizo el calculo usando los datos para la cinética.’

11.2.1.3 Caso cuaternario: Fe-C-Si-Mn

El caso cuaternario lo manejaremos desde el punto de vista de
condiciones iniciales, crecimiento inicial y proporcionalidad de los elementos
de aleacion:

1I.2.1.3.1 Condiciones iniciales

Son las mismas que para el caso terciario, tanto para el Si como para el
Mn, con una concentracion uniforme a traves del materal a C7 y &

respectivamente.

La adicion de Si al sistema terciario contribuye a generar otro grado de
libertad; de esta manera, en el diagrama de equilibrio de isoterma se
representan los limites a/(a+y) y y/{a+y) como una superficie en la figura I1.7

(a).

1 Wicliffe, P., G. R. Purdy, y J. D. Embury, "Austenite Growth in the Intercrilical Annealing of Terciary and Quaternary
Dual-Phase Steels”, Mettalurgy and Materials Science, Mc Master University, Hamilton O. Canada
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(b)

I e Y R

(c) (d)

Fig. Il.7. Representacidn isotérmica de la aleacion cuaternaria Fe, Mn, Si, C.
a} Tetrahedro donde los limites a/a+y y y/a+y se representan ¢como
superficies de un diagrama
b) El perfil del gradiente de concentracién de carbono es acompanado
por los perfiles (muy empinados) del Mg y Si
c} y {d) Representan respectivamente un balance de masas asociadas
con el crecimiento en la difusién controlada de carbono:

P a1l Yo
CZ CZ * C3 C]

Aqui tambien la composicién de la interfase es dada por la linea de
equilibrio en el diagrama de fase. Sin embargo, ahora se requieren dos
composiciones sin relacion entre si para determinar dicha linea. Cuando la

concentracion del Si en la interffase y, C] se usa como una variable
independiente, entonces las otras concentraciones de la interfase son dadas
por:

Txa+bCi+ ey (2.20)
Cl=K, (7 (2.21)
C = k,C! (2.22)
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donde

_ . p= k,—k k,—ky
a = 3"k = %k

[T

El proceso puede ser considerado asi en dos etapas, tomando en
cuenta que la segunda es mas compleja. La primera considera el control en la
difusion del carbono sin incluir a los otros elementos; la segunda anexa en el
analisis a la difusion de los elementos de aleacion, en donde son
considerados como el Si y como el Mn.

11.2.1.3.2 Crecimtiento inicial

En la primera etapa, la linea que muestra la composicién quimica y la
temperatura en el diagrama binario se considera fija, aunque hay un grado de
libertad adicional con respecto a C,, C} y C} (asi como se hizo en el caso

terciario). Por lo anterior, debera haber tres expresiones para la velocidad en
la interfase, en las cuales se especifica la linea de composicion y temperatura.

El coeficiente de difusién para el silicio, Dy, permanece estable ante

las tres ordenes de magnitud menores a la del carbono, D] (también similar

en este argumento con respecto al caso terciario). Para [a misma velocidad de
difusion de las tres adiciones, en los incisos (b), (¢) y (d) de la figura 1.8 se
muestran los perfiles que se asocian con el estado de control para la difusion
del carbono; para el Si y el Mn se requieren unos perfiles muy escarpados en
o. Considerando el balance de masa para los tres elementos, tenemos:

G =0 (2.23)
Ccrr =0 (2.24)
que se especifica con la linea de composicién y temperatura:

C =(Cs —a-cCyyib (2.25)

11.2.1.3.3 Proporcionalidad de los elementos de aleacion

Se pudo también apreciar en el analisis de la aleacion terciaria, que el
carbono alcanzd una actividad uniforme en toda la fase y del material donde
estd creciendo, C;. Con el balance de masas para el caso del carbcno nos
permite llegar a ¢, como una funcion de la posicion de la interfase; sin

embargo, esto no es suficiente para especificar la linea de composicion y
temperatura para una posicion de la interfase dada.
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Con la ecuacion de velocidad de difusion para el Si y el Mn en la
interfase, se obtiene la isoterma de la trayectoria en la superficie (a + y) ly.

(2}

a C’; ’
Csi
b i
I—c 7
o -
7 [x]
(0) 2\ ¢z
I/
2
/A o
Cun C2
l
X
cz

Fig. 1.8, Perfiles de concentracién
a) Si, b) Mn. El flujo de ambos se usa para determinar por separado la
velocidad que determina la posicién de interfase. C,[x] y C;[x] son

determinadas interactivamente por los incrementos en la posicion de
interfase cuando ambas velocidades son iguales

La figura 1.8 muestra los perfiles de concentracién de Mn y Si, después
de que crece un poco la concentracion de estos elementos. El perfil de
difusion en la ferrita es aproximadamente lineal, conduciendo al balance de
masas para cada elemento, como sigue:

Para el Mn | (C][x]-Cy)dr=1, =4 g{cy - ) (2.26)
Parael Si [ (Cy[x]-Cy)av=1, =4H(Cy -C¥) (2.27)

Procediendo de igual manera que para el analisis terciario, resultaran

dos expresiones para los componentes de la velocidad de interfase dada para
el flujo en y:
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pe (cr-czy

dx \*
1M (—J = = 2.28
Para el Mn | — oo 1 (2.28)
dx \° pr {cr-cg)
Para el Si ———) = —— (2.29)
), cr-cr 1

Para ambos, Mn y Si, las contribuciones de flujo en y son derivadas y
consideradas como las expresiones de la velocidad neta en la interfase:

(ﬁ)?’ Dy |dci[x]
dt 2 - Cé’_cf ax - (230)
) _ N ()

), =\ ), Tla), (2.31)
(ﬂ)y . f2l4 dcl [x]

a)y T d-er\ & ) (2.32)
(&) _(ﬂ)}’ (ﬁ)“

di [, T\ d ]y +\ 3 (2.33)

A diferencia del caso terciario, en el caso cuaternarioc no se expresa
analiticamente CJ][x]. En otras palabras, el sistema de ecuaciones se puede
resolver por el incremento en la posicién de la interfase. Cada posicién de la
interfase C] y C! es determinada y retroalimentada de acuerdo con la
velocidad de flujo en la interfase del Mn que se consider6 igual a la velocidad

de! Si:
(a’xo) (dxo)
), —\dJ, (2.34)

Igual que para el caso terciario, las ecuaciones de balance de masa
2.26 y 2.27 pueden ser modificadas por violacion de los campos de difusién
en la ferrita.

52




Capitulo Segundo Fundamentos para los
Aceros de Doble Fase

11.2.2 Diagramas que explican la doble fase en los
aceros inoxidables

Al principio de este capitulo sefialamos a los aceros inoxidables a+y, los
cuales son considerados como “aceros duplex”; hoy en dia éstos, tecnolégica
y comercialmente hablando, son los mas importantes. En esta parte
mostraremos principalmente los diagramas que explican ta presencia de ferrita
mas martensita y al final comentaremos acerca de ios diplex a+y.

I1.2.2.1 Ferrita-martensita en los aceros inoxidables

Es posible que en la aleacion Fe-Cr también tengamos una zona en
donde existe la posibilidad de encontrar a+y y si le agregamos carbono,
podremos transformar a la austenita en martensita.

11.2.2.1.1 Diagrama Fe-Cr-C

Si partimos del diagrama Fe-Cr que muestra Roa en el Vol. 8 del Metals
Handbook " (Fig. 11.9), apreciamos que el area para generar un recocido
intercritico es demasiado pequeria; también se debe considerar, que para que
llegue a tener las caracteristicas de los aceros, es necesaria la presencia del
soluto intersticial (C) que los caracteriza y por lo tanto tendremos que analizar
el trio Fe-C-Cr.

a+l

(600 1 1519 l

1400°

1400

G+

1000

$00
10

600 |
Fe 10 20

Fig. Il.9. Diagrama hierro-cromo

* Metals Handbook, Vol, 8 *Metaliography, Structures and Phase Diagrams, 8t Edition, ASM, p. 291 (1973)
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Avila'* muestra, al referirse a este trio, un diagrama que de alguna
forma tiene el area a+y mas grande. Inchaurza'® se apoya en un diagrama

cuasi binario en donde se aprecia una zona muy amplia a+y (Fig. 11.10) en la
que se nota muy claramente que si el contenido de carbono se incrementa,

sera muy dificil liberarnos de los carburos, especialmente del C,(Cr, Fe),, .-

“c Cr = 17 %
1600
| L
1588 [
\L+a
™ L
1406 celry
<]
1300
oY { Y Y
1200
\ *— i+C3(CrFe)h
1100 —
.\
1000 (Cr+Fe.Fe
96D <:f/
T
—
800
o+Cg(CrFe) o
708
) 0.5 0.8
— S

y‘+Cb (CrFe)n+[:3'-(l:r Fe)?

Fig. 11.10. Diagrama hierro-carbono (17% cromo)

11.2.2.1.2 Diagrama Fe-Cr-C-N

Baerlecken'® estudio el efecto que causan el carbono y el nitrégeno
sobre la aleacion Fe-Cr. En realidad estos elementos propician la formacién
de la austenita, por lo cual usando mediciones magnéticas a elevadas
temperaturas se cuantifico con precision la cantidad de austenita presente.

»Avila J., J. L. Jiménez, P. L. Torres, y M. A, Zapata, "Recristallization Behavior of Cold Rolled Dual Phase Ferritic
Stainless Steels and ils Effects on Formability", Innovation Stainless Steel, Florence, Italy, pp. 2.373-2.378 (1993)
*Inchaurza, A., “Aceros Inoxidables y Aceros Resistentes al Calor”, Ed. Limusa, México, P. 26 (1984)

~Baerlecken, E., W. A. Fischer, y K. Lorenz, “Sludies of the Transformation Behavior, the Notch Impact Toughness and
the Tendency Toward Intercrystaline Corrosion in Iron-Chromium Alloys with Chromium Contents up to 30%, Stahl Eisen,
Vol. 81, N° 12, pp. 768-778, (1961)
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En la Fig. I1.11 se observa que el punto mas bajo de la regién gamma
se encuentra a 840°C con 6.5% de Cr. La zona mas amplia de la doble fase
se encuentra aproximadamente a 1075°C, en un rango muy estrecho {(entre
12y 12.7% Cr).

Con la adicion de los elementos que promueven la austenitizacion
(particularmente C y N), se obtiene la apertura y cambio de posicién de los
limites de la zona a+y hacia los niveles de mas alto cromo.

1500
0 04% 0. 11%aC
+400 0.03% N 0.0% N
O 110 e i
IS "0\1\ .
o
=100 H‘L
)
0.013% C
8 M00 = § g4506 N A\
ol o ot ¢ 0.19% C
004% 4 0.02% N
g 1000 0.002% N -
T sw
3y
]
a0

0 5 16 20 25 I 35
Cromo %

Fig. 1.111. Cambios en la posicion de las lineas que marcan la zona (y+a)a en el
sistema Fe-Cr conforme se dan los incrementos del carbono y el
nitrégeno

Podemos observar en la figura .11 que el incremento en el contenido
de carbono y nitrégeno propicia la apertura del area a+y. En nuestro caso,
como veremos mas adelante, el material lo trabajamos con dos contenidos
promedio de carbono (0.052 y 0.006 respectivamente), y también con dos
contenidos de nitrégeno (0.034 y 0.045). Desde luego, lo anterior implicd una
serie de aspectos que seran analizados posteriormente en el capitulo VI.

11.2.2.2 Ferrita-austenita en los aceros inoxidables
Como se sefala con anterioridad, siempre que se toque el tema “doble

fase” se debe pensar no so6lo en la ferrita mas la martensita. Dentro de los
aceros inoxidables hay una familia muy importante que son los aceros
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“duplex” y “superdiplex”, y ésta no debe ser omitida cuando se trata el tema
de aceros bifasicos.

11.2.2.2.1 Diagrama Fe-Cr-Ni-N

Al tocar el tema de aceros inoxidables, es indispensable valorar el
efecto de los distintos elementos que lo constituyen. Todos los elementos que
promueven la formacién de la ferrita (alfagenos) son involucrados con el

contenido de cromo. Los promotores de la austenita (gammagenos) son
asociados con el nigquel.

Todo lo anterior se expresa en el diagrama de Scheaffer en funcion de
estos elementos. En la Fig. 11.12 se muestra el diagrama mencionando los
aceros dﬂplex,” de tal forma que se ubican como UR35N hasta UR52N. De la

misma manera, los aceros austeniticos 304L, 316L y 317LN se aprecian en
este diagrama.

Ni equivalente
L urBzs@ Sur Bes

3ol UR 8260 / e
28 - .
d

26 ¢ Sl .'//
24 . 10%

22 ™
20 b s e

18 V4 Va Lo

e s

7 UR s2Ne

o

:g o 9aL 45N*

8 L Martensita U —
6 Y 100%

40 .

2 L Ferrita

V) Y | T NS NS TR Yy N JHNNY W SN G Y

02 46 810121416186202224 2628 30 3234 36 3840
Cr equivalente

Fig. 11.12. Diagrama de Scheaffer en funcion del Fe, Cr, Ni, N

Cabe mencionar que el niquel equivalente, segun Inchaurza'®
considera los contenidos siguientes: % Ni +30x %C +30x %N + 05 x % Mn, el
cromo equivalente es:

BCr +% Mo +15x%Si +0.5x % Nh.

**Chartes, J., “Why and Where Duplex Stainless Steels”, Duplex Stainless Steels 97 - 5% World Conference, Book 1, p.
30, The Netherlands (1997)
“IDEM 14
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El tema de aceros duplex (-Diplex Stainless Steels- -DSS-), como ya lo
indicamos, contiene ferrita y austenita en aproximadamente igual fraccion de
volumen.

La metalurgla fisica de los aceros DSS fue revisada en 1984 por
Solomon y Devine." Igualmente, a principios de ios 80's, Charles y Nilsson*’
mostraron las ventajas de los superduplex (SDSS). En los 90's lo que se
maneja de estos aceros es su resistencia a la formacién de pequefas
cavidades supetficiales por corrosion con el factor PRE (Pitting Resistance
Equivalent), por ariba de 40. Herbsleb y Okamoto en diferentes
participaciones consideraron que el PRE para el tungsteno se obtenia de la
manera siguiente: PRE, =%Cr + 3.3 x (% Mo + 05%W) + 16 x (% N) .

Actualmente se usa la computadora para predecir la microestructura y,
por lo tanto, para observar las posibilidades de que estos aceros sean
utilizados. Hoy en dia pueden ser considerados como los aceros duplex mas
usados los siguientes:

1. Molibdeno de bajo costo - Free DSS del tipo 23Cr-4Ni-0.1N que se
usa como alternativa de los AlS1304, 316 y PRE~25

2. DSS del tipo 22Cr-5Ni-3Mo-0.17N con una resistencia a la
corrosion entre el AlSI316 y el superaustenitico 6%Mo+N, PRE~35

3. DSS con 25% de Cr y diferentes contenidos de Mo y N; ademas,
algunas veces contiene W y Cu (su PRE se encuentra en el rango de 35 a
39)

4. Super DSS del tipo 25Cr-7Ni-4Mo-0.27N, algunas veces aleado
con W (con un valor PRE por encima de 40)

En la figura 11.13 se muestra el diagrama pseudo binario Cr-Ni con 68%

de hierro.
*C LTofL+1+u!!L+T! K
\ f | S—
L+ar i
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Fig. 1.13. Representaciéon esquematica del efecto que causa la adicion de
nitrogeno sobre el diagrama de fases-cuasi-binario, 68% Fe-Cr,Ni

57




Capitulo Segundo Fundamentos para los
Aceros de Doble Fase

La linea punteada muestra los contenidos de Cr y Ni que fueron
considerados, en las categorias de la 1 a la 4, en el parrafo anterior.

La figura 11.14 muestra los ciclos térmicos que se necesitan para
obtener una estructura superdiplex en un acero SAF 2507 (24.4% de Cry 7%
de Ni).

lEmY. b 30 min / 1100-1300°C temp. 30 min / 1200°C
{*C (°cy
f.c.o
in f -1050
HO 30 min / 900-1050°C
Tiempo Tiempo
1.0 r T T r
0.4 | Aleacion 879 .

08+ -

Fase (fraccién)

0.0 e SN | 1 1

830 150 1050 t150 1250 1350

Temperatura de recacido (°C)

Fig. 11.14. Ciclos térmicos _
{a) Para obtener una estructura superdiplex en un acero con 24.4% Cry

7% de Ni
{b) Fraccion de austenita y ferrita, con respecto a las temperaturas de
calentamiento

Los aceros superdiplex desarrollaron una alta resistencia a la corrosién
cuando se incrementaron los contenidos de Cr, Mo y N. Asi, ahora la
resistencia a la corrosién la consideran como
PREN = %Cr + 3.3% Mo + 20%N ,también con valores arriba de 40."°

~Perren, A. R., J. Peter, Uggowitzer and Markus, “Microstructure and Corrosion Resistance of Super Duplex Stainless
Steels”, Duplex Stainless Steels 97 - 50 World Conference, p. 897, The Netherlands, 1997
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Como la resistencia a la corrosion de los aceros SDSS se determina
por la fase de menor proporcién, se considera que un acero con
caracteristicas optimas es aquél en el que el valor del PREN es igual para
ambas fases (a y v). La influencia del Cr y Mo es considerada dentro de la
fraccion de volumen de la ferrita y la austenita; estos elementos tienen gran
influencia en la resistencia a la corrosion. Por ejemplo, los contenidos de Cry
Mo en la ferrita estan dados por:

Vol

74 _ CCr,Mo
CroMo ™ (117 4+ P& oW (2.35)
cl .. . a
con P* = CL , donde V] es la fraccion de volumen de la austenita, 7,

es la proporcionalidad de! elemento i con respecto a la fase o, y C es la
concentracion en porciento de masa del elemento i en la fase P.

Como Fg 4, <!, entonces decimos que un incremento de Cr y/o Mo
generaran un aito valor de PREN en la ferrita.

11.2.2.2.2 Seccion isotérmica para el sistema Fe-Cr, Ni-Mo-N

Se han usado los diagramas pseudo binarios que describen las fases
que estan en equilibrio, cuando las aleaciones se encuentran en ambientes
con altas temperaturas. Hasta ahora, que se puede modelar por computadora
es posible predecir, con las restricciones correspondientes, el diagrama que
representa mejor a un acero duplex.

En la figura Il.15 se aprecia el comportamiento de las fases por encima
de 800°C, en donde se ubica con una linea punteada la composicién para |os
aceros a que hacemos referencia.

1600 1 J. 1 1 : 1 i

Temperatura °C

0 5 10 15 20 25 30 35 40
Peso porcentual de Cr

Fig. 1.15. Diagrama isotérmico obtenido por computadora para un acero
superduplex con 25% de Cr a 800°C
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La figura 11.16 muestra lo que sucede con el contenido de Niy con el
contenido de Cr si se observan fas fases dentro de una zona isotérmica.

20
184
164
14+

Fig. 11.16. Seccién isotéermica de! sistema Fe-Cr-Ni-Mo-N (que corresponde a un
acero superdaplex a 800°C, calculado con la ayuda de un software,
cuando se consideraron cantidades fijas de molibdeno (4%) y
nitrégeno (0.3%)%°

En esta representacion el molibdeno fue considerado inmoévil a 4% vy el
nitrégeno a 0.3%. En este ejemplo la composicién SAF 2507 puede ser
representada en el diagrama por el cuadrado negro. Esta seccion isotérmica

muestra que la austenita, la fase ¢ y el Cr2N se predicen termodinamicamente
estables a 800°C. Se concluye con el auxilio de la figura 11.16, que también en
dicho acero esta incluida la fase y.

*IDEM 18
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Capitulo Tercero Comportamiento Mecdnico
de los Aceros de Doble Fase

CAPITULO
TERCERO

COMPORTAMIENTO MECANICO DE
LOS ACEROS DE DOBLE FASE

Hasta el momento, en este trabajo se han sefalado brevemente algunos
aspectos del comportamiento mecanico que desarrollan los aceros cuando tienen
una doble fase. En el presente capitulo mostraremos, la influencia de las fases
cuando se trata del binomio ferrita-perlita, ferrita-martensita o ferrita-austenita.

II1.1 Aceros ferrita-perlita

Al igual que en el capitulo anterior iniciaremos nuestro analisis con los
aceros al carbono, ya que nos permiten plantear ias bases para el analisis
subsecuente.

Debido a que nuestro analisis lo haremos en base al comportamiento de las
hojas metalicas; en este caso también nos referiremos a los aceros laminados.
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El carburo de hierro presente como uno de los constituyentes de la perlita o
también presente en particulas individuales en la ferrita, tiene un limitado efecto en
las modificaciones, que con los cambios en la proporcién de ésta pueden
repercutir en la variacion del limite de fluencia y las otras propiedades mecanicas.
Sabemos que a medida que se incrementa el contenido de carbdn, el acero
muestra también una fraccion de volumen mayor en la perlita y asi se determinan
los valores en [a resistencia y la ductitidad.

Partiendo del analisis en un acero 100% perlitico, Gladman' desarrollo Ia
siguiente ecuacion:

o, (MPa) =154{ £°[23+38(% Mn) + 113d "]

o

+(1- 77116 +0258;2 |+ 4.1(%5) +27.6(% N) } 3.1

donde f, = a la fraccidon de volumen de la ferrita
S, = al espacio interlaminar en mm entre los centros de las laminillas de

la cementita, medidos en un espacio planar
d =interseccion a los puntos medios para el diametro de grano en mm

El término £, fue incluido porque la resistencia a la fluencia no tuvo una

variacién lineal con respecto a los contenidos de perlita. Se aprecié insensibilidad
en los valor de o, conforme se redujo la proporcion de perlita. A medida que la

perlita fue incrementada, el efecto del tamafo de grano de la ferrita sobre o, se
hizo cada vez menos importante.

Para los aceros de alto carbono se apreciaron incrementos en o, conforme
la velocidad de enfriamiento cuando estuvo presente la austenita. La explicacién

de esta modalidad se dio por la reduccion en el espacio interlaminar que tiene la
perlita con esta condicion.

Heller? afirmé que los elementos de aleacion de un acero eutectoide no
tienen ningun efecto en los espacios interlaminares de la perlita y por lo tanto
tampoco en o, por lo cual propuso una ecuacion muy simple:

(MPa)=-859+83 5 ”2(mm‘”2) (3.2)

ag
Yato. %)

La resistencia (ltima a la tension para un acero ferritico-perlitico es dada
por la siguiente ecuacion:’

' Gladman, T., Mctvor and Pickering, F. B., J. ron Steel Inst,, 210:916 (1972)
*Heller, W., Rail Steels, STP644, Am. Soc. Test. Mater., Philadelphia, p. 162, (1378)
*IDEM 1

62




Capitulo Tercero Comportamiento Mecanico
de los Aceros de Doble Fase

UTS( MPa) = 15.4{ /20[160+742(V% N )+ 11847
+(1- £7)(467+023 5,) + 6.3(%50) | (3.3)

Es posible apreciar en esta ultima ecuacion, que el efecto de la perlita sobre
el endurecimiento por trabajo tiene una gran influencia cuando se llega a la
deformacion homogénea de estos aceros. De una manera empirica se puede decir
que la resistencia a la tension se incrementa 4 MPa por cada porciento de perlita y
también, como veremos mas adelante, {a temperatura de transicién se incrementa
en 2.2°C por cada porciento de perlita. La resistencia a la fluencia, como ya lo
indicamos, crece ligeramente cuando cambiamos de 0.1% de C (15% de perlita),
hasta 0.2% de C (30% de perlita).

Hyzak y Bernstein® plantearon que la resistencia a la fluencia depende

también del espacio interlaminar de la perlita, el cual a su vez depende del tamafio
del grano de la austenita que se form6 con anterioridad a la transformacion

perlitica. La ecuacién que ellos propusieron fue la siguiente:

5, (MPa) = 69¢] 316x107 57 - 579x10° p™"

~417x107(d7"?) + 758 | (3.4)
donde

S, = Espacio interlaminar de la perlita

P = Tamafio de las colonias de perlita

d = Tamarfo de grano de |la austenita

También estos mismos autores propusieron una ecuacién para medir la
temperatura de transicién de estos aceros:

TT(° F)* = -825x107%(Sp™") =122 77" =555(d ™) + 435x10? (3.5)

Pickering® propuso a su vez otra ecuacion para medir la temperatura de
transicion para los aceros ferritico-perliticos:

JTTC) = —19 + 44(%Si) + 700( /N, ) +2.2(% perlita) - 1154 7" (3.6)

Para convertir la ecuacion 3.5 a °C multiplique (TT-32)°

*Hyzak, J. M. and Bernstein, |. M., Met. Transf. A, 74A:1217, {1976}
*Pickering, . B., in Towards Improved Toughness and Ductility, Climax Molybdenum Co., Greenwich, Connecticut, p. 9,

(1971)
~Grange, R. A., Proc. 214 [CSMA, Am. Soc. Met. Cleveland, Ohio, p. 861 (1970)
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La ecuacion anterior tomo igual importancia que la propuesta por Duckowrth
y Baid:

690 — 190 47"
35 +(% perlita) (3.7)

FATT°C =36+
(85% clivaje)

La ecuacion 3.6 considera que es importante tomar en cuenta en este
aspecto al nitrégeno, ya que su estudio pugna por mostrar lo deseable que es
reducir este elemento de la ferrita con el fin de obtener un mejor comportamiento.

Finalmente podemos decir, respecto a estos aceros, que cuando la perlita
es sometida a un proceso termoguimico para incrementar su orientacién (ver
figura lll.1) adquiere una serie de condiciones, como por ejemplo orientarse con la
textura <110> al ser transformada en hilos. Con esta orientacion el acero logra una
gran resistencia, de tal forma que es deseable obtenerla también para laminas.

| F 10mi,

1000 =

BOO b=

600 fur

Enfnamiento

en plomo Enfnamiento

en are

a0

Fig. ill.1. Proceso termomecanico para orientar el crecimiento de la perlita

En la figura 1.2 vemos los resultados obtenidos por Langford’ en un
alambre que esta siendo estirado con el consiguiente endurecimiento por
deformacién. En este alambre la perlita tiene una orientacion axial con respecto a

la prueba de tension.

“Langford, G., Met. Trans. A, 82861 (1877)
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500 ’,'
C'Estirado profundo d
O Estir ado superficial /
g /
f’};‘?/
300 [ - /0 P
/D/[j/ Pendiente=1s4
o’ © endiente=
:r'//’/ ,//
o

200 /
L

400 -

Esfuerzo en MPa.

Orientacion

150 |- | | i

Deformacion real €

Fig. .2, Endurecimiento por deformaciGn al orientar la perlita por trefitado profundo
y superficial

I11.2 Aceros ferrita-martensita

Los aceros que tienen juntos a la ferrita con la martensita o-M son
considerados como los clasicos de doble fase. Estos se caracterizan porque
tienen una mayor resistencia y también un coeficiente de endurecimiento por
deformacion “n” mas alto, al compararlos con los aceros al carbono tradicionales.

II1.2.1 Participacion de la doble fase en la deformacién

Es comun representar al comportamiento de la deformacidn plastica usando
la ley de Ludwik O=Co+KE o la versidon simplificada de acuerdo con Hollomon

0=K'E". Estas representaciones son totalmente inadecuadas para describir el
proceso de deformacién de los aceros de doble fase?, segun la opinidn de Mathy,

“Mathy, H., Gouzov, J. and Greday, T., “A Study of the Early Stages of Plastic Deformation of Dual-Phase Steels,
Including Microplasticity, proceeding of a Symposium Fundamentals of Dual-Phase Steels, AIME, Chicago, Illinois, pp.
413-426 (1981)
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Gouzou y Greday; sin embargo, hay contradiccion contra el modeto matematico
propuesto por Byun y Kim® ya que ellos se basan en la curva esfuerzo-
deformacion tipo Holloman, es decir, su modelo matematico donde involucran el

comportamiento de la ferrita y la martensita el cual parte de la expresion G=Ke"
donde K es el coeficiente de resistencia y n es el exponente de endurecimiento por
deformacidn. Esta incompatibilidad en los criterios de analisis no es la unica, ya
que al observar las consideraciones de Liu, Zhu y Li'” para explicar qué sucede
con la ferrita y la martensita nos damos cuenta que éstos ultimos consideran gue
la martensita tiene esfuerzos internos por la transformacion y-M y en cambio Byun
no los toma en cuenta.

I11.2.1.1 Microcomportamiento a-M

El analisis que hacen Liu y sus colegas crea un modelo analitico, partiendo
de la suposicion de una celda unitaria de ferrita (matriz) con inciusiones de
martensita.

Se utilizé el analisis por elemento finito para obtener los esfuerzos planares
en el estado de deformacion; después se muestran numéricamente tanto el
desenvolvimiento de la zona plastica como la distribucion del estado local de
esfuerzos y deformaciones. Se estudi¢ también la configuracion de la forma que
adquirié la martensita que fluye en la interfase relacionada con la transmision de
esfuerzos y los dafios que éstos ocasionan.

En la figura 111.3 apreciamos a la inclusién de martensita como una esfera
embebida en una matriz infinita de ferrita.

X
e
l¢——  Unidadl — |

T

Femiz

PPN

hanensita l
» X,
=15

Fig.lll.3 Modelo celular de tipo cuadrante para representar ia inclusion de
martensita en una matriz de ferrita.

v

“Byun, T. S. and Kim, |. 8., J. Mater, SCI 26, 3917 (1991)
»Liu, H.Q., Zhu, C. and Li G. C., “Effect of Phase- Transformation on Mechanical Behavicr of Dual-Phase Steel Plate”,

Theoretical and Applied Fracture Medianics 19, 17-132 {1933)
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I111.2.1.1.1 Modelo analitico

Considere un material con dos fases que contienen arreglos periddicos de
inclusiones circulares en ambas direcciones X; y X,. Como son simétricas, es
suficiente tomar en cuenta una celda hecha de inclusiones de martensita con radio
o en la matriz de ferrita de la figura 1Il.3. En esta figura se aprecia que la
martensita ocupa el 18% y su y, es considerado con el 48% del ancho de la celda.
Si ponemos u y v como los componentes de desplazamiento X; y X
respectivamente, habra referencias normalizadas con la mitad del ancho de la
celda. Se considera que estd ocurriendo una deformacion proporcional de tal
modo que la condicién de desplazamiento en el limite de fa celda satisface la
relacion:

M=—A85, 0 (5=-18) (3.8)

en donde 1 juega el rol del factor de proporcionalidad. Ademas, partimos de
la consideracién de que en el plano existe un estado de esfuerzos, de tal manera
que el incremento en la deformacion puede ser escrito como:

dé, =i, dg =15 (3.9)
asi que
g=In(l+u), & =In(l+v) (3.10)

Los esfuerzos principales o, y o, normalizados con el madulo de yong se
denotan como &, y &, respectivamente; nuevamente la barra se refiere a las
cantidades globales. Esto refleja la respuesta a todas las fuerzas nodales a lo
largo de los limites de la celda F' y F, y pueden ser expresadas como:

Z(]+1)(l+u) para X, =1+u (3.11)

Z (t+u) (jl+u para X = 1 +v (312)

Aqui, i denota la localizacion de un punto nodal, en particular respecto a los
limites de [a celda. En las ecuaciones 3.11 y 3.12, w es el cambio promedio en e!
espesor de la placa sobre el area de la celda (recuerde que se esta considerando
que el area esta normalizada con respecto al espesor de la chapa deformada).
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La simetria con respecto a los ejes OX, y 0X, de la figura ill.3 requieren
desvanecer la proporcion de la fuerza nodalen X, =1+uy X, =1+v como sigue:

=0 a X, =1+u

K=o a X,=1+v (3.13)

Empleando las férmulas para elemento finito de Lograngian'' se puede
aplicar la relacion constructiva de Prandti-Reuss. Una buena solucion con 10°
escalones se obtiene tomando la elongacién v como la variable generalizada del

tiempo t. La relacién entre las fuerzas nodulares {F}° es influenciada por la
expresion expandida promedio g, que resulta de la transformacion martensitica y
que se expresa como:

{F}* =[B]"[D]{g;}hA (3.14)

donde h es el espesor de la chapa y A el area del elemento. La matriz
geométrica [B] se refiere a la derivacion de las funciones de forma, y [D] es la
matriz elastica de rigidez del material. El indice T es colocado para sefialar la
transposicion de la matriz y e es el elemento que tiene la forma de un triangulo en
constante deformacion. El cuadrante de la figura 1 es dividido en 1066 elementos
triangulares con 755 nodos, con deformacién constante. La ecuacion 3.14
representa a una porcion de martensita en la celda de manera que se incrementa
aungue los limites (Iineas) permanezcan rectos y fijos. El porcentaje de expansion
por la deformacion ¢, serd determinado de manera experimental.

La transformacién de la martensita ocurrié un poco arriba de 350°C y se
estima el promedio de expansion de la deformacién g, mediante una formula

metaldrgica:
g, =0016-00017C (3.15)

donde C es el porciento de carbon dentro de la martensita.

“ McMeeking, R. M. and Rice, J. R., “Finite Element Formulations for Problem of Large Elastic-Plastic Deformation!, int.
J. Sofid, Struct 11, 601-676 (1975)
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I111.2.1.1.2 Los esfuerzos internos

La transformacion de fase induce esfuerzos internos en un material de

doble fase. En éste, el esfuerzo efectivo Oe y el esfuerzo medio m pueden ser
calculados para mostrar la extension de la distorsion y la dilatacion que se
representan en la figura 111.4

-1k

S

I .

b2 D4 e o.e L

p.?

DB 1 1 1
b b2 b 0E b.e 1.0

Bsfuerzo efectivo normalimde o, fa,,
Bsfuerzo promedio normalinde oy f oy

Distaaciz 'r" normalizada Distancia 't’ normalizada
bJ

a)

Fig. 111.4 Diferencia entre el esfuerzo efectivo y el esfuerzo promedio en una celda

. En la figura anterior podemos obtener valores numéricos para
representarlos en la siguiente expresién:

b] 142
o, =(0',', - 0,05 + 0'222 + 30',22) (3.16)

v

_ Esta expresion esta en funcién de la distancia r normalizada en la primera
mitad de la celda de la figura 111.3. El valor de G, para cuando G¢/Cy=1 es de 185

MPa con una r de 0.6 a 0.8; como todos los datos son referidos a G=185MPa, el
esfuerzo efectivo en la ferrita es mayor que r=0.48 y decrece rapidamente
conforme se incrementa la distancia (cada vez mas lejos de la interfase). La
variacién del esfuerzo medio es:

o, =1/30, +0y,)), o =0 (3.17)

L

donde r lo localizamos en el inciso (b) de la figura Ill.4 se aprecia que el
estado compresivo biaxial, tiene una intensidad constante en la martensita y
decrece su magnitud en la ferrita con una discontinuidad en la interfase.
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I11.2.1.2 Macro comportamiento o-M

Tomata'? clasificd a la deformacion inhomogénea para las aleaciones de
doble fase dentro de tres etapas:

a) Ambas fases se deforman elasticamente

b) La fase blanda se deforma plasticamente, mientras que la fase dura
permanece en el estado elastico

¢) Las dos fases se deforman plasticamente

Para los aceros de doble fase con ferrita y martensita son iguales las
constantes elasticas de ambas fases, por lo cual la deformacién se considera
homogénea.

11.2.1.2.1 Modelo para explicar la
deformacion elastica

Si analizamos macroscopicamente a las constantes elasticas
encontraremos que la deduccion entre una y otra son similares. Para tocar este
tema, analizaremos solamente el médulo de corte.

Si consideramos que el cuerpo de la doble fase esta sujeto a esfuerzos
cortantes externos a través de sus 12 direcciones, entonces los componentes 12 y
21 de los esfuerzos y las deformaciones macroscopicas pueden existir."

(02 -] (1- 1)aey + fae? |+ [(1- 1)oy + fof | de? — dte) | = (3.18)

Las componentes 12 y 21 para c—¢ son iguales a cualquier otra fase
individual e incluso a las fases compuestas. Por lo tanto, la ecuacién 3.18 puede
ser:

2[0’,22 - cJ','2 ][1 —f][a’gl'2 + fd£,22]+ 2[(1 - f)o','3 + fofz]

3.19
[daﬁz - de), ] =0 519

La razén de los esfuerzos cortantes para las fases o y M (1 y 2
respectivamente), se obtiene con la ecuacion 3.19 de la manera siguiente

212; _ 2(1 _f) +(2f - 1)(""9122 /dgllz)
O'liz - (1 - 2f) + Qf(dgfz /dgllz)

(3.20)

2 Tomata, Y., Kuroki, K, Mori, T. and Tamura, Mater. SC| and Engng. 24, 35, (1876)
*“Byun, T. S. and Kim, S. 1., “Stress and Strain Partition in Elastic and Plastic Deformation of Two Phase Alloys”, Journal
of Materials Science 26, 3917-3925 {1991)
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Las ecuaciones constitutivas entre el esfuerzo cortante y la deformacion
elastica para las respectivas fases son dadas por:

o}y, =2G, &, (3.21)

2 2
0,, = 20U, &, (3.22)
Donde G; y G son los médulos de corte individuales para cada fase. De
esta forma, se considera que el estiramiento de una fase se incrementa
linealmente con respecto a la otra durante la deformacion elastica. La linearidad
a, para esfuerzos de corte pueden ser considerados como:

Eir = A6y (3.23)
Si partimos de la modificacion a la ecuacion 3.18, tenemos:
2 I 2 1
(02 -0, )as, + 0, de? - dej) = o (3.24)
entonces la ecuacion 3.20 puede ser:
G, 201-7)+(2f-1)a,
~=q,. = (3.25)
G, (1-2/)+2/a,
rearreglando la ecuacion anterior:
(3.26)

(Qf-g—zjai +[%2“+1J(] —Zf)a” +2(f_]) =0

Si f,G, y G,son conocidos experimentalmente, se puede resolver

facilmente esta ecuaciéon de segundo grado por «,;.

La ecuacién constitutiva entre o, y ¢, es dada por:

o, = 2G&, (3.27)

Usando la regla de las mezclas en donde se dice que

. 1 2
o, =f,0; + f,0, (3.28)

y
& = [, + 18, (3.29)
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1 2 i 2
Por lo tanto, 0|, es dada por G, O ¥y &, por &; y &, por
consiguiente el médulo de corte macroscopico para un cuerpo de doble fase es:

B | 2
(1 f)o'u + fo, (3.30)

v 2[(1 - /)el; +f5|22]

Asi, usando las ecuaciones 3.21 y 3.23, el modulo de corte macroscépico
es representado como:

(1 _f)G| + fG,a,
= 3.31
(1 _f) + fa, ( :

Como se sefald al principio de este apartado, lo anterior fue sélo un
ejemplo; las otras constantes eldsticas también pueden ser calculadas usando
procedimientos similares y los mismos criterios.

I11.2.1.2.2 Modelo para explicar la deformacion plastica

Cuando se llega a la etapa B donde la fase blanda se deforma
plasticamente, mientras que la fase dura permanece en el estado elastico, hay una
serie de razonamientos parecidos a los de la etapa A. Por ello sélo se sefialaran el
punto de partida y los criterios fundamentales hasta llegar a la expresion final, sin
marcar la consecucidon matematica pertinente.

A partir de la ecuacion:

2(' - f)0|5| +fo,fe, + f0,6 = 2fo,6, + (] _f)o-lgl +(| "f)crzgl (3.32)

El comportamiento matematico que gobierna la deformacion del acero
ferritico-martensitico es:

(cr—oz)g-ka(gﬂsz):o (3.33)

De las ecuaciones 3.28 y 3.33 la deformacion in situ para la martensita es:

2c20¢€
= 3.34
Es+o ( )

&

Asi, el esfuerzo efectivo in situ para la martensita es dado por:
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2FEos

T Eeto (3.39)

= Eg

Usando la regla modificada* de las mezclas respecto a las ecuaciones
o= fio,+ 1,0, €= [,& + f,¢&,, ¥y usando las ecuaciones 3.34 y 3.35, el esfuerzo in

situ y la deformacién efectiva también in situ para la ferrita, se obtendra como:

_ (EE+O'—2fE€)O’
= (1- /) Ee+o) (3.36)

.- [E£+(1—2f)cr]s
b (]—f)(E£+0')

(3.37)

Las dos ecuaciones anteriores muestran la curva o -¢ para la ferrita en la
etapa B.

Finalmente, en la etapa C tanto la martensita como la ferrita son
deformadas plasticamente. De acuerdo con los resultados de la ecuacion, para la
etapa B fa curva de flujo plastico de la ferrita in situ fue proporcional con respecto
a la fraccion de martensita. Por lo tanto, la curva de flujo para la ferrita con f=0.27
que fue calculado con las ecuaciones 3.36 y 3.37, tuvo un valor de:

o, = 700&""*( MPa) (3.38)

La ecuacion que gobierna la etapa C es:

(0-c)etole-g)=0 (3.39)

Con dos curvas de flujo o= K¢" para la ferrita-martensita y o, = K& para
la ferrita, la ecuacién 3.39 puede ser resuelta con el método de biseccion
interactuante. El esfuerzo proporcional y la deformacion de la martensita puede
ser también calculado por la tendencia modificada de la regla de las mezclas.

*Con fas modificaciones hechas por Fischmeistier y Karlssow para la deformacién inhomogénea cuando
existen dos fases"

“Byun, T. S. and Kim. S. 1, “Tensile Properties and inhomogeneous Deformation of Ferrite-Marlensite Dual-Phase
Steels”, J. Mat, SCI 28, 2923-2932 {1993)
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111.2.1.2.2.1 Endurecimiento por deformacion de los aceros
de doble fase

Para iniciar este analisis es preciso mostrar la tabla 3.1 con la cual Lawson,
Matlock y Krauss'® fundamentan su andlisis de la deformacion en los aceros
bifasicos. Esta es interesante porque muestra las ecuaciones analiticas y
constitutivas para describir el comportamiento de la deformacion plastica con su
consiguiente endurecimiento evolutivo.

Anteriormente Kleemola y Nieminen'® habian utilizado las ecuaciones de
los mismos autores para apoyarse en el analisis plastico de los metales. En
realidad hay mucha coincidencia para un metal monofasico con respecto al
bifasico (ver figura Ii1.5).

Nombre de Ecuacidén constitutiva Ecuacién analitica

la ecuacién

Hollomon o=k &', logo=logk+nloge,
(23) ) . , y ..
Voce(24) c=co—exp[-k (€,.60)] log (do/de ,)=(logk + 043k £)-043k ¢,
Ludwik (25)  g=g,. k €, log (do/ de,) = (logk m)+(m-1)log e,
Modified (26) ¢,=¢ ., co m’ log (do/de, )= (1 -m l) log & - log (cm ')

oye, sonel esfuerzo real y la deformacidn plastica respectivamente.
k,n,o o,k , g0,m,k, og,c,m y g, lodas son constantes,

Tabla IHl.1 Ecuaciones constitutivas y analiticas usadas para observar como se
comportan los aceros de doble fase al endurecer por deformacidn.

i

En la tabla i11.1 es bien clara la idea que muestran estas ecuaciones, en el
sentido de que la plasticidad podria ser ideal o perfectamente plastica, ideal
elastoplastica o ideal elastoplastica con endurecimiento lineal por trabajo o la
expresada por Ludwik, es decir, con un endurecimiento por deformacién

expresado por una parédbola o =o, + K&".

= |_awson, R. D., Matlack, D. K. and Krauss, G., “The Effect of Microstructure on the Deformation Behavior and
Mechanical Properties of a Dual-Phase Steel”, in Proceeding of Symposium “Fundamentals of Dual-Phase Steels”, 110w
Annual Meeting, Chicago, llingis, pp. 347-381, (1981)

= Kleemola, H. J. and Nieminen, M. A,, "On the Strain-Hardening Parameters of Metals Metallurgical Transactions, Val. 5,

p. 1862 (1974)
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expresada por Ludwik, es decir, con un endurecimiento por deformacion
expresado por una parabola o =g, + K&".

oy do/de M’

Fig. lIL.5. Graficas representativas de algunas ecuaciones marcadas en la tabla lli.1

Desde 1967 el endurecimiento por deformacion fue mostrado en las
graficas o — ¢ para materiales monocristalinos. Sin embargo, nuevamente Lawson
muestra una figura (en esta tesis aparece como 3.6), en donde marca tres etapas
para el endurecimiento por trabajo del material.

Esfuerzo real

&

_.I_

-
Q

}_E

Gl 0'll

Deformacion plaslica real

Fig. I11.6 llustracién de la curva o — £ descrita por las ecuaciones de Ludwik en tres
distintas regiones del rango real de la plasticidad
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Utilizando ia relacion modificada de Ludwik (para la segunda etapa),

H

og=Ke

donde o es el esfuerzo real

¢ es la deformacion real

K es el coeficiente de resistencia, factor de esforzamiento o constante de
proporcionalidad

n es el exponente de endurecimiento por trabajo

Se considera la relacién de Ludwik porque facilmente puede ser
transformada por logaritmos a la forma lineal, de la manera siguiente:

logo=logK+nloge (3.40)

El coeficiente de resistencia K en esta ecuacion toma el valor de la

interseccién en ¢ cuando £=1. De igual forma, n es la pendiente de la linea {para
aceros inoxidables su valor esta alrededor de 0.4).

I11.2.1.2.2.2 Anisotropia de los aceros bifasicos

Si un material es isotropico (sin textura), en una prueba de traccion la
deformacion sera como sigue:

0 0 0 (=1/2)de,, o 0
0o o o|=> 0 dey, 0 (3.41)
0o o o 0 o (=1/2)de,

Pero si el material posee una textura (anisotropia), no coincidiran, en
general, los ejes principales de tension y deformacion:

0o o0 0 de, de, dg;
0o o o|=|ds, d&, d&y, (3.42)
o o o de,, de, des;

El indice de anisotropia R se define como la relacion de fos alargamientos
infinitesimales deqq y deaa:
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- dey  de, de,
l+r - ;
dgu dgzz dgzi
de,, de, - Tar dey,
T (3.43)
den

En la figura lll.7 se aprecia graficamente.

[

L..——r‘i,. CEJ,'
/ 2 )
1
!CEJJ
de,,
;=
dey,

Fig. 1l.7. Definicién del indice "

Mondal y Ray'’ calcularon tedricamente los valores del parametro de
Lankford (asi se nombra cominmente a r) en base a {#k/}{111) y de un modo
experimental mediante funciones de orientacion tridimensional (método ODF,
Orientation Distribution Functions). Se especifica la orientacion de un cristal con
respecto a la muestra, segun un sistema de tres coordenadas con angulos de
Euler, w,, ¢ v, y la funcion de la distribucion de orientacion #(g) (1a intensidad
relativa de orientacidon se dibuja en la pantalla de la computadora con tres
dimensicgnes en el espacio). El programa de cédmputo fue desarrollado por Vlad y
Bunge.’

El calculo experimental de r con el método ODS consistio
fundamentalmente en lo mismo que marca la ASTM en la norma, con la
designacion E 517-74. En ella se establece el siguiente procedimiento:

r=¢, /¢ (3.44)

*Mondal, D. K. and Ray, R. K., “Devetopment of {111} Texiure During Cold Rolling and Drecystallization of a C-Mn-V

Dual-Phase Steel”, Materials Science and Engineering A158, 147-156 (1992)
“Vlad, C. M. and Bunge, H. J., Proc. 6™ Int. Conf. on the Texture of Materials, Vol. 2, Iron and Steel Institute of Japan,

Tokyo, p. 649 (1981}
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donde
&, = Inlw, 1, v
g = In(z‘, /t,,)

Considerandc que el volumen permanece constante:
& =i, 11,w,) (3.45)
invertiremos como sigue para eliminar los valores negativos:

.o nf, /_W-’) (3.46)
Int,w, 11,1,

Considerando la orientacién de la laminacién en la chapa como 0°, 45° y
90°, se calcula la anisotropia plastica como sigue:

ro={ro 4 2ry + 1y )/ 4 (3.47)
y la anisotropia planar:

Ar={ro+r,y =2r )12 (3.48)

111.2.1.2.2.3 Embutibilidad

Cuando a una chapa metalica la transformamos en recipiente, decimos que
el proceso que sufrié pudo haber sido e! embutido.

En la figura Ill.8 observamos* que al momento de embutir una lamina, ésta

sufre adelgazamientos y engrosamientos con un consiguiente cambio en sus
caracteristicas mecdnicas (en este caso se marca la dureza).

*Esta figura tiene errares ya que una lamina con el espesor marcado, jamas debe probarse con ios
sistemas Rockwell C y Brinell.
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=—12% diom - Expesor
o= 0077 t+35%)
Dureza Rockwel [o__ 0.074 (+30%)
€ 38 (BNO)-—F——Q086F (+1B%]
* C 39 {B10) ——=—-0.064{+12%)
€ 36 (D108) == ~—Q.059 (+3%}
C 33 {BIOP——|=—- 0036 {~2%)
;2 | €32 (81061 ——i=— 0055 (- 35%)
* | ¢ 2810108} ~~]=-—00545(-a%)
P €21 {0 98)——f———0.0545 (- 4%)
€21 (B A7) —fmm— 0.0525(-8 %I
—— 0.0185{-15%]
L Acero 304

0.057" recocldo

4
0047{-18%}

Fig. lIl.8. Perfil de un recipiente embutido partiendo de una lamina de acero
inoxidable donde se aprecia (segin la fuente 18), que hay variacion en la
dureza y se relaciona con la deformacién, la cual se indica por la
diferencia en el espesor’

Lo anterior se explica con la figura 111.9 en donde se puede observar que el
embutido genera tensién y compresion dentro de la chapa y que éstas son
diferentes dependiendo del punto de analisis.

Plano de defarmacidn
en la direccién con d_ =0
z

Plano de la deformacién
cot la diceccion d['y =)

Fig. lIL.9. Representacién esquematica del sentido de deformacion plana que se

genera en la pestaia y el cuerpo de un recipiente, al momento de ser
embutido

*Forming of Stainless Steel and Heat-Resisting Alloys, ASM, Metals Handbook 8" £d., Vol 4, Forming, p. 361 (1969)
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Como puede observarse en la figura 1Il.9, la embutibilidad mejora si el
material es facilmente compresible en la direccion circunferencial (deqy lo mayor
posible) y muy resistente en la direccion normal (desz lo menor posible). Ambas
cosas se consiguen elevando el valor del indice r, lo cual como ya vimos depende
de la textura del material. Los valores de r pueden ser tedricamente infinitos o
tedricamente nulos; sin embargo, en la practica esto no se da. Con un cilindro de
pared delgada y tapas gruesas se forma un recipiente a presion, cargandolo a
presidn interna y aplicandole simultaneamente una fuerza adicional de tensién o
compresion. Por medio de las tapas se obtienen diferentes razones de esfuerzos
principales.

Manteniendo una relacién fija entre los esfuerzos principales hasta alcanzar
la fluencia o la ruptura, se obtendran los datos deseados acerca de un material. Se
utilizan también experimentos analogos con ftubos que se someten
simultaneamente a torsion, fuerza axial y presion.

En la figura I11.10 se muestra la comparacién de algunos resultados
experimentales para la r, que se pueden faciimente relacionar con las teorias de
fluencia y fractura.

il v

Fig. .10 Representacion de la variacion en los valores de r, conforme sucede la
aplicacion de esfuerzos

En la figura 111.10 se aprecia en el primer cuadrante una linea punteada que
. - .. r

marca la trayectoria de la relacion de esfuerzos a = 1 y que corresponde a la
r+

localizacidn entre la fluencia del metal y la trayectoria de los esfuerzos como

sucede en el embutido. La trayectoria de las cargas a=—1 que se ve en el cuarto
cuadrante representa la formacion de orejas (indeseables) en la copa © recipiente
embutido.
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Valores elevados de r mejoran la embutibilidad. Cuando la deformacion
sucede en las direcciones radiales se formaran las orejas y por ello se requiere
medir la anisotropia planar y normal. Con la primera (Ar) tendiendo a cero se
obtendrian condiciones ideales porque no habrd orejas y con la segunda (r)
tendiendo hacia valores mayores que 1 se tendria un perfecto estiramiento.

La embutibilidad de la chapa metalica se puede descubrir, como ya lo
senalamos, por la relacién de sus anisotropias. Sin embargo, el exponente de
endurecimiento por deformacidon también nos da indicios, y mas aun si fo
relacionamos con r. Se ha especificado que n determina la habilidad de un
material para soportar el estirado, asi como que r determina las caracteristicas del
estiramiento, es decir, que resista los esfuerzos en todos los sentidos (que no se
deforma mas de un lado que de otro).

Hay estudios®® que relacionan a R y n de acuerdo con el proceso de
Lankford, Snyder y Bauscher®' (ver figura l11.11). La manera como hicieron esta
relacion fue la siguiente.

I ri— rmin y ni —nmin < 1000 (3.49)

FOIAX — PRI HIRAX — iR

en donde

rmax y nmax son los maximos valores probables
rmin y nmim también los minimos probables
riy nison los valoresderyn

rxn

300
Recocioo

55500
5%

160

-t + %e
20 40 &0

Fig. IIl.11 Determinacion de las mejores condiciones para embutir después de un
tratamiento termomecénico en laminas de acero inoxidable 316-L (la mayor
condicion fue deformar 40% y a 950|C)

= Aldama, D., *Efecto deformacidn-recristalizacion en el eslampado de aceros inoxidables austeniticos”, Tesis, ESIQIE,

IPN, Méx., p. 36 (1985)
“Lankford, W. T., Snyder, S. C. and Bauscher, J. A., “New Criteria for Predicting the Press Performance of Deep

Drawing Sheets Source Book on Forming of Steel”, ASM, pp. 210-255 (1950)
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Mahboba?? recocié en la region intercritica a un acero de bajo carbono,
transformandolo mediante un enfriamiento brusco en bifasico a+ M. El midio la
embutibilidad tomando la méaxima fuerza de estiramiento y el trabajo total para
embutir, con el objeto de establecer tiempos y temperaturas. Involucré a r también
en su estudio y concluyé que la doble fase reduce la embutilidad.

Uno de los procedimientos primeramente usados para medir ia
embutibilidad de la chapa metalica fueron los ensayos Olsen y Erichsen. En la
figura II.12 se pueden apreciar, en términos generales, las dimensiones de la
chapa para la prueba Erichsen.

Aceros Inoxidables y resistentes alos  Capacidad de embuticlén

: profunda
acidos {Ensayo de Erichsen)
17 7 T __WIIH” 1 6. Acero Austenitico 12/12
i
|
16
5. Acero Cr-Mn-Ni tipo 18/8/5
15 :
14 4. Aceros Austeniticos tipo
18/10
13 3. Calidades Austeniticas
| para soldadura:
2 | !
: + Tipo 18/10 con adicion
nor : __| de productores de carburos
i y Tipo 18/11/12y 18/13/3
| con y sin adicién de
10 ’ productores de carburos
9 ] ' 2. Hierro de embuticion
(MUS + 13)
8 1 - N . ' . ! ‘ 1. Aceros Ferriticos
! { perliticos)
7 RN U EU 1 _

o 0.5 1.0 1.5 2.0 25

Fig. lI.12. Herramienta usada para realzar las pruebas de embutibilidad con bola

~Mahboba, M.H.J., “Deep Drawability of Dual Phase Steels”, " Inti. Conf. Papers on Composite Materials and
Composites Design® EBSCO, Doc. copy of Journal, ISBN 1855731371, pp. 238-242
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I11.2.2 Influencia de la ferrita-martensita en las
propiedades de tension

Sarwar y Prestner observaron la influencia de la morfologia y la fraccién de
volumen de la martensita (FVM) en una matriz de ferrita epitaxial y/o poligonal.”
Apreciaron un incremento en el limite de fluencia y que la FVM eleva también la
resistencia, la cual disminuye s6lo en la presencia de martensita dentro de la
ferrita epitaxial.

Otro aspecto que se requiere resaltar es que el diagrama c—¢ pierde la zona
localizada para la fluencia, es decir, no hay fluencia discontinua (ver figura 111.13).

MPa ] T T r

I gse Lual

B0

SAL 9R0X

/
/

LAL 950X

ol

v 10 o)) 30 45

% de colorraciin

Fig. .13. Curvas esfuerzo-deformacidon que muestran el comportamiento de dos
aceros HSLA y un acero de doble fase™

111.2.2.1 Otras propiedades mecanicas

Respecto a la influencia de la ferrita-martensita en las propiedades
mecanicas solo sefialaré, finalmente y de una manera breve, otros aspectos que
particularizan las propiedades de los mismos.

*Dos de las estructuras en las que se puede encontrar esta fase..

*' Sarwar, M. and Priestner, R., “Influence of Ferrite-Martensite Microstructural Morphology on Tensile Properties of Dual-
Phase Steel", Journal of Materials Science 31, 2091, 1095 (1896)
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Shigeru® esta propeoniendo la doble fase para fabricar aceros resistentes a
la erosién, aprovechando [a dureza de la martensita.

Davies® muestra en una de sus figuras, que la estructura bifasica endurece
rapidamente por deformacion cuando las probetas son analizadas con ciclos de
deformacién (tension compresian).

Mondai®® especifica que la resistencia a la fluencia en los aceros de doble
fase esta fuertemente correlacionada con el tamafio de grano. También senala la
manera como se distribuye la martensita en la matriz, la que no es influida por el
tamafio de grano del metal.

I11.3 Aceros austenita-ferrita

En estos aceros, al igual que en los analizados con anterioridad, se mide la
fraccion de volumen de la ferrita (FVF) con respecto a las propiedades mecanicas.
Tamura®’ y su grupo trabajaron para buscar diferentes FVF y poder encontrar las
condiciones optimas, mecanicamente hablando.

La figura 1Il.14 muestra lo que buscaron estos investigadores, quienes
hacen mucho énfasis en el tamafio de grano y su relacién matematica con la ley
de las mezclas.

AW L)
LI
v
e
N
u 20\———/
I 0}
Q
704k}
., "'\Rnsiston:iaala Tensidn
=5 N
—~— @ N l'—‘\\
& v
k1) "
I/ K

J.‘e
~
R

““'.Eluga:ién
10 ‘, Limite de Fivencia """ eeal,,

0 W 103N 40 S0 & 70 80 30 Joo

Porcienlo de Ia fraccion de volumen de ferila

Fig. HL.14. influencia de fraccién de volumen de la ferrita y a) su relacién con el
tamario de grano, asi como b) con el comportamiento mecanico.

“ Shigeru, E. and Moriyasu, N., “Ferrite-Martensite Dual Phase Anti-erosion Steel”, 1S4 International, Vol. 36, N° 1, pp.
95-100 (1996)

“Davies, R. G., “The Deformalion Behavior of a Vanadium-Strenghtened Dual Phase Steel”, Met. Trans., Vol. 92, pp. 41-
52, {(1978)

*Mondal, 0. K. and Dey, R, M., “Effect of Grain Size on the Microstruciure and Mechanical Properties of a C-Mn-V Dual-
Phase Steel”, Materials Science and Engineering A149, 173-181 {1882)
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CAPITULO
CUARTO

OXIDACION DE LOS ACEROS 430
(AISI) 6 X6 Cr 17 (EN)

En este capitulo mostraremos algunos aspectos que fundamentan la
formacion de varias capas de oxido, primero en los metales y después en los
aceros inoxidables (poniendo atencion en los del tipo AISI 430). Asimismo se
pretende mostrar otros estudios en los que hubo la formacion de whiskers, para
proponer mas adelante el uso de esta caracteristica en los actuales convertidores
cataliticos de los motores de combustion interna de uso automotriz.

IV.1 Oxidacion de los metales

Los metales pueden reaccionar con el oxigeno, produciendo un oxido en la
superficie. Interesan tres aspectos de la reaccion: la facilidad con que se oxida el
metal, la naturaleza de la pelicula que se forma, y la velocidad con que ocurre
este fendémeno quimico.

La facilidad con la que ocurre la oxidacion esta dada por la energia libre de

formacién para este oxido. El tipo de pelicula determina la rapidez a la que ocurre
su formacion y hace que el metal sea pasivo. Se observan tres tipos de
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comportamiento, dependiendo de los volimenes relativos de Oxido y del metal. En
la figura IV.1 se observa la pelicula porosa (ejemplo: éxido de magnesio), no
porosa (ejemplo: la de aluminio), pelicula que se desprende de la superficie y
aporta escasa protecciéon como la del hierro.

_Mgo o ALO,
aiminlesislie
Magnesio Mg % Aluminia I Al I
o e
{a) p ® P—’; FeQ )
/ 4 o

Hierro .0%

\ Traslape / 9 Q

7 Fe‘é Fe

©

Fig. IV.1. Se pueden formar tres tipos de 6xidos, dependiendo de la relacion de
volumen entre el metal y ¢l 6xido; a) El magnesio produce una pelicula
porosa de 6xido; b} el aluminic forma una pelicula de oxido no porosa,
adherente y protectora; y ¢} el hierro forma una pelicula de éxido que se
desprende de la superficie y aporta escasa proteccidn

Puede determinarse la relacion éxido-metal a partir de la ecuacion de
Pilling-Bedworth para ia siguiente reaccion de oxidacion
nM +m0, - Mn 0,, (4.1}

La relacion de Pilling-Bedworth (P-B) marca la proporcién entre el volumen
de oxido por atomo de metal, con respecto al volumen de metal por atomo

P (M oxia'o)(p mer‘al) 4.2)
n( M mela!)(p oxrdo)

donde M es la masa atémica o molecular, p es la densidad y n es el numero
de atomos de metal en el 6xido como se define en la ecuacién 4.1. Si el valor de
esta relacion P-8 es igual a uno, los volumenes de oxido y metal son casi iguales
y se forma una pelicula protectora, no porosa y adherente, tipica del aluminio y el
cromo; si es menor que uno, el oxido ocupa un volumen menor que el metal del
que se formo. La pelicula de oxido es porosa, tipica del metal como el magnesio.
Al contrario de lo anterior, se tendra un volumen del 6xido mayor al del metal, e
iniciaimente el oxido forma una capa protectora. Sin embargo, conforme se
incrementa el grosor de la pelicula, se desarrollan altos esfuerzos de tension en el
oxido. El oxido puede desprenderse de la superficie, exponiendo al metal que
continua oxidandose. Esta capa no adherente es tipica del hierro.
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La rapidez a la cual ocurre la oxidacion depende del acceso de oxigeno a
los atomos metalicos. Se presenta una relacion lineal de oxidacion cuando éste es
poroso y el oxigeno tiene un acceso continuo a la superficie del metal (por ejemplo
el Mg).

y=kt (4.3)

donde “y” es el espesor del éxido, ¢ es el tiempo y & es una constante que
depende del metal y de la temperatura.

Se observa una relacién parabdlica cuando la difusion de iones o de
electrones, a través de una capa no porosa de 6xido, es el factor de control (como
en el Cu y Ni)

y="kt (4.4)

Finalmente, hay una relacion logaritmica para el crecimiento de delgadas
capas de éxido que son particularmente protectoras (Aly Cr}

y=k In(ct+a) (4.5)
dondek, « y ¢ son constantes.

Reaney y Lorimer' hicieron un estudio analitico usando microsonda (EDX -
Energy Dispersive X-Ray Detector) en aceros con 9% de Cr-1% Mo; ahi
encontraron que se generd una estructura duplex; en el exterior magnetita y
debajo, una pelicula Fe-Cr espinela. Entre las dos capas hubo residuos del metal
original y de gas. La magnetita crecié hasta la interfase por la difusion hacia

afuera del CO,.

En la misma interfase se encontraron carburos (Cr;C), debido a que el
oxido se formo a partir del CO;. Al agregar una pequena proporcion de Si, el acero
antes sefalado tuvo cambios dramaticos en la pelicula de 6xido protector y un
incremento en el descascaramiento del otro oxido (el cual se dio para largas
exposiciones en CO; a 550°C).2

De acuerdo con la teoria de la nucleacion y crecimiento de fase, la
formacion de los 6xidos se describe en dos partes:

Primera. El inicio de la oxidacion siempre sera con una nucleacion
constante, la frecuencia en su formacion es dependiente de la energia de
activacion, ésta sera diferente de acuerdo a las superficies cristalinas en distintos
puntos. La presencia de impurezas, maclas o terminales de dislocacion marcan
condiciones de nucleacion muy distintas.

"Rearney, I. M. y Lorimer, G. W. “Analitical Electron Microscopy of 9wt%Cr-1wt%Mo Steels”, Microscopy Oxidaton
?Bardolle, J., y Benarad, J., Rev. Metall. 49,613 {1952}
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Segunda. El crecimiento posterior de los ntcleos es controlado por un
proceso de difusion que depende de la energia de activacion. Anteriormente se
atribuia el crecimiento al movimiento del oxigeno por la fuerza de presion externa
en la atmosfera, donde la energia de activaciéon permanecia muy incipiente.

La teoria para la formacién de peliculas es ahora mejor conocida, es decir,
se ha explicado la formacion de la capa de éxido por el flujo de electrones a través
de la misma.

A continuacién comentaremos las condiciones mas importantes para la
formacion de peliculas continuas.

IV.1.1 Peliculas muy delgadas

Si la presion del oxigeno es mayor que la presion de equilibrio del oxido, la
absorcion quimica del oxigeno no es estable, lo cual hace que el espesor de ésta
capa no evolucione. La nucleacidén serda iniciada, principalmente, en las
imperfecciones (dislocaciones o impurezas).

La nucleacién es controlada por fa energia de activacion, la que decrece
conforme aumenta la presion de oxigeno. Como para la mayoria de los sistemas
metal-6xido [a pelicula es extremadamente pequefia a bajas temperaturas, la
presién elemental para generar energia de activacion en ésta no tiene gran
relacion con la presion externa del gas; mas bien es directamente proporcional a
la temperatura, o con la presencia de campos eléctricos activados fuertemente

(sin necesidad de la temperatura).®

IV.1.2 Peliculas delgadas

Sefalamos que la temperatura es un factor determinante para la oxidacién
y que si ésta es alta, entonces la velocidad para la formacion de capas de Oxido
también lo sera. Para la formacion de peliculas delgadas la existencia de vias de
comunicacion para los electrones es importante, porque garantizan el equilibrio en
la relaciéon metal-oxigeno adsorbido.

El espesor critico de una pelicula para una transicion desde un campo
eléctrico controlado hacia una difusion térmica, también controlada, depende del
modelo matematico asumido. A este respecto, se puede considerar que una
pelicula de 10™ cm es gruesa.

Mott (1940, 1947), puso a la vanguardia una teoria basada en el
tunelamiento de electrones para la formacion de peliculas delgadas y de este
modelo dedujo una ley logaritmica para varias cinéticas de oxidacion de pelicula
delgada. En 1948, Cabrera y Mott (1948-49) delinearon un sumario de un modelo

“ Cabrera, N., Phil. Mag., 40,175 (1949)
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modificado de la formacion de una pelicula delgada. El crecimiento de la pelicula
es debido a fuertes campos generados por difusién de electrones del metal hacia
los atomos de oxigeno adsorbidos en la superficie (los cuales se convierten en
aniones 02'). La superficie comienza a estar saturada con estos iones y de esta
manera se establece un fuerte campo eléctrico. Este campo eléctrico es lo
suficientemente fuerte para empuijar los cationes movibles a través de la pelicula
de oxido sin el beneficio de una activacion térmica. Para ciertas condiciones de
fronterah ellos muestran que este modelo puede conducir a una “ley de velocidad
cubica”.

Sin embargo, en el caso en donde la migracion de iones es proporcional a
la fuerza del campo, ellos muestran que se puede esperar una oxidacion
parabélica. En el caso de peliculas bastante delgadas (menores a 404°), la
velocidad de migracion comienza a tener una proporcion exponencial con el
campo eléctrico y la velocidad de escape de iones en el Oxido comienza a ser
controlada. Esto conduce a una ley logaritmica inversa (se vera mas adelante).

En 1956, Uhlig® cuestioné el modelo de Cabrera y Mott en base a que una
teoria de pelicula delgada, debia explicar el efecto de las orientaciones de
cristales por el efecto de cambios en la reticula cristalina, como en la
transformacion alfa’lgamma del hierro y efecto de cambios electrénicos, como
ocurre a la temperatura Curie. Esto, de acuerdo con Uhlig, la teoria Cabrera-Mott
no lo hace. Ademas, Uhlig puntualizé que mientras el tuneleamiento de electrones
explica el comportamiento logaritmico, éste se mantiene para peliculas de hasta
aproximadamente 404°, mientras que en la practica el comportamiento
logaritmico se mantiene sobre aproximadamente 10 cm de espesor, en algunos
casos.

Uhlig propone una nueva teoria basada en la funcion de trabajo electronico
de los metales: en este caso, la energia requerida para transferir un electron
desde el metal al oxigeno. De las consideraciones de este modelo él deriva una
ley de velocidad logaritmica basada en el control de la velocidad de flujo del
electron del metal al 6xido. También, por algunas modificaciones de distribucion
de carga asumidas, una ley cubica fue derivada. Es por eso que Uhlig asume el
control de velocidad de transferencia de electrones, donde Cabrera y Mott
consideraron el control por migracion de cationes debido al campo eléctrico.

En un papel subsecuente de la oxidacién del niquel, Uhlig muestra que la
teoria de la ftransferencia de electrones explica satisfactoriamente las
observaciones en este sistema, incluyendo cambios en la velocidad de oxidacion
a la temperatura Curie del niquel. Sin embargo, deben existir otras explicaciones
con las cuales se pueda mostrar el comportamiento del punto antes sefalado. A la

! Sybolt, A. V., "Oxidation of Metals", Advances in Physics, a Quarterly Supplement of the Philosophical Magazine, Val.
12, N° 45, pp. 2-43 (1963)
“IDEM 4
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fecha se concluye que es necesario un trabajo adicional para clarificar el
comportamiento de las peliculas delgadas.

IV.1.2.1 Termodinamica de la formacion de la pelicula

La capa de 6xido formada es controlada por la termodinamica de la
reaccion metal-gas y, en general, por cualquier 6xido que su presion de
disociacién sea excedida por la presion de oxigeno ambiente. En el caso de
oxidacién en el aire esto es mas probable, debido a que el oxido tiene un poco
menos de presion de disociacion.

Las capas proximas al metal se pueden formar cuando la presién de
oxigeno es tan alta que permite su existencia como una fase separada. Tal capa
puede oxidarse parcialmente a un siguiente nivel superior, hasta que se alcance
un espesor determinado, el cual es estable en presencia del gas. Como un
ejemplo, el FeO calentado al aire comienza a ser rdpidamente convertido primero
en FesO4 y después en Fe,0s3, pero presentando una costra; el FeO puede hacer
ambas cosas, coexistir en aire tanto tiempo como estas fases estén cubiertas
entre fase de equilibrio de mayores y menores potenciales de oxigeno. En otras
palabras, las capas que estan cubiertas con una delgada capa adherente en
ambos lados crean un equilibrio de presién muy bajo, aun en la presencia de un
alto potencial de oxidacion en el exterior. Esto evidentemente significa que existe
una concentracion (y presion de oxigeno) diferencial tanto en un lado de la capa
camo en €l otro.

Son estos gradientes de concentraciones los responsables del crecimiento
de varias capas, las cuales se transforman lenta o rapidamente, dependiendo de
la velocidad de difusion de los iones a través de varias capas. La naturaleza del
proceso de difusion depende de los defectos estructurales del dxido.

IV.1.2.2 Cinética

La mayoria de procesos de oxidacion de los los metales obedecen al
menos en parte a la lamada ley parabdlica, la cual es derivada del control de
velocidad por una migracién de los iones a través de la pelicula de oxido. La
velocidad debe ser controlada ya sea por una migracién de aniones o de cationes

(difusion).

La velocidad del incremento del espesor x es proporcional al reciproco del
espesor de la pelicula. Esto es:

de K (4.6)
di x

e integrando
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x* =2kt +C (4.7)
t es el tiempo y k y C son constantes.

Debido a que el espesor de un dxido es proporcional a la cantidad de
oxigeno que contiene, podemos escribir también:

w? = kot (4.8)

donde {a constante ha sido eliminada.

w es el incremento en peso en gramos por centimetro cuadrado de area
superficial. En todas las ecuaciones de velocidad, si la curva de peso ganado en
funcién del tiempo no pasé a través del origen, se debera agregar un término
constante. Sin embargo, para efectos de simplificacion, este término constante

sera eliminado. Ya que w=g/cm’, la ecuacion 4.8 puede ser escrita como:

(g/cmz)2 =kt (4.9)

Id

y k,t es la Hamada curva de velocidad constante en unidades de
2 . . . .
(g/cnzz) /t, las cuales son comunmente expresadas en investigaciones

cientificas como (g/cm?)’ /seg.

Otras leyes de velocidad han sido encontradas para condiciones diferentes
a una difusion simple controlada; por ejemplo, la ley lineal:

glem’ =kt (4.10)
En este caso la velocidad con la que se incrementa el peso por unidad de
area es una constante, lo cual es caracteristico de una pelicula porosa donde el

gas oxidante puede tocar directamente al metal (interfase controlada).

También se desarrollé la ley cubica para los casos en los que hay un
exceso de oxigeno, donde presumiblemente la pelicula fue demasiado gruesa.

(g/em?) =k (4.11)

La ley logaritmica fue derivada para las peliculas delgadas, sin embargo, ha
sido usada también para explicar ciertos casos de peliculas gruesas.

La ley logaritmica puede ser expresada como sigue:

glem® =k, loglar +b) (4.12)
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donde k,, « y b son constantes.

Para el caso de peliculas muy delgadas, la ley logaritmica es:

]
g/lent’

=k-In ¢ (4.13)

Algunos ejemplos de metales que muestran una cinética de oxidacion
parabdlica son: cobre, hierro, cromo, niquel y sus aleaciones.

IV.1.2 Oxidacion del cromo

En los aceros inoxidables, la pelicula del éxido de cromo es fundamental (el
cromo confiere resistencia a la oxidacion del hierro y del niquel). Sobre este metal
se forma una pelicula de Cr;O3 la cual es estable con una pequena fraccion libre
de defectos.

Con algunos experimentos, Hagel® calculd las constantes para la expresion
parabolica* que describe la oxidacién de este metal; asi establecié que el
mecanismo de oxidacion para el Cr es el de “difusion de cationes a traves del
oxido”. La energia de activacién para 1a difusién de cationes, 71 Kcal, es casiigual
a la energia de activacion para la oxidacion. Hagel también buscé evidencias de
difusion de oxigeno, utilizando el isétopo 18 de este elemento, pero encontrd que
la velocidad era muy baja para ser medida a 1050°C.

Flower sefala que hay discusion sobre los efectos que las impurezas no
metalicas tienen en el comportamiento de la oxidacién del Cr.

El oxigeno se distribuyd con una fina dispersion muy dificil de remover y la
oxidacién inicia en los sitios de falla, incrementando con ello rompimientos en el
régimen de oxidacion.

La superficie del cromo tenia una textura (111) y el oxido funda su
crecimiento en los ejes [0001] normales a la superficie. Lo anterior se conocid
empleando las técnicas de difraccion de rayos X.

Graham® postuté mediante SIMS (Espectrometria de masas de iones
secundarios), la forma especifica como se oxidd el cromo. En la figura IV.2 se
aprecia la oxidacion secuencial en “0O; 'y "0;. La interpretacion de los datos
fue complicada por los problemas asociados a la interfase.

“Hagel, W. C., GE Research Lab. Rept. N° 62-RL-2917M, Op. Cil., en Seybolt “Oxidation of Metals”
7 Flower, H. M., Reseach Lab. Report. N° 62-RL-2917M., Op. Cit.. en Seybolt "Oxidation of Metals"
* Graham, M. J., “The Study of Oxide Scales Using SIMS", Microscopy of Oxidation, Cambridge, p. 10-12 (1990}
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Fig. IV.2. Perfil tipico de SIMS de éxido policristalino de Cr a 800°C, primero en ®0, y
luego en '® O,. El perfil Cr'°0; y Cr'®0; muestra que hay diferentes capas
de 6xido con la interfase asimétrica.

La interfase forma estratos (broadening) confusos y una mezcla de iones.
Se utilizaron muestras poliatomicas del tipo M"0;, M"™0; y M'"o™"0o", donde
fueron usuales los iones ¢ 0% y " 07

Con el sistema SISM poliatémico se distinguen los limites de grano que se
relacionan con la difusién del oxigeno, el cual ademas pudo calcular los
coeficientes de difusion. En la figura IV.2 se puede apreciar que hay dos procesos
independientes de difusion; el primero es isotrépico e inhibe al crecimiento de la

pelicula, y el segundo esta asociado a ia interfase Cr'%o™"0o”. Este dltimo es
anisotrépico, por el paso del oxigeno que se difunde a la interfase.

Lo anterior permite explicar como el autor calculd el coeficiente de difusion
del oxigeno, método por demas sencillo, ya que solamente implica la medicion del

area Cr'%o~'""0~. La magnitud de difusion fue de dos a tres érdenes con respecto a
los de la difusion isotrépica.

Hagel concluyd tentativamente, en aquella ocasion, que el Cr,03 es un
débil semiconductor tipo P, escasamente deficiente en cationes. Este defecto de
baja concentracion, baja presién de dislocaciones y alta estabilidad quimica,
hacen al CrOs una pelicula idea! para la proteccién contra la oxidacion
subsecuente. Sin embargo, con altas temperaturas y altas presiones parciales de
oxigeno, se encontré que el Cr,O; se volatiliza muy répido y ello propicia la
formacién de una capa superior de éxido, probablemente CrO3, por lo que su uso
como protector contra la oxidacion para altas temperaturas es muy limitado.
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IV.1.3 Oxidacion del hierro

El hierro puede oxidarse de otra manera cuando es diferente la atmdsfera
que lo envuelve. Su comportamiento no es en absoluto distinto y sin embargo hay
una particularidad cuando la oxidacién se da dentro de una atmosfera de COz y se
compara con otra atmaésfera de H;+H,0.

I1V.1.3.1 Oxidacion del Fe en una atmoésfera de CO+CO,

A grosso modo, {a reaccion de oxidacion del hierro puede ser descrita en
los términos de la dualidad que considera una reaccién de superficie y el
transporte difusional del hierro a través de las escamas.

El diagrama de fase Fe-O-C predice que cuando los éxidos de hierro se
encuentran en equilibrio con la mezcla CO+CO, dentro de un rango de
temperatura de 1000 a 1200°C, se tendra un dxido estable de wustita FeQ cuando
la proporcion CO.-CO es de 3:7 a 8:2. Si este rango varia mas alla de 8:2, lo que
aparecerd es la magnetita FesO, y, finalmente, en el diagrama también podemos
apreciar que el Fe:03; no es estable en esta atmédsfera a las temperaturas
consideradas.

Ya hemos indicado que la oxidacion del hierro se genera de acuerdo a un
comportamiento parabdlico. En la figura V.3 se puede distinguir, poniendo
atencion en el peso ganado al oxidar el hierro, que en primera instancia se forma
una pelicula de FeO y sobre la misma se espera otra de Fe;0..

05101!’;2025 0 35 40 45 50 55 6D 65

10|+ amsmco e
-, 05 Aim con B3% t CO

; DS £pm gon 2% de CT1
e Q1 Avm con €0 o

" Arm con B0% de LO

1600° C

- — — Escala superior
Escale inferior

Ganancia de peso X 10% glem?

¢t 1 2 4 5 6 v &8 9 10 11 12 13
Tiempa, h

Fig. IV.3. Ejemplos termogravimétricos de la oxidacién del hierro a diferentes
proporciones de CO+CO; y diferentes presionesg

“Kofstad, P., "High Temperature Corrosion”, Elsevier Applied Science, London and New York {1988)

94




Capitulo Cuarto Oxidacion de los Aceros
430 (AISI) 6 X6 Cr17 (EN)

Al considerar la difusion del hierro dentro de la wustita se pueden explicar
varios defectos que la caracterizan; éstos consisten en una serie de sitios
vacantes complejos, asi como defectos intersticiales.

Una de las conclusiones a que llegan los investigadores de esta parte
tecnoldgica, es la siguiente: “El comportamiento parabolico de oxidacion depende
solamente de la actividad del oxigeno que se encuentra en la mezcla de gases,
ésta no depende de la presidn total del gas o de las presiones parciales de cada
uno de los componentes gaseosos”.

De acuerdo con el diagrama de fase estabilizado entre 1000 y 1200°C para
el sistema Fe-O, se espera que se forme la segunda capa FeiQs durante el
crecimiento parablico (para una relacion CO./CO de 8:2). E! autor'® relaciona la
formacion de la segunda pelicula con el CO, ya que la actividad del oxigeno en
esta molécula es distinta en el orden de magnitud (suficiente para que el Fe304
permanezca estable), lo que solo sucedera después de que se formo
completamente la pelicula de wustita. Por consiguiente, esta capa siempre sera
superficial.

1V.1.3.2 Oxidacién del Fe en atmodsfera de H,+H;0

Para este caso se espera también un comportamiento parabolico en (a
oxidacion, la diferencia estuvo solo en los valores de las constantes; quiere decir
que las moléculas de agua e hidrogeno interactian para concentrar los defectos
estructurales sobre la superficie de ta pelicula formada. La parabola de oxidacion
es considerablemente mayor que la encontrada para el dio CO+CO;. Para el
oxigeno, como gas, los valores son exactamente los mismos.

La conclusién de este trabajo, considerando todo lo anterior, es que la
interaccién de la mezcla Hx+H»0 sobre la superficie de la wustita es menor que la
generada por CO+COx.

IV.1.4 Oxidacidon selectiva en Fe-Cr

La oxidacion selectiva es favorecida por una gran diferencia en la
estabilidad de la oxidacion en dos componentes, por un alto porcentaje del
constituyente activo o por una muy pequefia presion parcial de oxigeno. Por
ejemplo, cuando la aleacion Fe-Cr con un contenido de cromo de 20% se oxida en
aire a temperaturas cercanas a los 1000°C, se formara un solo CrOs que es
mucho mas estable que el dxido de hierro y, si algiin Fe;0; propiciara la actividad
del cromo, se podra reducir facilmente regresandolo a un hierro de acuerdo con la
reaccion 2Cr+Fe,0;=Cr,03+2Fe. De la misma manera, la velocidad de difusion
del cromo en la aleacion a altas temperaturas es lo suficientemente rapida como

"Kofstad, P., y Bredesen, R., “On the Use of the Wagner Mode! in Oxidation in Mixed Reactantes”, High Temperature
Corrosion of Advanced Materials and Protective Coatins. Elsevier Sciencie Publisher, pp. 3-12 (1992}
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para mantener la cantidad de Cr que se requiere en la interfase. A bajas
concentraciones de cromo, sin embargo, la actividad de este elemento es muy
baja para prevenir la formacion de otros 6xidos menos estables que el Cr,0s.

La presion de oxigeno requerida para la oxidacién mas estable puede ser
conocida por medio de datos termodinamicos, cuando la actividad del elemento
mas noble es conocida. En el caso Fe-Cr, las actividades son muy cercanas a las
fracciones mol (cercanas a un sistema ideal). Para cromo puro, escribimos (1)

2Cr+2 0, = Cr,0; para la aleacion donde la fraccion mol de Cr, Ng, €s

cercanamente igual a la actividad, podemos escribir (2) 2Cr+3 O, = Cr,03. Como

la energia libre de reaccion (1) (2) es igual, podemos igualar la constante de
reacciéon y obtener:

Po,

= e
NCr

Po, (4.14)

donde Po, es la presiéon de oxigeno en la aleacion y Po; es la presion de
disociacion del Cr,05 a la temperatura en cuestion. Ya que N, es menor que uno,
el Po, sera menor que el Po,, pero sera a baja presion de oxigeno debido a la
muy baja presion de disociacién del Cra0Os.

En las aleaciones Fe-Cr la generacion de una capa de cristales puede ser
descrita en forma aproximada, a saber: bajo cierta concentracion de cromo en
hierro, se forma inicialmente Cr;O; dentro de la estructura de la aleacion, de la
misma manera que en una aleacion rica en cromo. Sin embargo, la formacion
inicial de particulas de Cr,O; agota la matriz del cromo y la presion de oxigeno es
lo suficientemente alta, momentaneamente, para permitir la formacion de una
pequefia cantidad de FeO adyacente a las particulas de Cr203, ya que el producto
de solubilidad (Fe)(O) es temporalmente excedido en la reaccion Fe+O=FeO. Sin
embargo, en la regién donde la subcostra se presenta, la presion de oxigeno es
muy baja como para permitir la existencia continua del FeO como una fase
separada, pero es lo suficientemente alta para permitir la formacion de FeCry0y4.
El FeCr,Q, tiene una presion de disociacion de oxigeno intermedia entre el FeO y
el Cr,04, y por eso puede ser termodinamicamente estable como una subcostra

en la aleacién Fe-Cr.

IV.2 Oxidacion de los aceros inoxidables

Hemos visto que en forma separada tanto el cromo como el hierro se
oxidan en el comportamiento descrito, en forma parabdlica. El niquel sigue un
desarrollo similar (se oxida en dos capas y lo hace de la misma manera)." En
este subcapitulo se tocara primero el tema de los aceros inoxidables ferriticos y
posteriormente el de los austeniticos, donde los elementos Fe, Cr, Ni son

fundamentales.

" Sartell, J. A., y Li, C. H., J. Inst. Met., 90,92 (1962), Trans. Amer. Inst. Min. (Melall), Engrs, 221,158

96




Capitulo Cuarto Oxidacién de los Aceros
430 (AISI) 6 X6 Cr17 (EN)

1V.2.1 Oxidacion de los aceros inoxidables ferriticos

Khanna'? sefiala que para el caso de la aleacion Fe-Cr el vapor de agua
(0»+2%H,0) disminuye la formacién del 6xido de cromo que ayuda al metal a
protegerse contra la corrosion, por lo cual se requiere una mayor cantidad de
cromo en los aceros cuando esté presente el vapor de agua en las temperaturas
de trabajo.

Rowley™ utilizé espectroscopia por pérdida de energia de electrones en
6xidos que se formaron en tres minutos a 873K, donde reporta la presencia de
una formacién duplex de Fe,O; y FeCrO4 El primero con una estructura
rombohédrica, y el segundo no lo menciona el autor.

Es interesante su punto de vista, pues sefiala que cuando en un Oxido
interviene un metal de transicion sucede la hibridacion en los niveles 2p del
oxigeno sin ocupar el nivel 3d del metal de transicion.

Suzuki' caracterizé la pelicula de 6xido en laminas de Fe-Cr y reporta una
serie de analisis que obtuvo con difraccion de rayos x monocromaticos. Encontrd
que los aceros a 873K que no tienen alto cromo (0.02) formaron dos peliculas de
oxido de hierro; la primera de FeO y la segunda Fes;Os. Sin embargo, en los
aceros con 10.6, 18.64 y 17.38 de cromo indica que no se pudo definir con
exactitud la estructura del 6xido porque su espesor fue demasiado pequefio (<0.1

pm).

Los aceros ferriticos Fe-Cr exhiben tres diferentes modos de oxidacion a
altas presiones de CO.. Robertson'® reporté este aspecto después de analizar el
efectos que trae consigo el Si. El acero bajo en Si generalmente se oxida de
acuerdo a una curva parabdlica creciente, formando una costra de magnetizacion
o endurecimiento con una capa morfologica doble (ddplex) a temperaturas mas
altas. Sin embargo, tales aceros son susceptibles a una forma de oxidacién rapida
conocida como aceleracion brusca de la corrosion (break away), la cual sigue un
comportamiento lineal y propicia la presencia de poros.

Con altos contenidos de Si la oxidacion se vuelve extremadamente lenta,
de tal manera que el metal queda protegido inhibiendo la corrosion. La
caracteristica anterior hace que el disefio de estos aceros ferriticos contengan
silicio cuando van a ser usados en operaciones con alta temperatura.

" Khanna, A. S., y Kofstad, P. “Effects of Water Vapour on Oxide Growth on 304 Stainless Steel at 900°C", Microscopy of
Oxidation, Cambridge, p. 113 {1990)

~ Rowley, P. N., Brydson, B., Little, J. y Saunderst, S. R. J., “Boron Inhibited Steam Oxidation of Fe-Cr Alloys Studies
Using EELS", Microscopy of Oxidation, Cambridge, p. 64 {1990)

" Suzuki, S, y Suzuki, K., “AESIGDS Characterization of Thin Oxide Films on Fe-Cr Sheet Steels”, Surface and interface
Analysis, Vol. 17, 551-555 (1991)

¥ Robertson, J. y Manning M. 1., “Healing Layer Formation in Fe-Cr-Si Ferritic Steels", Materiais Science and Technology,
Vol, 5, pp. 741-753 (1984)
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Los aceros que tienen mas de 14% de Cr favorecen la oxidacion selectiva
de Cr y estabiliza una costra base de cromo a expensas de un crecimiento rapido
de una costra base de cristalizacion. '®

Consideremos una aleacién binaria A-B en la cual B es menos noble; esto
es, su Oxido BO es mas estable que AO vy, por tanto, el grado de crecimiento de
BO es mucho menor que el de AO (por ejemplo: A=Fe, B=Cr).

Durante la fase inicial o transitoria de oxidacién ambos, tanto el AO como el
BO, nuclearan sobre la superficie de la aleacion y la capa tendra un crecimiento
rapido en su grosor debido al predominio de AO. Puesto que BO es estable a
bajas presiones parciales de oxigeno Po,, BO tendera a formar una interfase
preferentemente en la costra de la aleacion y también se formara como un
precipitado dentro de la aleacion. Si las particulas BO pueden extenderse
lateralmente y formar una capa continua, controlaran el subsecuente grado de
oxidacion de la aleacién y la reduciran a la de BO. Si el tiempo de transformacion
es corto, BO sera el componente predominante de la costra, pero si el tiempo de
transformacién es largo (como tiende a ser con el Cr), entonces BO exfstira como
una subcapa. Esta situacién ha sido extensamente analizada por Wagner'” y otros
mvestlgadores 18

Esta teoria convencional de oxidacion selectiva ha sido aplicada por
Atkinson'® al sistema Fe-Si-Cr en el cual el cromo actda como un agente limpiador
secundario en el proceso metalirgico, reduciendo la solubilidad del oxigeno sobre
ta costra principal. Por eso se ha pensado que el comportamiento de la cobertura
de Cr y Si en los aceros estudiados incluye un sinergismo mas complicado que el
que se puede inferir de los modelos que tienen un agente limpiador secundario en
el proceso metalurgico.

IV.2.1.1 Microestructura de los 6xidos

La microestructura de los oxidos en los tres tipos es muy diferente. En
condiciones normales se forma una capa doble. El estrato egderior esta
compuesto de magnetita en forma columnar de considerable tamario®®; ésta crece

“ Whittle D. P., Good, G. C.,. Evans, D. J y. Sclly, D. B: Acta Metall, 15,1747 (1967)

"”\Wagner, C., Corros. Sci., (1965), 5,751

“ Vernon-Parry, K. D., Grovenor, C. R. M., Needham, N. y English, T. poster paper, “Distribution of Yttrium in Alurninium
Conlaining Stainless Steels and its Effect on Structure of Oxide Layers", Malerials Science and Technolegy, Vol. 4, p.

461(1988)
""West, J. M. “Fundamentos y Corrosion y Oxidacién”, Ed. Limusa, 12. Edicion, p. 225-227 (1986)

“’Rabertson, J. y Manning, M. I.: Mater, Sci. Technol., 4{12}, 1064-1071 (1988}
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hacia la superficie externa siguiendo la difusién que tienen los iones de Fe a
través del oxido. La primera capa esta compuesta de granos finos y simétricos de
magnetita y Cr cristalizado, la cual ocupa el espacio original del metal y crece en
la interfase de los dxidos siguiendo la direccion descendente de micro poros que
dejo el CO; en el éxido. Los elementos de aleacidon se encuentran en la primera
capa y tienden a formar una placa con una concentracion de volumen
supuestamente igual al de ia misma. El cromo parece estar distribuido en el lado
opuesto de la superficie, en la primera capa, sugiriendo que la mayor parte de
éste fue oxidado sin desplazamiento, como una reaccidon quimica normalmente
pro*fegida.21

Lo anterior también sucedi® de una manera similar con la pelicula de
silicato. Los autores Robertson y Manning® hicieron un estudio con micro sonda
de los oxidos de aceros al 11% de Cry 0.78% de Si que se calentaron por 6500hs
a 625°C, donde se vio que el Cr estaba también confinado en la primera etapa
con aproximadamente 15%Cr, y en este caso la ubicacion del cromo estuvo en la
base de la pelicula. Los contenidos de Cr alcanzan el 30% en esta regién y hasta
50% en los puntos de la base de las regiones mas angostas del oxido.

I1V.2.2 Anilisis de la formacion de peliculas de 6xido
protector en aleaciones binarias

Mientras que BO es estable a baja presion Po, el otro 6xido (AQ) puede
existir como un precipitado interno del primero (zona interna de oxidacion ZiO)
bajo la costra principal que es constituida de AQ. Si se incrementa el contenido de
B en la aleacion, es posible tener crecimientos laterales de BO sin precipitados
para formar una capa continua.

Los aceros ferriticos exhiben tres diferentes modelos de oxidacion si se
encuentran dentro de una atmdsfera con alta presion de CO,, cuando se generd
una variacién en el contenido de silicio.”® El acero bajo en Si generaimente se
oxidé de acuerdo a una curva parabdlica creciente, formando una morfologia de
doble pelicula de magnetita o espinel. Estas condiciones de Si en los aceros,
hacen que cuando éstos son sometidos a altas temperaturas se oxiden
rapidamente (aceleracion brusca de la corrosion “break away”). Este proceso, por
consiguiente, sigue un comportamiento igual al de una pelicula de o6xido con

poros.

Los altos contenidos de Si generan una oxidacion extremadamente lenta, lo
que hace que el metal se proteja contra la corrosion. Por lo anterior, los aceros
ferriticos para resistir oxidacion a altas temperaturas de operacion son disefiados,
metalurgicamente hablando, con esta caracteristica.

“ IDEM 15
“ IDEM 20
*IBID 15
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En consecuencia, se busca que las peliculas de &éxido tengan un
crecimiento lento. El Cr y el Si generan la resistencia a la corrosion con CrOs3 y
Si0; respectivamente; sin embargo, su modo de actuar es un tanto diferente: los
oxidos de Fe y Cr tienden a ser mezclados con una presion parcial de oxigeno
Po,. Seybolt y Whittle®* encontraron que cuando se incrementa el contenido de Cr
por arriba de 14% se favorece la oxidacion selectiva; esto es, se forma una
pelicula de 6xido de cromo en la base a expensas del rapido crecimiento del 6xido
de hierro (espinel), que fue formado en primera instancia.

En ofras palabras, los 6xidos de hierro vy silicio no se mezclan y, debido a
que el oxido de silicio se encuentra entre el metal y los otros 6xidos, se forma una
barrera de difusién que inhibe la formacién posterior de los otros oxidos. Tales
capas son referidas como capas curativas que impiden la difusién de los iones
metalicos hacia el exterior, formando asi peliculas muy delgadas.

1V.2.2.1 Consideraciones simples respecto a una aleacion
binaria

Cuando se tiene que una aleacién A-B, por ejemplo A=Fe, B=Si, en la cual
en la fase inicial ambos 6xidos, AO y BO, nuclearan sobre la superficie de la
aleacion, 1a costra tendra un engrosamiento rapido, debido a que BO es estable a
bajas presiones parciales de oxigeno Po; formara preferentemente la capa sobre
la aleacién y, por consiguiente, llegara a mezclarse con la aleacion en forma de
precipitados. Si las particula BO pueden extenderse lateralmente y formar una
capa continua, ellas controlaran el grado de oxidacidon subsecuente; en caso de
que el tiempo de transformacién sea corto, BO serd el componente que
predomina en la pelicula, de lo contrario, ésta sera una subcapa mas.

Es mas facil examinar las condiciones requeridas cuando la presion externa
Po; es tan baja, que sélo BO pueda formarse (ver figura 1V .4).

(a)

CONCENTRACION

CONCENTRACION

Fig. IV.4. Perfiles de difusion del oxigeno y un elemento B durante la oxidacién
interna; a) condicion limite del régimen donde predomina el oxigeno; b)
otra condicién limite con el predeminio de la difusion del elemento B

“'Whittle D. P., Good, G. C.,. Evans, D. J y. Sclly, D. B: Acta Metall. 15,1747 (1967}
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Las condiciones para que exista la formacion de BO son las siguientes:

a) Volumen: N la fraccion atdmica de B en la aleacion es suficiente para
que se forme una capa continua de BO; aqui la denotaremos como N,

b) Cinética: Nj la fraccién atomica de B es suficiente para satisfacer el
crecimiento de BO, llamado aqui N2

¢) Tiempo: Se requiere también que transcurra el tiempo suficiente para
que se forme una pelicula continua de BO

d) Termodinamica: N y P, exceden la solubilidad para que se produzca

BO bajo la costra externa (esta condicion se encuentra facilmente en la figura
IV.5, donde al observar SiO; y Fe3O4 a 500°C con un N5i>10'22 es suficiente)

Las expresiones Ni y N, pueden ser deducidas de los perfiles de difusion

marcados en la figura IV.5
Lot ad
]

-850 |-

oy na ca w0 1 12 13 14 15

0/ &

Fig. IV.5. Presién de disociacion para varios 6xidos

La actividad del oxigeno que se toma del medio ambiente, se incrementa
conforme se aproxima a la superficie (N(‘}) El oxigeno se difunde hacia el interior

con un coeficiente Do y B se difunde hacia afuera con el coeficiente Dg; lo anterior
se mezcla para llegar a formar Bo,, el cual es entonces inamovible. La reaccion
ocurre en la base de la zona interna de oxidacion (ZIO o 10Z Internal Oxidation
Zone), que se ubica segln la profundidad &, la cual depende del control en el
crecimiento de difusién de acuerdo con la expresién:

£=2r(D,1)" (4.15)
donde res un parametro que puede darse de una manera analitica en dos
casos, a saber:
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a)donde D,/ D, << N, / Ny <<1 [figura iV 2]
0 142
,,{ Ny J (4.16)

20N}

donde v es la estequiometria en BO,. En este caso predomina la difusion
del oxigeno y B es oxidado sin la influencia de ese movimiento.

b) donde el limite N9/ N} << D,/ D, <<1 [figura IV.2]

_ 7Dy N, (4.17)
20D5"2 N,

Estos limites tienden a ocurrir cuando existen altos contenidos de B, con su
consiguiente predominio en la difusién y en ese caso, la concentracion de B

puede formarse por arriba de N} en la zona interna de oxidacién.

Se puede definir un factor o de enriquecimiento, como sigue:

NH() l

o 80 (4.18)
NY

“ " F@)

donde Ngo es la fraccion atomica de B en la ZIO, z es (DOIDB)Uzy, y

Flz) = 7"z exp (2 )erfe(z) (4.19)

donde erfc es la funcién de error complementaria.

En el limite (a) donde z>>1, F(z)=1; mientras que en el limite (b) donde
z<<1, F(z)=n""z. La fraccion de volumen § de BOv en la ZIO esta dado por:

b= O-'N.r(: Vo [V (4.20)

donde Vgo es el volumen molar de BO,, y Vs es el volumen atomico de B
en la aleacién.

Retrocediendo a los puntos a, b, ¢, y d con que iniciamos este analisis,
consideraremos en primera instancia al volumen; es decir, el punto (a). Para que
haya una capa continua de BO, B debe exceder su valor critico; un valor cercano a
uno puede ser el adecuado. Hay referencias, por ejemplo Rapp (citado en la
fuente 19), quien encontré en una aleacién Ag-In que p=0.3. Si este valor fuera
utilizado para aceros, en el limite definido por el punto (a) sin difusion o
enriquecimiento de B, se tendria la relacion siguiente:
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N, =03 (4.21)

Vs

y en el limite marcado con {a letra (b):

03V,D, N,
N, =[ i) u} (4.22)
2vV 4, Dy

La cinética de B hacia afuera de la aleacion, puede satisfacer la razén de
crecimiento por Bo, produciendo un perfil de agotamiento en el cual Ng cae con
respecto a la escala base, por debajo de cero. Esto requiere que No>F{w), donde
F es dado por la ecuacion 4.19 y w=(Va/Vso)(kso/4Ds)" donde kgo €s el constante
crecimiento parabolico de BO,. De esta forma para w<1

112
v, ( #
N. = # [ B()] 2
oV, \4D, (4.23)

He)

El crecimiento de una pelicula por debajo de otra fue discutido por Maak,
Gesmundo y Viani.?® Su conclusion fue que OA crece en ambas direcciones hacia
afuera y hacia adentro desde la superficie de la aleacion x=0, de tal forma que &
es medido a partir de ésta. El espesor de la capa superior se expresa como y, a
saber:

2=112(k )" (4.24)

y define una relacion de crecimiento normalizada u=(k,n\c.lDo)”2 donde kao
es la constante del crecimiento parabdlico de AO. Si se considera que la relacién
de volumen (Pilling-Bedworth) para AO es igual a dos, las proporciones de
crecimiento hacia afuera y hacia adentro son iguales (aqui kao=1/2 ke como es
utilizado por Gesmund y Vianni).** El analisis de los perfiles de difusion y el
factor de concentracion o proporciona las ecuaciones dadas como en el caso de
la oxidacion exclusiva para B (ecuaciones 4.16-4.19), pero con (y-x) reemplazando

vy en las ecuaciones 4.16 y 4.17.

E} efecto que marca un exceso de AO radica en una mayor dificultad para
enriquecer B, lo cual esta muy relacionado con la profundidad & ya que la difusion
del oxigeno ocurre solo sobre £-.

E| efecto practico se da cuando se tiene un exceso de B en N, de acuerdo
con la ecuacion (4.21). A medida que la pelicula incrementa en su espesor, la
difusion decrece: de esta manera, la condicion de ausencia de enriquecimiento en
el limite (a) es posible aplicarla para altos contenidos de B, pero en el limite (b}

(ecuacion 4.22), se tiene un enriguecimiento:
“*Citados en !a fuente 21

%5 \taak, F., Metall Kd., 52,545 (1861) y Gesmund, F. y Viant, F., Oxid. Met., 25,269 (1986), citados en la fuente 19
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142
y= ﬁlIZN()D() +[ kA()] (425)
20N, D, \2D,

de aqui se puede encontrar fa expresion modificada para Nj.

Desafortunadamente como en el case del crecimiento de la magnetita en
Fe, Kao>>Dg se tiene un z>>1 sin importar el valor de N y el limite (a) de !a
ecuacion 4.21; de esta manera, una costra AQ detiene el enriquecimiento de B
para su oxidacion subsecuente.

De hecho, la condicién anterior es bastante severa. El problema con este
aspecto es que existen dos regimenes cuasi estables para formar BO por debajo
de una capa AO; el primero se genera en la etapa transitoria (capa AO con el
surgimiento de BO), mientras que la segunda lo hace a través de largos periodos.
La transicién de este segundo régimen implica la formacion de islas de BO en la
base de la costra que bloguea el transporte de A. Esta transicion es gradual y
ocurre si el abastecimiento de B cumple con el criterio de la cinética, Nz, descrito
por Wagner.26

Los criterios para la formacién de una capa protectora BO seran los
siguientes: En el caso de la formacién exclusiva de BO, la condiciéon de volumen
es que Ng>N; (ecuaciones 4.21 y 4.22). Para que BO tenga una estabilidad
continua, se requiere que Ng>N; (ecuacion 4.23). Si se forman ambas, AO y BO,
la condicion geométrica o de volumen que permanece considera que Ng>N
(ecuaciones 4.21 y 4.22) y se requiere la condicién Ng>Na. De este modo, las
condiciones para que se forme una pelicula protectora requieren que el contenido
de B en la aleacion exceda las caracteristicas marcadas por las ecuaciones 4.21y

4.23 para N1y Na.

I1V.2.2.2 Otro enfoque de la aleacion binaria

Sefalamos con anterioridad que la oxidacion selectiva sucede cuando se
tiene una gran diferencia en la estabilidad de los dxidos, lo cual no soélo depende
de la diferencia de energias libres estandar de formacién, sino también de las
actividades de los constituyentes (contenido de los agentes de aleacion y presion

parcial de oxigeno).

Consideremos una aleacion N-B en la cual B es una adicidén aleante comun
agregada a un metal relativamente noble N. De una manera simple supondremos
que los 6xidos son NO y BO. Para el éxido BO,

“\agner, C., J. Electrochem, Soc. 99,369 {1952), Op. Cit. enla fuente 20
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1
AG g, = My — My — 51”,,:

1
=y — {y,f +RT In ay+5 p +(RT/2)ln( P,/ P")} (4.26)

~G;, - RT In a, -—(RT/2)|n(p”: ,py)

Suponiendo que BO es insoluble en NO (de modo que a,,=1) Y
despreciando la correccion de entropia para el oxigeno 9, (T —298)KJ/mol es
A(p=0). Cuando la concentracion de B es baja (a, = x, es pequefia), es poco
probable que AGgo sea tan negativa como AGno, por lo que solo el 6xido NO se

forma inicialmente. A medida que la oxidacién procede, el B que no ha
reaccionado se acumula en la interfase hasta que AGgp se vuelve igual o menor

que AGno ¥ entonces BO nuclea:

AGHU = AGM’J
cuando
Gy ~Goypy = RT Infay /a,) = RT In(x, / x,) (4.27)

Esto significa que las aleaciones de este tipo mostrarén una subescama del
soluto mas reactivo, el cual separa al sustrato de ia escama exterior de oxido. En
la figura IV.6 se observa la aleacion Fe-Cr, donde la subescama se forma cuando
el elemento aleante se encuentra en una proporcion relativamente baja.

A mayores concentraciones, para las cuales xg excede el valor critico de la
ecuacion 4.27, que sera de aproximadamente 0.2,°” se forma primero el éxido
mas estable y es N el que se acumula en la interfase. En tales circunstancias, la
pelicula de 6xido frecuentemente consiste solo de BO. Si el dxido BO es
permeable o se fractura debido a tensiones internas (oxidacion con ruptura), el
oxido NO crece fuera de éste [figura IV.6(b)], por lo que la pelicula de BO puede
finalmente quedar sumergida dentro del éxido NO. La difusion de B hasta la
interfase de la figura IV.6(b) puede representarse como un efecto del
sobrepotencial de concentracion en la que parte de la fuerza promotora para la
oxidacion de B se disipa en el proceso de difusion.

“IDEM 19
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NO 03 Q3

Aleacion

a) b)

Fig. IV.6. Oxidacién selectiva cuando tc.usn~1: a) @, pequefa: el 6xido NO se forma
antes que BO; b) ¢, moderada: BO se forma antes que NO. La capa BO
puede finalmente quedar sumergida dentro del 6xido principal NO.

Esta imagen simplificada se modifica por:

a) La existencia de solubilidad mutua de NO y BO
b) Si son los aniones o los cationes la principal especie conductora, y
¢) Las velocidades de difusion de N y B en la aleacién sustrato

Por ejemplo, se observa solubilidad mutua entre FeO y Cr,0; con la
formaciéon de espinelas de Fe-Cr con composicion M Cr;O4 Por lo tanto, la
oxidacion de la aleacion Fe-Cr da lugar a la formacion de una capa espinela; el
transporte de Fe* a través de esta capa conduce finalmente al desarrollo de una
pelicula externa de Fe;0s3.

El modo de conduccién iénica t es importante en la determinacion de la
integridad mecanica del producto de oxidacién. Si tmer>tox como en el caso def
Fe;0a, el movimiento de cationes hacia el exterior se efectua por el movimiento de
sitios vacantes de la red hacia el interior, y debido a que estas se agregan
formando poros en la interfase metal/dxido, el 6xido mismo desarrolla porosidad y
la rapidez de oxidacién se atenua. La presencia de tales poros puede finalmente
conducir a la ruptura mecanica de la escama.
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I1V.2.3 Aleaciones ternarias

La formacion de peliculas cuando se considera una aleacion ternaria A-Z-B,
en donde el agente limpiador secundario z disminuye el contenido critico de B que
se necesita para la formacion de la capa de oOxido respectiva (por ejemplo A=Fe,
Z=Cr y B=Si). Para que esto sea posible, los tres constituyentes deben ser tales
que sus indices de 6xido mas bajos tengan un crecimiento estable en el orden
AQ, ZO y BO como se mostré en la figura IV.5 en donde se observa que
presentan incrementos en las cantidades OA>ZO>BO. Sus concentraciones
deben ser (como en los aceros inoxidables ferriticos) A>Z>B. La costra externa
estara compuesta entonces de AO y ZO y debera existir una ZIO de BO. La

presencia del ZO en la costra reducira la solubilidad del oxigeno N, debajo de la

costra. Al reducir N, decrece el espesor de la ZIO, entonces B se concentra ahora
en una region mas angosta (de acuerdo con la ecuacion 4.18) y matematicamente

tiene el efecto reductor de y, que a su vez mueve el sistema cada vez mas al limite
(b) del enriguecimiento de B y disminuyendo el vafor de Ny en la ecuacion 4.22.

1V.2.4 Termodinamica y difusién en la oxidacion de aceros
inoxidables ferriticos

A continuacién mostraremos algunos aspectos que nos sirven para valorar
los coeficientes de difusion y las concentraciones requeridas para la aplicacion de
las ecuaciones dadas al inicio de este capitulo.

Kubaschewski y Alcock®® calcularon la presion de disociacion para varios
oxidos a partir de su respectiva energia libre, como sigue:

Para magnetita:

3Fe+20, = Fe,0,
AG = -264550+76.76T (4.28)

donde T es la temperatura absoluta.
Para wustita:

2Fe+0, = FeO
AG =-126620+3124T (4.29)

Para el didxido de silicio (silica):

191 + 02 = AS‘iOZ
AG = 215600 + 4157 (4.30)

' Kubaschewski, B. y Alcock, C. B., “Metallurgical Thermochemistry”, Oxford, Pergamon Press (1979), referido en la
fuente 20
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Para el oxido cromico (chromia):
3
2Cr +5 0, =Cn0,
AG ==277190+53.25T (4.31)

Waustita mas dioxido de silicio pueden combinarse para generar los cristales
de fialita:

2Fe + O, + Si0, = Fe,Si0,
AG =-135300-344T (4.32)

Waustita y éxido crémico pueden combinarse para formar cristales cromicos:

2Fe+ 0, +Cr,0y = FeCn0,
AG =131600+242T (4.33)

El hierro existe en dos fases a-Fe y yFe. Los valores de Ng son similares en
cada fase, pero los coeficientes de difusién son mucho mas bajos en y que en a.

Las variables No y Do forman la permeabilidad del oxigeno y ocurren juntas
NoDo dentro de las ecuaciones de oxidacion interna (4.15-4.17). Cuando los
aceros tienen impurezas intersticiales, varios autores® han reportado que para a-

Fe y yFe varian ligeramente las medidas de No; sin embargo, los valores de Do
difieren considerablemente.

Por lo anterior, se ha separado el analisis de a-Fe y yFe:

Para el hierro «, Frank, Op.cit.3°, ha revisado los coeficientes de difusion
esperados para su permeabilidad Ng y Do.

Para el hierro gamma:

N, (%) =15 exp (-306 K Cal / RT) (4.34)
D,(em?S™)=0037 exp (- 230 K Cal / RT) (4.35)

donde R es la constante de los gases.

Para el hierro alfa:

*’Robertson, J., “Philos Mag. B.", 1987, 55,673
* IDEM 29
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N, (%)=15 exp (- 306 K Cal / RT) (4.36)

D,(em*s™) =08 exp (- 350 K Cal / RT) (4.37)

Consideremos ahora la formacién de una capa de diéxido de silicio en un
acero inoxidable ferritico. En éste, el cromo oxida sin desplazamiento produciendo
una capa interna (con aproximadamente 20% en peso de Cr). Si su distribucion es
normal, se formara una capa cristalina Fes.ax Crax O4 (X<0.67). Cuando X=0.22 |2
presion de disociacion con respecto al Fe y el Cr puede ser encontrada por medio
de las ecuaciones 4.26, 4.29 y 4.31, como:

log PO, (atm)=—289x10" / T +839 188X (4.38)

En la wustita el oxigeno es monoatémico con el hierro, por lo que la
reduccion en la solubilidad de oxigeno de esta red no comparada con la de la
magnetita se obtendra con las ecuaciones 4.34 y 4.36.

Utilizando la ley de Sievert:
Nyo=KP) (4.39)

y sustituyéndola en la ecuacion 4.20 se puede anticipar que con un 10% de
Cr el valor de N; concuerda con los experimentos reportados en el articulo de

Robertson y Manning.

IV.2.5 Presion de oxigeno

Honda, Atake y Saito®! estudiaron especificamente un acero igual al que
nos ocupa y para ello usaron la espectroscopia de absorcién de rayos infrarrojos;
en este articulo reportan que es dificil encontrar al Cr,O; libre. Lo comun es
encontrar oxidos complejos formados por (Fe,Cr),03 cuando el acero se introduce
en una atmosfera seca con baja presion de oxigeno. Los autores referidos
explican que el mecanismo de oxidacion no tiene aiin una explicacion satisfactoria
a pesar de que se han usado otras técnicas como termogravimetria, difraccion de
rayos X y miscroscopia electronica.

En la figura IV.7 podemos apreciar una sola banda de absorcion, en la cual
por debajo de 773°K muestran el 0xido a-Fe;03, y arriba de esta temperatura el
6xido es y-Fe,0;.

“'Honda, K., Atake, T. y Saito, Y., “infrared Spectra of Oxide Films on SUS 430 Stainless Steel Formed at Temperalures
between 470 and 1073 K°, J. Mater. Res., Vol. 7, N° 1, pp. 80-84 {1992)
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Rp Rs.l

Fig. IV.7. Espectro de rayos infrarrojos de muestras que se estuvieron oxidando entre
473 y 1073K durante 900 segundos en atmdsfera de argdn y vapor de agua
a 3.4 KPua aplicadas de manera alternada.

Honda, con mediciones entre 400 y 3950 numeros WAVE y 3.4 KPa de
presion en el vapor de agua, encontré que habia una diferencia en los resultados
cuando se midieron las bandas de un modo optico longitudinal y cuando se hizo el
analisis por difraccidon de rayos X, ambas a 550 cm™. El primero detectd una
pelicula principal de 6xidos tipo espinela con a-Fe;0s. El segundo analisis indico
que la pelicula era de Fe;04 6 (Fe,Cr)30,, sin descartar que podia ser también el
otro dxido tipo espinela y-Fe,0a.

Cuando hubo presion de oxigeno fue notoria la ausencia del oxido de
cromo, lo cual hizo concluir a los autores que solamente cuando la presion de
oxigeno fue baja hubo Cr,0O; o tal vez se traté de (Fe,Cr)203

IV.2.5.1 Tiempo de oxidacidén

Al observar el espectro obtenido con respecto al tiempo de oxidacién,
Honda®? utilizé una banda de 660cm’’; ésta decrecid conforme transcurrio el
tiempo para formar un rapido engrosamiento de la pelicula de 6xido. De acuerdo
con la literatura que él consultd, el espesor fue de 0.3um y usando la Ley de
Fresnel concluyeron que con bajos valores en el numero wave se tuvo un mayor
incremento en la pelicula de oxido.

Se estan haciendo esfuerzos por mejorar3|3a oxidacién de los aceros cuando
son usados a altas temperaturas. Vernon-Parry™ y su equipo estudiaron el efecto

“18ID 15
“IDEM 25
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del itrio y otros elementos reactivos que mejoran la adherencia de las peliculas de
alumina y oxido cromico. Se encontré que la aleacion Fe-Cr-Al-Y genero dos
capas: la primera de oxido de aluminio y la segunda de una mezcla Al-Cr cuando
el itrio fue bajo; cuando el itrio fue mayor, la segunda capa invirtié el orden de los
elementos y el oxido fue de Cr-Al.

Finalmente, respecto al tiempo de oxidacién, Rhys“ muestra que el tipo de

6xido puede desaparecer cuando se analiza en dos minutos de calentamiento y
luego en 10 minutos.

La tabla IV.1 muestra parte del trabajo de Rhys y su equipo:

Aieacion Oxidos presentes con el calentamiento
Después de 2 minutos Después de 10 minutos

Fe-16Cr CrZO;, Fe,04 CT203 F6203
Fe-16Cr-0-1Ce Cry05 Fey 04 Cr0;
Fe-16Cr-0-1 CeO3 Cr203 C|'203 FEzog
Fe-18Cr Cra0Os Crz04
Fe-18Cr-0-1Ce Cr0; Fe;03{Fe-Cr),0, Cry04
Fe-18Cr-0-1Ce0; |Cry0s CryQO4

Tabla IV.1 Analisis “Guinier XRD™ en varias aleaciones Fe-Cr*®

*Electron Microprobe Analysis, Guinier X-Ray Diffration.

En esta tabla se puede observar que para 16% de cromo, cuando hay un
0.1 de cerio desaparece el oxido de hierro al someterlo a un calentamiento mas
prolongado. En cambio, cuando hay 0.1 de CeO; tenemos un resultado opuesto a
lo anterior. Cuando el contenido de cromo es de 18% sucede un fendmeno
parecido, pero no igual al de 16%.

1V.2.6 Oxidaciéon de los aceros inoxidables austeniticos

Al hacer las consideraciones sobre las aleaciones binarias y terciarias,
incluimos al silicio de tal manera que fue posible considerar a los aceros ferriticos.
Si tomamos a este mismo elemento para ver a los aceros austeniticos, tenemos
reportes35 de que para formar una pelicula de 6xido protector se requiere mas
silicio; si se trata de aceros austeniticos con respecto a los ferriticos (el Si debe
exceder el limite Ny de 3.5 a 7% cuando se calienta a 600°C y cuando se calienta
a 1000°C, N, debe ser de 9%).

“ Elower, H. M., Gould, P. J., Moon, D. P., y Tuson, A, T., “The Oxidation of Chromium®, Microscopy of Oxidation,
Cambridge, 1990, pp. 98-111
7 IDEM 34

“ 181D 20
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Lo anterior se explica por el cambio en los limites de difusion de Ia
austenita con respecto a la ferrita. De esta manera, N, estd dada por la ecuacion
4.22 para T<700°C, el cual es un régimen de enrigquecimiento para T>700°C, N, se
calcula con la ecuacion 4.21 que sera opuesto, es decir, de empobrecimiento.
Respecto a los cambios en Ny, también repercuten en los austeniticos, sélo que
de una manera mas leve.

La capa intermedia entre los dos éxidos de un acero austenitico también
decrece comparandola con los ferriticos. La mayoria de los aceros austeniticos
tienen aproximadamente 18% de Cr, por lo que formaran una costra de cromo que
reducira el limite de Ny; pero el limite N, no cambiara debido a que Nz depende de
Dsi y del grado de oxidacién del Si.

En general, la teoria de la oxidacidén selectiva es frecuentemente menos
exitosa cuantitativamente hablando para aleaciones fcc, que para las bee.’

Lobb® también estudio el efecto del silicio sobre un acero austenitico (20%
Cr, 25% Ni/Nb, estabilizado en CO,), y encontrd que la proteccion del éxido
decrece marcadamente sobre los 900°C de calentamiento. La oxidacién a 1000°C
se caracterizo por ello, con un decremento parabdlico en la reaccion.

W=k, 1 (4.40)

donde w es el crecimiento de los granos, t es el tiempo y ky €s la constante
parabélica.

También se puede relacionar al Si con la formacion de !a capa de oxido de
hierro. En estos aceros esto es de acuerdo con la cita textual™ “Es reconocido™
que este analisis coincide con los cambios en el mecanismo de oxidacion
dominante hacia afuera de cationes a través de la intercapa silica con oxidacion,
hacia afuera via poros o microgrietas en la escama, aunque hay difusion selectwa
de Fe hacia afuera que forma una capa externa de FesO4 con la consiguiente
degeneracion en la capa protectora y en particular sobre la capa silica.

Kurokawa*® practicamente no le concede importancia al niquel para formar
una pelicula protectora de los aceros inoxidables austeniticos; por ello, a las
aleaciones Fe-Cr les incorpora de 10 a 25% Mn y 3% de Al (recordar el diagrama
de Schaeffler que sefialamos en la figura IV.8 y en éste lo que hace austenitico al
acero es el Ni equivalente). ‘

Ni equivalente = (Ni)+(C0)+0.5(Mn)+0.3(Cu)+25(N)+30c

“1BID 20

“*| obb, R. C. y Evans, H. E., “The Role of Silicon in Maintaining Protective Oxidation in a 20% Cr Austenitic Stainless
Steel lo High Temperatures”, Microscopy of Oxidation, Cambridge, pp. 199-124 (1950)

*IDEM 18

*IDEM 38
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-4

Salaticio de Fasa/ 107 kg-m';

Cr equivalente =(Cr)+2(Si)+1.5(Mo)+5(v)+5.5A1+1.75(Nb)+1.5(Ti)+0.75(W)

La cinética de oxidacion a 1173K ocurre de acuerdo a una razén parabdlica
como se aprecia en la figura 1V.9.

20

10

Fig.

Ni, % de masa equivalente

Cr, % de masa equivalente

Fig. IV.8. Diagrama de Schaeffler para la aleacién Fe-Cr-Mn-AlL"'
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IV.9. Oxidacién en atmésfera de He con 1%0, a 1173K; comportamiento
parabélico; a} ganancia de masa vs tiempo; b) con respecto al contenido

de Mn

*' Kurokawa, K., Mizuta, Y. Y Takahashi, H., “Oxidation of Fe-Cr-Mn-Al Stainlees Steels”, in High Temperature Corrosion
of Advanced Materials and Protective Coating, pp. 91-96 (1992
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La conclusion final que este autor reporta es que 1a razon de oxidacion es
incrementada significativamente conforme lo hace el contenido de Mn. La
adicion de aluminio en las aleaciones Fe-Cr-Mn genera un mejoramiento muy
marcado en su resistencia a la corrosién; el 6xido que se formo, principalmente,
fue MnFe;0,.

IV.3 Formacion y crecimiento de whiskers en los metales

Los whiskers son filamentos metalicos o no metalicos de un solo cristal, que
tienen ultra alta resistencia (del orden de un millon de psi, 69,000 MPa), sus
dimensiones son micrométricas y sus propiedades fisicas sobresalen en cuanto a
su modulo elastico, densidad, y un alto punto de fusion.

IV.3.1 Produccion

No es facil producir los whiskers; las primeras técnicas fueron: Crecimiento
por induccién de esfuerzos, evaporacidén-condensacion, reaccion de fase-vapor,
crecimiento a partir de la fundicién, crecimiento electrolitico, crecimiento por
solucién y solidifacion direccional de eutécticos binarios.*? Los procesos que se
usan en la actualidad desde luego son los que tienen relativamente reducido el
costo y que ademas permiten una produccién masiva; la mas popular es la de
crecimiento por las reacciones en fase-vapor. Otro proceso es el de crecimiento
por el mecanismo vapor-liquido-s()lido.43 Se considera que la perfeccién cristalina
(interna y superficial) y las dimensiones micrométricas, son la causa de la ultra
alta resistencia de los mencionados filamentos.

IV.3.2 Crecimiento

En los afos recientes los whiskers dejaron de ser una curiosidad en
laboratorio, ahora son considerados como un avance tecnolégico que sirve a
diferentes propositos.

Como en otras muchas areas de crecimiento de cristales, las técnicas de
produccién fueron modeladas despues de las desarrolladas por los pioneros de la
investigacion para el crecimiento de los whiskers, el desarrollo de la
supersaturacion necesaria es completamente dependiente del gradiente de
temperatura, lo que implica que en los sistemas de produccién se tengan
dificuitades inherentes al control ya que éstos son sistemas multiples de reaccion
compleja (por ejemplo, las condiciones de crecimiento implican que éste sea
isotérmico, que no varie el gradiente de concentraciones, que el flujo sea

constante, etc.).

* IDEM 41
*"Nabarro, F. R. N. y Jackson, P. J.-, "Growth of Crystal Whiskers a Review", in Growth and Perfection of Crystals,
editado por R. H. Doremus, B. W. Roberts y David Turnbull, John Wiley and Sons, New York (1958
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En general, la fuerza impulsora para el crecimiento de los whiskers
proviene de la relajacién de deformacién en el cristal (recristalizacion), o de un
decremento en la supersaturacion (dexperimentalmente se ha demostrado que esta
por debajo de los valores criticos), 4 este Gitimo puede ser explicado por la teoria
clasica del crecimiento de cristales. Para que un monocristal crezca requiere
incrementos en su energia de superficie; consecuentemente, se necesita la
supersaturacién cristalina.

Honda, Atake y Saito® reportan que ha sido estudiado el mecanismo de
oxidacion de los aceros inoxidables por los métodos de: medicion
termogravimétrica, difraccion de rayos X y microscopia optica y electronica. Ellos
utilizaron la reflexion de rayos infrarrojos-espectroscopia de absorcion-reflexion
(IR-RAS) y encontraron que el espectro del éxido formado sobre una muestra con
alta presion de oxigeno tuvieron dos reflectancias minimas, una alrededor de 730
cm’’ (que fue interpretada como un éxido de cromo, Cr,03) y otra de alrededor de
660 cm™' de Fe,0,. Estas dos bandas de absorcion fueron poco dependientes del
tiempo de oxidacién, con baja concentracion de oxigeno, ia diferencia consistic en
que se incrementd la absorcion para 660 cm™.

Honda y su equipo reportan una rapida ganancia de masa debido a la
oxidacion y a la formacion de whiskers de a-Fe;03 cuando el material fue tratado
en una atmosfera con bajo oxigeno y alta presién de vapor de agua. Los
resultados de esta investigacién sugirieron que el vapor de agua facilitd la
oxidacion del hierro al igual que la alta presion de oxigeno en su etapa inicial, y sin
embargo el vapor de agua no afecta la continuacién de la oxidacion después de
esta primera etapa. Finalmente, sefialan que la concentracion de Fe;O; observa
un comportamiento lineal conforme sucede el tiempo de oxidacion: en cambio, el
Cr.0s es independiente del mismo tiempo.

Sasayama y Kamiya46 reportan también la presencia de whiskers, sdlo que
en su trabajo usaron un acero inoxidable ferritico con 3.07% de aluminio. Las
muestras estuvieron bajo diferentes presiones parciales de oxigeno a 850-1200°C
y fueron inspeccionadas por difraccién de rayos X TEM®, SEM™ y otras técnicas de
analisis microestructural. En la figura IV.10(a) se observa el esquema para la
formacion de los whiskers y en fa IV.10(b) el efecto del tiempo y la temperatura
para la formacién de los mismos.

*TEM Transmission Electron Microscope
*SEM Scanning Electron Microscope

* Burton, W., Cabrera, N. y Frank, F. C., “Phil. Trans Roy. Soc. 243,299 (1951)

* Honda, K., Atake, T. y Saio, Y., /R-RAS Study of Oxide Film Formed on SUS430 Stainless Steel in Moist
Atmospheres”, in High Temperature Corrosion of Advanced Materials and Protective Coatings, Tokyo, Japan, 5-7 (1990)
ISBN; 0-444-88970-1

* Sasayama, S. y Kamiya, T., “Structure and Oxidation Behavior of the Scale Formed on Al-Containing Ferritic Stainless
Steell, in High Temperature Corrosion of Advanced Materials and Protective Coatings, Tokyo, Japan, 97-102 (1990)
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Fig. IV.10. Produccion de whiskers; a) proceso experimental; b) efecto del tiempo y la
temperatura sobre el crecimiento de whiskers en [a segunda etapa

Sasayama muestra que arriba de 1000°C los whiskers no crecen, pero
entre 850 y 950°C si lo hacen; también indica que hay dos tipos de alumina, la alfa
(por encima de 1000°C), y la delta, que se llama alumina de transicion. Esta forma
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theta y delta.

IV.3.3 Convertidor catalitico

Debido a las estrictas regulaciones en la emision de gases, los nuevos
disefios automotrices han reemplazado ios multiescapes en los motores de alto
rendimiento, por tubos de doble encapsulado o herméticamente aislados, es decir,
hay un sistema de tubos dentro de tubos.

En la mayoria de los paises occidentales el convertidor catalitico se ha
convertido en una parte vital de los sistemas de expulsion de gases, con la ayuda
de una sonda “Lambda” hecha de material resistente a la corrosién. La proporcion
aire-combustible puede ser optimizada para reducir ampliamente la emisidn de
gases contaminantes al minimo.

El soporte del catalizador estd hecho tipicamente de una aleacién de
FeCrAl, asi como de Aluchrom ISE o Aluchrom Y, puede ser también de Nicrofer
6025HT o aleacion 602A cuando esta sometido a grandes esfuerzos.*” (ver figura
V.11).

Fig. IV.11. Convertidor catalitico usado por la marca Volkswagen que se debe
calentar eléctricamente (1.5 KW) cuando el vehiculo esta frio, para
obtener resultados en menor tiempo (30-80 segundos)

El panel de elemento ceramico necesita especial proteccién contra impactos. Para

“Metal, Publicacion 12/94 de Krupp VOM Hochleistungswerkstoffe
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El panel de elemento ceramico necesita especial proteccion contra impactos. Para
protegerio de los gases nocivos se cubre de fibras de Nicrofer 6023-H o aleacion
601H para distribuir uniformemente la temperatura y asi ia secciéon transversal
guede separada, para que este elemento tenga una duraciéon mayor.

El Nicrofer es un producto aleman. A continuacion veremos lo que publico
Delagi48 respecto a la experiencia de USA: Ellos nos dicen que el convertidor
catalitico estard constituido de un panel de acero inoxidable ferritico al alto
aluminio (5% maximo), que es dificil de fabricar en estos momentos (1995).

Se fabrica éste con una cinta de acero ferritico cubierta por ambos lados de
una pelicula de aluminio comercialmente puro (0.05 mm), después, ésta es
sometida a un rolado en caliente para que finalmente la transformen en el panel
que corresponde al cuerpo del catalizador. Una vez hecha esta operacion se
realizan varios tratamientos térmicos, como sigue: el primero es para consolidar la
union de los diferentes estratos, es decir, crea un gradiente de composicion en el
material (alta concentracion de aluminio en la superficie), que al mismo tiempo
que adhiere el aluminio en el acero lo oxida. Hay una serie de tratamientos
térmicos que se alternan con diferentes etapas (Argon o vacio con aire,
respectivamente), que sirve para generar un crecimiento de whisker de dxido de
aluminio sobre la superficie del metal. Ver figura IV.12.

Fig. IV.12. Whiskers de 6xido de aluminio formados por tratamiento térmico para
incrementar la superficie de contacto con los ?ases que se
transformaran al pasar por en el convertidor catalitico. i

Delagi y su equipo de trabajo sefalan que con la generacion de whiskers se
tiene un notable incremento en el area superficial de este elemento automotriz,
incrementando con ello su eficiencia.

**Detagi, R. G. y Jha, S. “High-Aluminium Ferritic Stainless Alloys Syntherized for Catalytic Converters”, Metal Progress,
27-28 (1995)
* IDEM 45
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Capitulo Quinto Trabajo Experimental

CAPITULO
QUINTO

TRABAJO EXPERIMENTAL

En este capitulo se explican las técnicas y criterios que sirvieron de base
para captar la informacién; también son sefalados los procedimientos mediante
los cuales se presenta la misma, haciendo énfasis en el motivo que genero [a
necesidad de obtenerla.

V.1 Objetivo

Para iniciar la presentacion de este trabajo es preciso partir def objetivo que
fue marcado a principio de esta investigacién: “Determinar las condiciones para
convertir, por medio de tratamientos térmicos, el acero inoxidable ferritico AISI430
en un acero bifasico, con todas las buenas caracteristicas que le confiere esta
morfologia”.
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V.2 Justificacion

Los aceros inoxidables ferriticos, por las caracteristicas en su fabricacion y
por su composicién guimica son, dentro de la familia de los inoxidables, los de
mas bajo costo. Estos aceros no endurecen significativamente por deformacion ni
por tratamientos térmicos habituales. Lo anterior se explica debido a su estructura
interna v a la relacion que hay en ésta con su composicion quimica.

Se tiene referencia sobre el incremento de varias propiedades mecanicas
cuando dichos materiales son sometidos a tratamientos térmicos especiales,
éstos permiten obtener una transformacién de doble fase, por lo que se pensd
transformarlos mediante los criterios tecnoldgicos reportados.

V.3 Método

Para captar la informacion hubo necesidad de aclarar perfectamente la
hipétesis, la cual en su mayor parte se extrajo de la justificacion que marcamos
con el nimero V.2. Con base en ello fue posible elaborar el plan de trabajo,
mismo que sufrid una serie de modificaciones a medida que la investigacion
avanzo. Primero se capturo la informacion y después se hizo el procesamiento de
ésta.

V.3.1 Captacién de la informacion

En base a los criterios obtenidos, después de leer la bibliografia preliminar,
se planed obtener datos pertinentes con un control de los tratamientos térmicos, fa
realizacion de pruebas mecanicas y el andlisis metalografico del material sujeto a
estudio.

V.3.1.1 Tratamientos térmicos

Se inicid este estudio con un acero que tiene la composicion quimica con
los porcentajes siguientes.

C =0.057 Mo = 0.030
N =0.032 P =0.020
Cr =16.34 S =0.008
Si =0.297 Cu=0.022
Mn = 0.462 Ni =0.200
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En base al diagrama Fe-Cr-C-N (figura I1.11) y a una serie de criterios que
se veran con detalle en el siguiente capitulo, se determind que el calentamiento
intercritico estuviera entre 900 y 1000°C*. El tiempo de recocido fue asignado
también en base a los reportes de |a literatura que preliminarmente se tenian. En
un principio, para las temperaturas mas altas, se intentaron tiempos de 1 a 5
minutos {(en una muestra piloto); finalmente, sin embargo, e! tiempo minimo fue de
5 minutos y el maximo de 45.

Con el proposito de transformar la austenita que se formé con el
calentamiento intercritico en martensita (ver subcapitulo 1.5), todas las probetas
fueron enfriadas en agua.

Se discutira, en el capitulo Vi, la razén por la que se us6 una atmosfera de
Argon para la mitad de las probetas, y de aire para el resto.

V.3.1.2 Pruebas de tension

Después de ser cortadas con una herramienta de forma y partiendo de
laminas con un espesor de 0.395 mm, se trataron térmicamente 97 probetas y se
probaron en tensién uniaxial. La prueba de tensién se llevé a cabo en una
maquina universal Instron de la serie IX automatizada, utilizando el sistema 1.04.
Se realizaron estas pruebas tomando como referencia la norma ASTM / E 8M-92.
La tabla V.1 muestra ios datos que este equipo nos permitié obtener; ademas, en
la figura V.1 aparecen los diagramas ingenieriles c—¢ para un lote de tres probetas
con igual tratamiento térmico.

*En un principio ¢l rango dc calentamiento fue de 850 a 1000°C.

*Standard Tesl Methods for Tension Testing of Metallic Materials [Metric]”, ASTM, Designation.EBM-92
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Tabla V.1 Resultados de una prueba de tension para tres probetas planas que s€
calentaron a 1000 °C durante 20 min. En una atmoésfera de aire.

Método de Tension para liminas delgadas

Test type: Tensile [nstron Corporation
Series [X Automated materials Tesing
Operator Name: Adolfo Altamirano Systemn: 1.04

Test Date:: 23 Jan 1995

Samples [dentification: GRUPO3

Interface Type: 4200 Series Samples Type: ASTM
Machine Parameters of Test:
Sample Rate (pts/sec): 5.00 Humidity (%): 50
Crosshead Speed (MM/Min): 10.00 Temperature (deg °C}): 18
Extensometer switch value: 50.0000% offset
Dimesions: Spec. 1  Spec.2 Spec. 3
Width (mm) 12,500 12,500  12.500
Thickness (mm} 40000 40000  .40000
Ext. Gauge len (mm) 80.000  80.000  80.000
Spec. guage len (mm) 110.00 110.00  110.00

Qut specimens, 0 excluded.

Specimen | Condicion Displeme | % Strain | Load a1 | Stress at | Displacment | %Strain | Load at | Stress at Displemem
number n at Peak | at  Peak { Peak Peak at Break | al Break | Break Break at 2.0%
(mm) {%0) (KN} {(Mpa) {mm) (%) {kn) (mpa) Yield (mm)
I 20-1000 8.416] 10,5201 4.119] 8§24.0 1242 15.53] 3.745| 749.2 4199
2 20-1000A 7968 9.960| 4.127| 8256 12.51] 1564 3.858| 7718 3136
3 20-1000B 9896 12370 3.491.] 6984 13.50| 16.88] 3.068| 613.8 3125
Mean 8760 10950 3.912 7827 12.8ft 16.02 3.557 3.557 711.0 .3486
Standard .
Derivation; 1.009 1.261 365 73.0 .60 75 427 427 855 0617
Specimen o Strain at 2.0% | Load at  0.2% | Stress wt .2% ) Young's  Modu | Energy at Yield | Energy a1 Break
Number Yicld (%) Yield (KN) Yield (Mpa) lus (Mpa) {N/mum) (N/mm;
1 5248 2.440 488.2 159300. 6323 47.68
2 3919 2.440 488.2 271600 5208 48.00
3 3906 1.981 396.3 212400 4080 43.52
Mean: 4358 2.287 457.0 214400. 5204 46.40
Standard
Derivation: 0.771] 205 53.0 56200. 1121 2.50
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Fig. V.1 Diagrama ¢ — ¢ del Grupo 03 de muestras con tratamiento termico (1000° C
durante 30 min)

V.3.1.3 Prueba Erichsen

Al igual que las muestras para tensién uniaxial fue posible preparar, desde
el fratamiento térmico hasta la prueba final, 44 muestras sometidas al
procedimiento Erichsen ASTM:E643-84°,

En la figura V.2 se aprecia el comportamiento de las laminas muestra, para
cuatro temperaturas diferentes, después de haber sido calentadas en aire. Cabe
hacer notar, que las muestras que se calentaron dentro del Argon exhiben un
comportamiento similar. Por eilo se muestra unicamente esta gréfica.

* “Standard Test Method for Ball Punch Deformation of Melallic Sheet Material’, ASTM, Designation; £643-84
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Fig. V.2 Resultados de deformacion—carga para el ensayo de Erichsen en laminas
calentadas en aire y luego templadas en agua.

En el capitulo siguiente se analizara con detalle el comportamiento de este
acero; sin embargo, en éste nos permitimos sefialar, en la figura V.3, cuatro
graficas que dan fe de la manera simple como captamos la informacion.

W
- 3 200
E g
5 . 5
] D e
& o &
g g
£ 3 o 200
o 100
2
D430 £ $00 900 T30 350 1068 106 1008 ® 2 a5 15 30 45 15 30 2515 3045
Temparatura *C Tempe ]
(a} (b)
E :
2 5"
s b
@ 6
2] 0
o
3 £
VO WL 90D HU0 w50 W0 920 10D 100D [
B0 300 900 330 500 &30 £30 540 1000 1000
Ter atura
emperaia °C Temperaturs *C
{c) (d)

Fig. V.3 Datos Caracteristicos de las pruebas de embutibilidad para las muestras que
se calentaron en a, b atmosfera de aire, y c y d en argon.
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V.3.1.4 Anilisis metalografico

De cada muestra que fallé en tension y en la prueba de embutibilidad, se
obtuvieron tres probetas para ser analizadas con microscopia Optica. Esto es, se
observé en las probetas una zona sin deformacién y las partes con alta y baja
deformacion, respectivamente. Se tuve cuidado de que en la tercera muestra no
hubiera influencia en la deformacién obtenida, para las dos primeras.

Una vez cortadas las muestras, se hizo el montaje correspondiente;
después del desbaste fueron pulidas y atacadas con el reactivo de Vilella (75 ml de
glicol, 15 ml de acido nitrico y 30 ml de acido clorhidrico).

La figura V.4 y V.5 muestra dos micrografias, una tomada a cuatrocientos
aumentos y la otra a ochocientos. La primera nos permitid una observacién mas
precisa y la segunda nos sirvi¢ para determinar, por ejemplo, la presencia de
bainita inferior y martensita en aigunos casos.

400X 680° 1000°C

Fig V.4. Micrografia obtenida en microscopio 6ptico donde se aprecia la doble fase
dea-M
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800 X 60° 1000°C

Fig. V.5 Micrografias obtenidas en microscopio 6ptico donde se aprecia que la fase
obscura es bainita superior

V.3.1.4.1 Medicion de fraccion de volumen

Una parte fundamental del analisis en el microscopio fue medir con
precision la fraccion de volumen de marten3|ta con respecto a la matriz; en este
caso se usd la técnica de conteo de puntos para llegar a establecer el porcentaje
de cada fase. En la tabla V.2 se muestran los promedios que al respecto se
obtuvieron en las mediciones.

Temperatura °C Por ciento de fases
Martensita Ferrita
1000 32 68
950 18 82
900 7 93
850 0 100

Tabla V.2 Fraccién de volumen de ferrita y martensita a cuatro temperaturas para |os aceros AlSI430L

“Underwood, E. E., "Quantitative Stereology”, Addison-Wesley (1970)
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V.3.1.4.2 Medicion de tamaiio de grano

La medicion de los granos se realizo, considerando que para una sola fase
el area especifica del limite de grano es inversamente proporcional al promedio
lineal de su tamafio.

L = 4/5v (V.1)

Donde Sv es el area por unidad de volumen y L esel promedio del tamano

de grano lineal, conocido como tamafio de grano de Heyns. [ puede ser
determinado por una simple relacién:

L =Lo/N=1/N, (V.2)

Donde N es el nitimero de granos que son interceptados por una linea de
referencia, con una longitud Lo; y N_ es el namero de granos (limites de grano)
por unidad de longitud de la referencia. Para nuestro caso Lo fue de 200 x y la

observacion se hizo con el auxilio de un ocular micrométrico a 400X.

Respecto a este tema, observamos una diferencia muy marcada respecto a
la homogeneidad del tamario de grano; es decir, se observd que en la orilia de las
laminas hubo menos martensita y un tamafo de grano mucho mayor. Intentamos
corregir esto con el auxilio de dos media cafa, fabricadas a partir de una barra de
acero del mismo tipo.

En la figura V.6 se aprecia esquematicamente este intento que finalmente
trajo consigo un cambio brusco en la investigacion, ya que al reutilizar las mismas
“media cana” después de haber templado la muestra en agua, con la humedad
que conservaban se formo una atmosfera de vapor que con el calentamiento
generé una figura caracteristica sobre las probetas. Al observar dicha figura en el
microscopio, encontramos dos peliculas diferentes de 6xido (las cuales se trataran
en el siguiente capitulo).

Con esta informacion se elabord un poster para participar en el "Quinto
Congreso de Quimica de América del Norte” (Fifth Chemical Congress of North
America). En este poster se incluyo el texto, ésta es solo una parte del mismo que
presentamos como tabla V. 2 de esta tesis, donde se explica: que el temple del
sandwich fue parcial, que de ahi se generd una oxidacion selectiva, y que hubo la
posibilidad de obtener un espectro quimico de cada una de las capas de 6xido
que se generaron.
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Fig. V.6 Procedimiento general para la obtencién de Whiskers en laminas de acero
AlSI430

V.3.2 Procesamiento de la informacién

Después de la captura de informacién es necesario pasar a otra etapa, en
donde se hace una evaluacién de los resultados para decidir si son suficientes y/o
si se pueden reprocesar para obtener otros enfoques o informacién encubierta. En
este caso no hubo excepcion, por lo cual era posible analizar: tendencias en las
propiedades mecanicas, medicion de la anisotropia, medicion del exponente de
endurecimiento o trabajo, y profundizar con el analisis microscopico de las
peliculas de éxido que se habian encontrado.

V.3.2.1 Tendencias en las propicdades mecanicas

Una vez obtenida la informacion primaria de las pruebas de tension, fue
posible agrupar los datos y marcar la tendencia de cada una de las caracteristicas
que tradicionalmente tipifican mecanicamente a un material. Asi obtuvimos
graficamente, en la figura V.7, la influencia que el tiempo de calentamiento tiene
sobre: el modulo elastico, 1a resistencia tltima a la tension, la resistencia a la
cedencia, la tenacidad, la resiliencia, y el por ciento de alargamiento.”

*En este caso se muestra s6lo una de las seis graficas que se obtuvieron con este fin ( dos a 900, dos a
950 y dos a 1000°C), en atmésferas de aire y argdn respectivamente.
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Fig. V.7 Caracteristicas mecanicas de las muestras que fueron calentadas a 8950° C
en atmosfera de Aragon

Con la informacién de las seis gréaficas, de las cuales se muestra una en la
figura V.7, fue posible obtener una agrupacién aun mas compacta. En la figura V.8
se tienen los mismos parametros mecanicos, pero se enciman entre si para poder
obtener un marco de comparacién que relacione al comportamiento de las
propiedades mecanicas con el tiempo de calentamiento intercritico y con la
temperatura de las pruebas correspondientes.
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Fig. V.8 Propiedades mecanicas de un acero inoxidable ferritico con doble fase a
900° C (7% FVM), 950° C {18% FVM) y 1000° C (32% FVM) en atmosfera de
argon y temple en agua
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V.3.2.2 Medicion de la anisotropia

Con las ecuaciones, de la 3.41 a la 3.48, se explico en esta tesis la manera
como se debe medir la anisotropia de los materiales. A este respecto hay una
forma estandarizada que establece, segin la ASTM, el procedimiento; nos
estamos refiriendo a la designacién E 517-74* en ella se recomienda el uso de un
micrometro © un microscopio para medir el espesor y el ancho de la probeta de
tension en la zona Ultima de la deformacion homogénea, es decir, antes de la
heterogénea. Para nuestro caso se usé un micrémetro de puntas con rango de 0 a
1"

En la figura V.8 se puede apreciar la correlacion entre el valor de r, los
tiempos y las temperaturas de recocido intercritico.
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s 1o 15 20 25 530 35 40 45 510 15 0 25 30 35 4R 35 $ 10 15 20 25 30 35 40 43 1(min}

900°C 950°C 1000°C

Fig. V.9 Relacion entre el parametro Lankford ( Fm ) con respecto a los tiempos de
calentamiento y temperaturas del temple

V.3.2.3 Mediciéon del exponente de endurecimiento por
deformacion

Una vez realizadas las pruebas de tension fue posible calcular el exponente
de endurecimiento por trabajo ptastico; se empled para ello la norma ANSI/ASTM
E646-78°, en donde se especifica que n se calcula de acuerdo con la ecuacion

* Standard Methos of Test for Plastic Strain Ratio y for Sheet Metal’, ASTM, Designation: £E517-74
s Standard Test Method for Tensile Strain-Hardening Exponents (n-values) of Metallic Sheet Materials, ASTM, American
Nacional Standard E646-78
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Ni(log g log a,)—(i log g i log 0',)

i=] 1=

Ni:(log 5')2‘[§ log 51)2

=l

1=1

(V.3)

Debido a lo laborioso del proceso para captar esta informacion, fue
necesario hacer un programa computacional para, mediante la alimentacién de
datos, obtener el valor de n; ademas, también con este programa fue posible
calcular el valor del coeficiente de esforzamiento K y la desviacion estandar.

En el anexo A se presenta el programa que se desarrollo al respecto.

En fa figura V.10 se muestra una de las dos graficas obtenidas para el
analisis del comportamiento del exponente de endurecimiento por deformacion,
relacionado con la variaciéon del tiempo de recocido para cada una de las

temperaturas.
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Fig. V.10 Comportamiento del exponente de endurecimiento por deformacion segun
los tiempos y las temperaturas de temple estudiados

V.3.2.4 Observacion de peliculas de 6xido en microscopio
electronico

En un microscopio electrénico de barrido se hace incidir, sobre la superficie
del espécimen, un pequefiisimo punto luminoso, formado por concentracion de
electrones que lo barren en “trama’, exactamente del mismo modo que &n un tubo
de rayos catodidos como el de la television. Ente los electrones y el espécimen se
produce una interaccion, en virtud de la cual se liberan electrones secundarios
desde la proximidad de la superficie. El espécimen absorbe parte de los
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electrones primarios incidentes, en tanto que otros rebotan en la superficie
(retrodispersion). Los electrones secundarios emitidos dan informacién sobre la
topografia de la superficie, se recogen punto por punto, y se usan para constituir
una imagen. La que puede ser captada mejor que en la microscopia optica,
porque la profundidad de foco es mayor, razon por la que esta técnica da una
impresion mas real de la tridimensionalidad. Asi, permite presentar caracteristicas
morfolégicas y topolodgicas con aumentos notablemente mayores que un
microscopioc optico.

Definitivamente con este equipo fue posible comparar la forma estructural
de cada uno de los éxidos ya que cada petlicula tuvo un aspecto diferente.

En la fotografia que se muestra como figura V.11 se puede apreciar la
nitidez, asi como la posibilidad de diferenciar una capa de otra.

Fig. V.11 Base de pelicula constituida por Whiskers sobre la interfase de oxido-aleacién.

Esta observacién microscopica dio la posibilidad de realizar un sondeo
quimico (microsonda) de cada pelicula. Ademas de la micrografia se obtuvo un
espectro que delata la presencia de los elementos que la constituyen; por
ejemplo, en la figura V.12 y la tabla V.2, se muestra que la costra fue constituida
en orden de importancia por los elementos metalicos Fe y Cr; asimismo muestra
que hay trazas de silicio y carbén y definitivamente muestra la presencia de
oxigeno por lo que hace creer que estd formada por la combinacion FeCr,0,4
como se discutira en el capituio siguiente.
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Costra

hi-sqd = 2.93 Livetime = 200.0 Sec.
tandardless Analysis .

lement Rel. k-ratio Net Counts

C -k === 1496 +/- 80
0 K  0.14794 4/~ 0.06113 40068 +/- 305
Fe-X  0.50929 +/- n.00387 60134 +/- 457
Fe-L. — 8274 +/- 398
Cr—K 0.34276 +/- 0.00239 58587 +/- 408
Ha-K - 334 +/- 139
31K — 3388 +/- 209

ROZA Correction 15.00 kY 40.00 deg
o.of Iterations =2

Element k-ratio Z & F Atom % Wt %
0 -K  0.13767 0.822 1.586 0.997 42.56 17.91
Fe-K 0.47393 1.054 1.026 1.000 34.91 51.28
Cr-K  0.31896 1.049 1.001 0.920 22.53 30.81
Total . 100,00 %
—224.,0000 Fe--19.5895 Cr--12,7054

Tabla V.2 Informacién proporcionada para analizar el espectro quimico de la costra de
oxido encontrada en nuestra muestra.
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Fig. V.12 Ejemplo del espectro quimico obtenido en las capas de oxido estudiadas.
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CAPITULO
SEXTO

ANALISIS DE LA INFORMACION

En este capitulo partimos del andlisis que compara las propiedades mecanicas de los
aceros sujetos a estudio, con respecto a los de la familia de inoxidables. Se explica como
repercutieron los tratamientos térmicos en la transformacion bifasica y como esta se refleja
en las propiedades mecanicas. Se hace una relaciéon entre los diagramas de fases para
interpretar la estructura metalografica y finalmente se aborda el tema “oxidaciéon selectiva”
para apoyar la importancia y posibilidades que estos aceros tienen en los convertidores

cataliticos.

V.1 Comparacion de las propiedades mecanicas de los
aceros AISI430 con los otros aceros de la misma familia

En los albores de la primera guerra mundial en forma independiente en Inglaterra y
Alemania se descubrieron los aceros inoxidables. Se observd que al agregar cromo a los
aceros de bajo carbén se incrementd notablemente la resistencia a la oxidacion. Con el
tiempo, la experiencia en la fabricacion y el uso los clasifico principalmente en austeniticos
ferriticos, martensiticos, duplex, resistentes al calor y endurecibles por precipitacion.

En la tabla V1.1 ubicamos a los aceros inoxidables segin su resistencia a la tension,
con estos datos podemos hacer una comparacion de todos ellos y la conclusion seria que si
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En la tabla V1.1 ubicamos a los aceros inoxidables segun su resistencia a la tension;
con estos datos podemos hacer una comparacién de todos ellos y la conclusion seria que si
comparamos barras, los aceros 430 son de los méas débiles. Tenemos diecisiete categorias y,
de éstas, los aceros de nuestro interés son casi los Ultimos ocupando e! lugar nimero
catorce. Al comparar esta propiedad mecanica de la tabla VI.1 con el promedio para los
aceros que utilizamos en esta tesis (739.6 MPa) es légico el interés que mostramos al
respecto, dado que con este tratamiento térmico togramos ubicarlos en el lugar nimero siete;
esto es, los aceros a+M son de la familia de inoxidables que se comercializan en la
actualidad, de los mas fuertes a tensién.

INFORMACION PROCESADA DE: METAL PROCESS DATABOOK 24
MATERIAL & PROCESING ASM

- AUSTENINCOS 28

o

Bt FERRMCOS B
MARTENSMCOS 12

- RESE, AL CALOR 2

ENDUR, POR PRECIR 4

=

TOTALES 84

Tipos de Acero
- N ¢ A O N OO QO

gddgsggg. EQSBQE_S
§58-388S8328¢8g88°

Resistencia a la Tensidon

Tabla V1.1. Barras de acero inoxidable y su resistencia a la tensién segun la clasificacion ASM*

Al comparar esta tabla con las caracteristicas de los aceros y+a, la mayoria se
encuentran en igualdad de carcunstancnas sin embargo, hoy en dia se estan desarrollando los
super duplex trabajados en frio® que alcanzan una o, superior a la de los indicados en la tabla
VI.1 (con 22% de Cr ¥ 0,2=1068MPa).

* Metal Progress, Materials and Procassing, ASM, Data Book 84
* Gyriffiths, A. J. and Tumbull, A,, "Performance of Duplex Stainless Stee! Coupled to Carbon Steel in Oftfield Enviroment’, Stainless Steel
World, , KCI Publishing (1997)
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No obstante la superioridad mecanica que logran los aceros inoxidables y+a, el motivo
de su existencia es fundamentalmente por su resistencia a la corrosion y sus cualidades al
momento de someterlos a un proceso de soldadura.

El alto cromo de los aceros duplex y la segregacion de este elemento en los granos de
ferrita los hace fragiles, especiaimente cuando son enfriados lentamente entre los 300 y
550°C. Lo anterior se explica por la formacidn de la fase o'; y entre 550 y 950°C puede
ocurrir mayor fragilizacion por la aparicién de la fase o.

Regresando a nuestro analisis, se elaboraron seis tablas parecidas a ia VI.1 en las
cuales solo se cambio el tipo de propiedad mecanica {en este trabajo por razones de
obviedad no se presentan), lo que tuvo como fin elaborar un parametro que nos permitiera
comparar a los aceros 430 con respecto a los demas. Resulta claro entender que
mecanicamente no es lo mismo comparar dichas propiedades cuando se miden en una
barra que en placa, l[dmina, cinta, tuberia y alambre; es decir, en la tabla VI.1 el acero 430
queda en 14° |lugar cuando se comparan 17 rangos de resistencia a la tension. En la tabla
VI.2 se aprecia que al medir esta propiedad mecanica de los aceros AlSI430 con respecto a
los de la familia de inoxidables en forma de alambre, los ferriticos son los mas débiles.

En cambio, comparando la resistencia de estos aceros en forma de tubos, la
diferencia es menos acentuada; algo parecido sucede cuando el marco de comparacion son
las barras.

Propiedad comparada o, MPa
Forma Posicidn Rangos de resistencia
encontrados

Barra 14 17

Alambre 13 13

Cinta 11 14

Placa 9 12

Tuberia 7 10

Tabia VI.2.- Posicion de los aceros inoxidables ferriticos 430 con respecto a los miembros de
la familia de aceros inoxidables seglin su forma®

En promedio en la tabla anterior observamos que el ochenta por ciento de los aceros
inoxidables son superiores en su resistencia a la tension cuando se comparan con los
ferriticos que en esta tesis se usaron como marco de referencia inicial.

En la tabla VI.3 se agruparon 23 datos iguales a cada renglon de la tabla VI.1. En ella
se aprecia que si el marco de referencia para comparar los aceros 430 con los de su familia
es ocu estos quedan por debajo del 80 por ciento de todos; en cambio, si el marco de

*Ildem 1
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referencia es o,2, estos no son tan discriminados ya que estan en medio de todos los
miembros de esta familia de aceros.

Propiedades mecanicas Proporcidn superior de la familia
{en porcentaje)

Resistencia a la tension 80

Resistencia a la fluencia 50

Elongacién 58

Dureza 66

Tabla V1.3 Proporcién de aceros inoxidables correspondientes a la totalidad de la familia, que son
mecanicamente superiores a los ferriticos 430

Otra manera de apreciar la inferioridad mecanica de los aceros ferriticos se aprecia
claramente en la figura VI.1. En ésta se ve la mayor tenacidad caracteristica de los
austeniticos (en especial el 301 y el 316). Se muestra también en la misma la manera como
fallan al ser embutidos los austeniticos comparandolos con los ferriticos.

La explicacion a este fendmeno tiene que hacerse por medio de los criterios de la
deformacion microplastica; esto es, los austeniticos tienen estructura fcc (face center cubic),

y los ferriticos la bce (body center cubic).

Carga 1000 Ibs

Falla de los aceros Faila de los tipos
_austeniticos 410 y 430

an art - = -
2T = A

Alargamiento en 2, 0.01"

Fig. VL1, Comparacion de la ductilidad en seis aceros moxldables y el tipo de falla que presentan
cuando se someten al proceso de embuytido’

Para reforzar ain mas los argumentos que muestran la inferioridad mecanica de los
aceros ferriticos, analizaremos la figura V1.2, En ella se aprecia que la embutibilidad de éstos
es muy limitada, sin considerar el criterio en donde el espesor del material es definitivo. En el
capitulo anterior se especifico el espesor para nuestras probetas (0.395 mm); al compararlas
con la figura que nos ocupa se puede predecir, segin esta fuente, que el estiramiento
esperado para nuestras muestras seria de 7.8 mm, lo cual no fue, dada la superioridad

plastica del metal que nos proporciono Mexinox.
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Aceros inoxidables y resistentes a los Capacidad de embuticién

i profunda
acidos (Ensayo de Erichsen)
7 6. Acero Austenitico 12/12
16
/ 5. Acero Cr-Mn-Ni tipo 18/8/5
15 6
14 5 /_.—"‘ 4. Aceros Ausleniticos tipo

18/10

3 /
-

12

3. Calidades Austeniticas
para soldadura:

Tipo 18/10 con adicidn

/
1 A __| de productores de carburos
2 / y Tipo 18/11/12 y 18/13/3

NN N

con y sin adicion de
10 // // productores de carburos
1
o) ’ / 2. Hierro de embuticién
(MUS + 13)
8 1. Aceros 'erriticos
{ perliticos)
7

0 0.5 1.0 1.5 2.0 2.5

Fig. VI.2. Capacidad de embuticién profunda (prueba Erichsen) para diferentes familias de aceros
inoxidables

V1.2 Modificacion de las propiedades mecanicas de los
aceros que se tratan en esta investigacion

VI1.2.1 Influencia del tiempo y la temperatura de calentamiento

La doble fase en los aceros 430 sirvid para mejorar algunas de sus caracteristicas
mecanicas; aunado a esto, y por la misma razon, hubo un deterioro de las otras que por sus
caracteristicas son opuestas. A continuacion analizamos esta situacion, con el fin de ubicar
con precision a los metales que se tratan en esta tesis.
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VI.2.1.1 Propiedades mecénicas que se incrementaron

Con la transformacion a la doble fase, la resistencia a la tension y a la cedencia fueron
incrementados. La tenacidad fue otra propiedad que en la mayoria de los casos también se
vio beneficiada. En la tabla V1.1 se observd que los aceros inoxidables ferriticos son de los
mas débiles de su familia y por lo tanto el incremento que reporiamos lo coloca en una mejor
posicion, la cual no es espectacular. Par lo anterior diremos, al referirnos a la estructura de
un acero de doble fase, que la deformacion de una matriz blanda con particulas duras es
mas débil al probar la resistencia a la fluencia, pero mas fuerte en su resistencia Ultima a la
tension.

Sobre lo anterior hay que recordar a Tomata™ que especificé las tres etapas de la
deformacion, y en una de ellas (la segunda), al estirar el metal la fase blanda se deforma
plasticamente, mientras que la fase dura permanece en el estado elastico. Ello ocurre en los
acero que trata esta tesis, donde la martensita es la fase dura y la ferrita es la fase blanda.

En los aceros duplex participan tanto la austenita como la ferrita deformandose
elasticamente: al continuar el proceso participan ambas, en la deformacidn plastica.

Al tratar el tema de aceros duplex (a+y) se indicé que éstos tienen la mayor
resistencia cuando hay entre 70 y 80% de ferrita y decrece con el incremento hasta el 100%.
Lo anterior se atribuye al gran endurecimiento por trabajo de la ausenita, la cual tiene un
menor limite de fluencia cuando es comparada con el de la ferrita.

VI.2.1.2 Propiedades mecanicas que disminuyeron

La ductilidad es una caracteristica de los materiales que decrece proporcionalmente
cuando hay incrementos en ia resistencia; en los aceros con ferrita y martensita no ocurrié lo
contrario. Si regresamos a la figura V.7 podemos apreciar que el alargamiento decrece
conforme se incrementa el tiempo de calentamiento intercritico, en cuyo caso lo que esta
sucediendo es que la fraccidon de volumen de la martensita crecioé conforme pasé el tiempo o
cuando fue incrementada la temperatura. De igual forma en la misma figura hay
proporcionalidad entre la pérdida de ductilidad y 1a tenacidad, lo que ocurrié, aunque no en
todos los casos estudiados. La tenacidad crecio y decrecié en condiciones inexplicables
entre una y otra condicion. Sobre este aspecto, la razén puede encontrarse al momento de
examinar metalograficamente a las probetas cuando se detectd heterogeneidad en su
estructura. Este resultado metalografico sera comentado mas adelante, dentro de este
mismo capitulo, cuando se intent6 corregir esta deficiencia, este hecho nos llevo a dar un
giro en el objeto a investigar.
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A medida que la FVM fue mayor (ver tabla V.2) la posibilidad de embuticion para las
laminas decrecid. Lo anterior se reflejo discretamente en la imagen V.2, pero en la siguiente
(figura VI.3) se aprecia claramente que los valores de 7yn son mayores para las

temperaturas menores de tratamiento; en todos los casos, excepto en uno, son también
mayores para los tiempos de calentamiento. Hay una explicacion que resulté muy clara para
explicar este fenébmeno, pues a medida que los tiempos y las temperaturas de calentamiento
se hicieron mayores la proporciéon de martensita (FVM) también fue mayor (recordar |a tabla
V.2 para el caso de las temperaturas). Con las siguientes figuras se explica el crecimiento de
la misma y se aprecia el deterioro en la embutibilidad (rxn ):
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VI.3. Efectos de la temperatura de calentamiento intercritico en: a)} el exponente de
endurecimiento por deformacién, y b) el parimetro de Lankford (ambos
corresponden al calentamiento en una atmosfera de argon)
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VI.3 Influencia de la atmdsfera de calentamiento

La atmosfera en la que se trataron térmicamente las probetas tuvo una influencia
definitiva en varios aspectos esperados y no esperados. Repercutié claramente en la
composicién quimica y por lo tanto en el comportamiento mecanico, asi como en la manera
como ocurrid la oxidacion de las muestras.

VI.3.1 Comportamiento quimico

Se tenia como hipétesis la influencia negativa que el aire tiene hacia los metales,
especialmente cuando se trabaja con altas temperaturas. Sin embargo, en la tabla VI.4 y la
figura V1.4 (que presentan la misma informacién de manera distinta), se puede apreciar que
en el aire se pierde el carbon de la aleacion original y esta atmosfera propicia la ganancia de
nitrégeno; asimismo, el manganeso, fésforo, cromo, silicio, niquel y titanio se conservan con
menor pérdida al compararlos con respecto a la atmésfera de argon.” A continuacion referiré
la repercusién que estos cambios quimicos trajo consigo:

VI1.3.1.1 Analisis de la influencia que las fluctuaciones de los
elementos de aleacion generaron en el material

Sabemos que los elementos que promueven la formacion de ia ferrita (ah‘agenos)4 son

involucrados con el contenido de cromo y los promotores de la austenita (gammag;;enos)5 son
asociados al niquel.

*Ver asterisco de la tabla V1.4

“Theret M. Bader O. "Diccionario Enciclopédico de Metalurgia”, Edit. Tec. Asoc., Barcelona (1969)
‘IDEM 3

142




Capitulo Sexto

Andlisis de la Informacion

Element C

P glestge

. W C
V asswnc

N-RE

| |
Atrn ol Ar Al ol Air

Element Mn

a1 ot AI}I

Element Cr

At ol Ar ] Atm of Air

Element Mo

[ 1 L
At ol A1

Element N ! Element Nt
, QAT asigo

e Lot . B et
E pesl [3eeG ' — mA

neer Q1u0uIC | RS Qone
: Toel d aom ot
' - 5 - —.

"'-"f " ! SR

" ;
! L.
At Ar | ‘F - =
! ! Atrn of Ar } I AL of Ajr | :

—_— —— e e m —_— -
. Element P Element §
|
!
| | v vt

terl 0 linse Quson

el R et __Drewens
e ’ n e
W
ol . o

t T Tl
M amatar | [ Aol An ]

Element Si

Element Ti

Fig. VI.4 Influencia de la atmésfera de calentamiento en el comportamiento de los elementos de
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Elementos | Muestra 45 min. en 45 min. en
Original Ar Aire

900°C | 950°C | 1000°C | 900°C | 950°C | 1000°C
C 0.057 0.052 0.052 0.056 | <0.005 | 0.006 0.010
Cr 1634 | 16272 | 16.118 | 16.185 | 16.249 | 16.309 | 16.251
Mn 0.462 0.456 0.470 0.457 0.486 0.472 0.501
Mo 0.030 0.067 0.067 0.066 0.070 0.068 0.074
N 0.032 0.037 0.034 0.028 0.053 0.047 0.085
Ni 0.200 0.140 1.141 0.138 1.157 0.145 0.198
0.020 0.025 0.021 0.024 0.028 0.026 0.036
0.008 1 <0.001 | <0.001 | <0.001 | <0.00t | <0.001 | <0.002
Si 0.0297 | 0.474 0.474 0.480 0.500 0.484 0.517
Ti 0.008 0.008 0.008 0.009 0.008 0.010

Tabla VI.4.* Informacion correspondiente a las graficas de la figura VI.4

*Sobre esta tabla es conveniente aclarar que la informacién ilégica entre el contenido de
molibdeno y azufre, que muestra el testigo pertenece a otro lote, con elementos en diferente
proporcién.

Los elementos de aleacion fundamentales del material que trata esta tesis son el trio
Fe-Cr-C. Tradicionalmente los aceros AlSI430 deben tener en promedio 17% de cromo; en
los aceros denominados “Low” el carbén es de 0.06%.

Si nos guiamos Unicamente por el contenido de cromo (regresar a la figura 11.10),
vemos que ia maxima posibilidad de abrir la zona y+ua se cumple; sin embargo, para que esto
suceda se requiere calentarla arriba de 950°C. En el mismo diagrama apreciamos que si el
carbon sube en su contenido, se incrementa la probabilidad de encontrar la zona y+o para
temperaturas que se encuentran alrededor de 1000°C, y que para un contenido inferior a
0.04 desaparece toda la posibilidad de encontrar esta zona. En nuestro caso, al observar la
figura y la tabla V1.4 podemos darnos cuenta que disminuy6 el carbén en aquellas probetas
que se calentaron en aire; por lo tanto y segun lo anterior, en éstas fue imposible encontrar
la doble fase ya que tuvieron como maximo 0.01% de este elemento.

Por lo anterior, solo tiene importancia el analisis de esta informacion para aquellas
probetas que fueron calentadas en argén; las probetas que se calentaron en aire iban a
quedar descartadas; sin embargo hubo un giro en la atencion de los resultados, por lo que
mas adelante seran analizados por los dxidos presentes.
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Sabemos que el aire esta constituido predominantemente por el gas nitrogeno; por lo
tanto, en aquellos tratamientos térmicos en los que se aprecia un incremento del nitrogeno
original suponemos que este elemento fue absorbido del aire donde se calenté (de 0.034%
hasta 0.085%). Sabemos también que el nitrégeno, al igual que el carbén, pertenece a fa
familia de los gammagenos por lo cual, segun 1a figura 11.11 del capitulo I, abre la posibilidad
de encontrar la zona y+a. Lo anterior explica el hecho de que en muy pocas probetas
calentadas en aire se encontrd la doble fase.”

Finalmente, es conveniente indicar que la ganancia mecanica se obtiene cuando se
logra controlar el crecimiento del tamafio del grano. Hay reportes6 de gue en ocasiones se
agrega nitrégeno a los aceros ferriticos (0.10-0.25%) para reducir la velocidad de crecimiento
de grano a temperaturas elevadas. En nuestro caso, solo las probetas que se calentaron en
aire a 1000°C alcanzaron el nivel minimo marcado, pero no se le dio seguimiento a este
aspecto.

El hecho de que los aceros absorban nitrégeno se puede considerar mas bien Nnocivo,
ya que este elemento genera una resistencia a la corrosion localizada. Este elemento
beneficia a los aceros diplex o a los austeniticos; en los ferriticos se debe limitar su
presencia, ya que forma precipitados indeseables.

El efecto de la atmésfera en las propiedades mecanicas puede ser interpretado segun
el analisis de los puntos que se tratan en el apartado V1.2; sin embargo, es mas claro ver los
incisos ¢ y d de la figura V.3 donde se observa que la temperatura de calentamiento no
afecta la carga para deformar con ensayo Erichsen cuando las muestras se calentaron en
argén; en cambio, las que tuvieron contacto con el aire decrecen conforme fue mayor la
temperatura de calentamiento. Lo anterior tiene una explicacion similar a la emitida por la
variacion de los constituyentes quimicos; es decir, la martensita que aparece en el
calentamiento con argén contrarresta las pérdidas quimicas y dejé igual de resistente al
material que se deformé (inciso a). Algo significativo sucede tambien en la figura del inciso
(b), en donde el estiramiento de los ensayos con atmosfera de aire genera deformaciones
inferiores a las de las muestras que se calentaron en argon.

El parrafo anterior confirma el comportamiento del material descrito por las figuras
VI.3 (@) y (b) y el que se muestra en la figura V.7.

*Sin embargo, estos datos no fueron considerados en el analisis del comportamiento de la FVM reportada.

»Russell D., Kane, "Super Stainless Steels", Advanced Materials & Processes 7/83
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V1.4 Estructura metalografica

Se reporta en esta tesis que al principio se intenté tomar como rango inferior de
temperatura 850°C. Ya se habia leido al respecto; sin embargo, nos dimos a la tarea de
comprobar la informacion que teniamos al momento.

Castro’ y Tricot® reportaron en los limites de grano de la fase «, un precipitado dificil
de resolver en el microscopio optico de aspecto perlitico, al que denominaron agregado D
(que consiste en carburos laminares de la formula M23Cs) vy austenita y' distinta a la austenita
que hemos tratado. La cantidad del agregado D que encontraron fue de 34%; ademas de
esto hubo carburos precipitados en el interior de la fase . Lo anterior fue comprobado; sin
embargo, el propésito no fue el de encontrar carburos, sino martensita, por lo que segun el
andlisis realizado hasta el momento, la temperatura necesaria fue de 900°C donde
encontramos trazas de la doble fase que buscabamos.

Propiedades mecanicas Propiedades mecanicas segun la temperatura de
originales calentamiento en atmésfera de argén
200 °C 950 °C 1000 °C

o, (MPa) 599 618 755 770

o, (MPa) 381 360 400 425

£ % 20 9 11 13
Erichsen 7 6.2 5 5.2

VMF - 7 18 32

Tabla Vi.5. Diferencia entre las propiedades mecdnicas cuando el acero tiene presente la doble
fase y cuando no la tiene

En la tabla V1.5 se relaciona la cantidad de martensita VMF con el comportamiento de
las propiedades mecanicas encontradas. Esta tabla complementa la informacion presentada
en el capitulo V (tabla V.2).

Antes de tomar las temperaturas fijas de 900, 950 y 1000°C se hizo el estudio
siguiente: a 900°C se observd que en la muestra existia aun el agregado D, es decir, hay
riesgo de la presencia de los carburos {ver micrografia de la figura VI.5).

*Castro, R. y Tricot, R., “Study of the Isothermal Transformations in 17% Cr Stainless Steels” Part {. Nature and Morphology of the

Transformation Products. Memories Scientifiques. 59(9), p.230 {1962}
*Castro, R. y Tricot, R., “Study of the Isothermal Transformations in 17% Cr Stainless Steels. Part I, Influence of Carbon and Nitragen”,

Memories Scienlifiques. 59(9), p.245 (1962)
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Fig. V1.5. Micrografia con microscopio éptico, donde se aprecia el agregado D (méas claro) y la_
presencia de carburos en el limite de grano y dentro de la fase a.

A 950°C todavia hay rastros de carburo, pero ya aparece de manera mas nitida !a
presencia de una fase que no tiene un aspecto perlitico sino martensitico. Su proporcién fue
de 18% (ver figura V1.6). .

Fig. VL6. Micrografia obtenida al tratar un acero AISI430L a 850°C durante 80 minutos en
atmésfera de argén. La fase obscura corresponde a la martensita y la clara es ferita,
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En las micrografias que se mostraron en la figura V.4 y V.5 del capitulo anterior se
aprecia un incremento en la proporcion de la FVM (32%)

V1.4.1 Ubicacion de las lineas solvus que rodean la zona y—a del
diagrama Fe-Cr-C-N

Al observar la proporcién de martensita presente en las tres temperaturas estudiadas
y al correlacionarlas con la posicién de las lineas que rodean las fases y+a del diagrama
ubicado en la figura 11.11, tenemos lo siguiente:

e En el diagrama consideraremos la linea marcada por la proporcién siguiente:
0.04%C y 0.03%N

« Discutiremos las lineas anteriores con la proporcion promediada de los mismos
elementos encontrados para el recocido en la atmosfera de argén: 0.052% de C y 0.038% de
N (ver figura VI.4), ademas también se considerara el contenido de cromo que para estas
mismas condiciones. El promedio fue de 16.18%.

Ubicando los datos anteriores y al aplicar la regla de la palanca en el diagrama de
fases referido, encontramos lo siguiente:

A 900°C no se ha alcanzado la zona y+o; por lo tanto, hay coincidencia con lo
encontrado en este trabajo y en la figura 11.10 del capitulo Il. Aqui cabe reflexionar la
imprecision de los hornos empleados al realizar el tratamiento térmico (+ 25°C) por lo cual
hay contradiccion en lo reportado en las tablas VI.5 y aparentemente el 7% de la FVM es el
dato mas impreciso de la misma; sin embargo, esta situacion se dio porque algunas de las
muestras las cuales seguramente fueron calentadas a 925°C.

Para una temperatura de 950%, segun calculos en el diagrama, deberia haber 17%
austenita y 85% ferrita. En nuestro analisis encontramos que la situacion fue muy similar a
estos resultados.

Cuando hacemos la comparacién a 1000°C habréd 42% de austenita, segun el
diagrama. El resultado obtenido por nosotros fue de 32% de martensita. Nuevamente aqui
sefialamos que la imprecision del horno y las condiciones iniciales que estamos tomando
nos impiden sefalar tajantemente algun error en el diagrama mostrado; lo que si es cierto,
es que tiene un buen fundamento el diagrama y este trabajo lo considero confiable para
predecir los tratamientos térmicos en los aceros inoxidables ferriticos.

VI1.4.2 Ferritizacion de la superficie

Ya tenemos acotadas las temperaturas entre las cuales se pueden satisfacer la
primera y segunda condiciones para convertir nuestros aceros ferriticos en bifasicos. Sin
embargo, existe un problema que debemos solucionar: a temperaturas de alrededor de los
1000°C se produce en este acero un proceso de ferritizacion de la superficie. Este fenomeno
comienza a presentarse de manera incipiente a temperaturas préximas a los 950°C.
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A medida que se emplean temperaturas de austenizacibn mas elevadas la zona
ferritica préxima a la superficie se hace mas ancha (ver figura V1.7).

Figura V1.7. Se aprecia en el extremo izqulerdo que la zona cercana a la superficle esta
constituida de granos de ferrita scla sin la doble fase.

VL.5 Oxidacion selectiva

Al inicio del anélisis de la oxidacién se tenia certidumbre de la manera como forman la
pelicula de oxido protector los acero inoxidables.

Particularmente para el cromo, el mecanismo de oxidacion es el de “difusién de
cationes a través del 6xido®. Hay discusion sobre los efectos que las impurezas no metalicas
tienen en el comportamiento de la oxidacidn; sin embargo el oxigeno se distribuye con una
fina dispersion my dificit de remover y la oxidacién inicia en los sitios de falla, incrementando
con ello rompimiento en el régimen de oxidacién.

Las capas de 6xido de hierro pueden iniciar su formacion posterior en un nivel superior,
hasta que se alcance una capa oxidada, la cual es estable en presencia del gas; por ejemplo,
el FeO calentado al aire comienza a ser répidamente convertido primero en Fe;O4 y después
en Fe,0O;, pero presentando una costra; et FeO puede hacer ambas cosas, coexistir en aire
tanto tiempo como estas fases estén cubiertas entre las de equilibrio de mayores y menores
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coexistir en aire tanto tiempo como estas fases estén cubiertas entre las de equilibrio de
mayores y menores potenciales de oxigeno. En otras palabras, las capas enterradas que
estan cubiertas con una delgada capa adherente en ambos lados crea un equilibrio de
presidon my bajo, aun en la presencia de un alto potencial de oxidacién de aire en el exterior.
Esto evidentemente significa que existe una concentracion (y presion de oxigeno) diferencial
tanto en un lado de la capa como en el otro. La naturaleza del proceso de difusion depende
de los defectos estructurales del éxido.

VI.5.1 Oxidacién en aire

Cuando se analiza la cascarilla la ferrita de superficie se llega a los resultados
resumidos en la tabla siguiente:

T °C Probeta Fase Supericie %Cr % Fe
1025 8 Ferrita + 18.2 81.8
Oxido Exterior 16.0 84.0

Oxido Interior - -
1000 7 Ferrita + 18.9 81.1
Oxido Exterior 4.8 952
Oxido Interior 55.6 44.4
975 6 Oxido Interior 60.8 39.2
950 5 Oxido Exterior 16.0 84.0
925 4 Oxido Interior 514 48.6
900 3 Oxido Exterior 13.9 86.1

Tabla VL.6. Analisis puntuales de ia ferrita de superficie y de las capas de 6xidos superficiales®

Pese a que los analisis puntuales no son exhaustivos, se puede apreciar que en la
proximidad de la superficie se forma un éxido rico en cromo, cuya composicién depende de
la temperatura y también del sitio de andlisis. Por fuera de ella hay un dxido rico en hierro,
cuya composicion también varia con la temperatura y posicion. El que desaparezca en
superficie la fase o, sugiere que estamos en presencia de un proceso de oxidacién selectiva.

La aparicion de la oxidacion selectiva depende no sélo del tipo de aleante agregado,
sino también de la concentracién del componente de aleacién activo, de la temperatura y de
la presion parcial de oxigeno.

Bajo cualquier conjunto de condiciones, la oxidacién selectiva ocurre solo a una
concentracion critica del componente de aleacion activo.

Se analizaron las condiciones necesarias para que se produzca la oxidacion selectiva
de una aleacién binaria y Ia lectura de la bibliografia mostro la expresion matematica y los
criterios para esta concentracion critica. Se consideré una aleacion A-B, en la cual B es el
metal menos noble y se supuso que A y B no reaccionan para formar un 6xido doble o

*Grinberg, D.M.K. de, Robert, 7., Pelayo, A. B. y Grinberg, A. "El acero inoxidable bifasico AISI430" | Morfologia y Ferritizacion, X!
Encuentro de Investigacion Metalirgica, Memorias, México, p. 430-451 (1989)
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espinel y que las cascarillas de 6xido son compactas. El problema se debe analizar en tres
casos diferentes:

1. A bajas concentraciones de Cr sdlo se forma Oxido de Fe, mientras gue el Cr
difunde en la aleacion alejandose de la interfase aleacion/oxido. A medida que prosigue la
oxidacion la concentracion de Cr en la aleacién aumentara y la formacion del éxido de Cr
tiene lugar cuando la concentracidn de éste en la interfase alcanza la concentracion de
equilibrio en la mezcla (aleacion + oxido de Fe + dxido de Cr). La concentracidn de cromo en

el cuerpo de la aleacion ¥, es menor que N,,.

2. Para concentraciones suficientemente altas de Cr en la aleacion, N/, solo se

formara el oxido de cromo, mientras que el hierro difundira hacia el interior de la aleacion, a
partir de la interfase aleacién/oxido. La formacion del éxido de hierro comenzara cuando la

concentracién del mismo en la interfase alcanza la composicion critica, N, =1- N, que
corresponde al equilibrio de las tres fases (aleacion + oxido de hierro + 6xido de cromo). Se
deduce de este mecanismo que N, > N(,.

3. A concentraciones entre N, y los oxidos de hierro y cromo crecen

simultaneamente para formar una cascarilla compuesta. En este caso se supone que los
cationes son las especies moviles y que el dxido de hierro crece mas rapidamente que el
6xido de cromo.

Wagner demostré que la concentracion critica (donde solo se forma el Oxido de
Cromoy} es:

N‘ V'”‘ (ﬂkpj
Cr T Z(-r Mo D

V = Volumen molar de la aleacién

Zc = Valencia de los atomos Cr

M, = Peso atdmico del oxigeno

D = Coeficiente de difusion de Cr en la aleacion

k, = Constante de la velocidad parabdlica exclusivamente para la formacion del oxido
cromoc para el cromo y -30.4 Kcal para el hierro® Como nuestro acero inoxidable tiene sélto
16.36% de cromo, la proteccion contra la oxidacién se mantiene hasta alrededor de 900°C,
por formacion de la superficie de un 6xido de cromo que confiere inoxidabilidad a los aceros.

VI.5.2 Oxidacion en vapor de agua

Los aceros inoxidables ferriticos cuando se oxidan en vapor de agua (O;+2%H,0)
disminuye la formacion de oxido de cromo que ayuda al metal a protegerse contra la
corrosion, por lo cual se requiere una mayor cantidad de cromo en los aceros cuando esta
presente el vapor de agua en las temperaturas de trabajo.
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Al considerar la oxidacién sobre el par Fe-Cr, ésta es selectiva debido a una gran
diferencia en la estabilidad en la oxidacion de dos componentes, por un alto porcentaje del
constituyente activo o por una muy lenta presion parcial de oxigeno. Por ejemplo, cuando la
aleacion Fe-20%Cr se oxida en aire a temperaturas cercanas a los 1000°C, se formara un
solo CrO; que es mucho mas estable que el éxido de hierro y, si algin Fe;Os propiciara la
actividad del cromo, se podra reducir facilmente regresandolo a un hierro de acuerdo con la
reaccion 2Cr+Fe,0:=Cr,0:+2Fe. De la misma manera, la velocidad de difusién del cromo en
la aleacion a altas temperaturas es lo suficientemente rapida como para mantener la
cantidad de Cr que se requiere en la interfase. Para bajas concentraciones de cromo, sin
embargo, la actividad de este elemento es muy lenta para prevenir la formacion de otros
oxidos menos estables que el Cry0a.

Bajo ciertas concentraciones de cromo en hierro, se forma inicialmente Cr03. Sin
embargo, la formacion inicial de particulas de Cr,O3 agota la matriz de Cr y la presion de
oxigeno es lo suficientemente alta, momentaneamente, para permitir la formacion de una
pequeiia cantidad de FeQ adyacente a las particulas de CrO3; ya que el producto de
solubilidad (Fe)(O) es temporalmente excedido en {a reaccion Fe+O=FeQ. Sin embargo, en
la region donde la subcostra se presenta, la presién de oxigeno es muy baja como para
permitir la existencia continua del FeO, como una fase separada, pero es lo suficientemente
alta para permitir la formacién de FeCr,O4, que se explica porque tiene una presion de
disociacion de oxigeno intermedia entre el FeO y el Cr,03 y por eso puede ser
termodinamicamente estable como una subcostra en la aleaciéon Fe-Cr.

El crecimiento de una pelicula por debajo de otra fue discutido por Maak, Gesmondo y
Viani, Op.Cit. Su conclusién fue que éste crece en ambas direcciones hacia afuera y hacia

adentro desde la superficie de la aleacion, de tal manera que la Z10(§) es medida a partir de
la superficie de la aleacion. El espesor de la capa superior se expresa como se indicé en el

capitulo IV: x = 1/2(1{&,,)”2 y define una relacién de crecimiento normalizada « = (KM / Do)”2
donde K,, es la constante de crecimiento parabdlica de AO. Si se considera que la relacion
de volumen (Pilling-Bedworth) para AO es igual a dos, las proporciones hacia afuera y hacia
adentro son iguales (K, =1/2Kc).

A medida que la pelicula incrementa su espesor, la difusion decrece. La costra
externa estara compuesta de éxido de cromo y de hierro y una zona interna de oxidacion
Z10 de oxido de silicio. La presencia del Cr;O; en la costra reducird la solubilidad del

oxigeno N/, debajo de la costra. Al reducir (N;;) decrece el espesor de la Z10, entonces el
Si se concentrara en una region mas angosta de acuerdo con la ecuacion 4.18 como sigue:

N 1 . e,
a= TBO_ =70 y matematicamente tiene el efecto reductor del parametro de difusion y que
B z
a su vez mueve el sistema cada vez mas al limite b) de la figura IV.5 que corresponde al
enriquecimiento del silicio. También hace que el valor de N, de la ecuacion 4.22 disminuya.

El hierro existe en dos fases a-Fe y yFe. Los valores de N, son similares en cada
fase, pero los coeficientes de difusién D, son mucho mas bajos en y que en a.
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VI.5.3 Analisis de la informacion con microsonda

Respecto a la ecuacién 4.2, si el valor de 1a relacion P-B es igual a uno, los volumenes
de o6xido y metal son casi iguales y se forma una pelicula protectora, no prosa y adherente
tipica del oxido de cromo.

En nuestro caso los espectrogamas obtenidos muestran claramente el orden Fe-O-Cr-
Si en las distintas capas encontradas {ver Fig. VI.8)
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Fig. V1.8 Se aprecia la presencia del Cry del hierro en el 6xido

La oxidacién selectiva es favorecida por una gran diferencia en la estabilidad de la
oxidacion de dos componentes, por un alto porcentaje del constituyente activo o por una muy
lenta presion parcial de oxigeno. En nuestro caso creemos que la oxidacion encontrada
tiene de las tres condiciones al tratarse del ddo hierro-cromo.

Sin embargo, hay consenso entre los investigadores (capitulo IV), en que el
comportamiento parabdlico de la oxidacién depende solamente de la actividad del oxigeno
que se encuentra en la mezcla se gases y que esta no depende de la presion total del gas o
de las presiones parciales de cada uno de los componentes gaseosos.

El parrafo anterior explicaria parte del comportamiento de oxidacién en donde hay un
afto contenido de cromo;Hagel, Citado en capitulo IV, sefala que la forma en la que se oxida
el cromo puede ser descrita ¢con una expresion parabolica (ver ecuacion 4.40).

Bajo ciertas concentraciones de cromo en hierro, se forma inicialmente Cr203 dentro
de la estructura de la aleacion; sin embargo, la formacion inicial de particulas de Cr,0j3 agota
el cromo presente y la presién de oxigeno es lo suficientemente alta, momentaneamente,
para permitir la formacion de una pequena cantidad de FeO junto a las particulas de Cr,O4
hasta que se forman las subcostras. Cuando disminuye la presion de oxigeno por el
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engrosamiento de las subcostras, se interrumpe la formacion del FeQ; pero ésta es lo
suficientemente alta para permitir la formacion de FeCr,O, que tiene una presion de
disociacion de oxigeno intermedia entre el FeQ y el Cr;03.

La figura V1.9 nos muestra los espectros de la primera y tercera formacion de
constituyentes. De acuerdo al marco teérico que aborda este tema en el capitulo IV podemos
decir que primero se formo el 6xido de cromo; después aparecio la wustita pero en pequefios
lugares. Posterior a ello se formo una capa de FeCr,0O4 hasta llegar a ser una costra mas rica
en hierro.
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Fig. V1.9. Espectro de los distintos estratos
a) Primer oxido que se formo
b) FeCr,0,después de haber generado anilios de wustita en el 6xido primario de cromo
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VI.5.3.1 Formacion de whiskers

En el capitulo IV, Honda, Atake y Saito son referidos en esa tesis por el reporte de
oxidacion en los aceros SUS430. Indican una rapida ganancia de masa debido a la oxidacion
y a la formacién de whiskers de a-Fe;03;. Cuando el material fue tratado en una atmdsfera
con bajo oxigeno y alta presion de vapor de agua. En la figura VI.10 podemos observar que
en el proceso que empleamos para trabajar una parte de la experimentacion tiene una gran
probabilidad de cumplir con lo sefalado por Honda y su grupo de investigacion.

Enfriamiento 5 .
localizado eteccién de

Sandwich oxidacion

Fig. VI.10. Crecimiento de whiskers dentro de un sandwich de medias cafia de acero

Para explicar el crecimiento de los whiskers, se dificulta que nos imaginemos este
mecanismo. Por lo anterior, en el capitulo siguiente nos referiremos a este proceso como
una de las necesidades que justificaran otro trabajo de investigacion. Podria sugerirsele al
futuro investigador que tomara en cuenta el hecho de que la difusién del hierro dentro de la
wustita genera varios defectos como una serie de vacancias complejas, asi como defectos
intersticiales. A continuacién en la figura VI.11 se muestra el espectro nimero ocho de este
estudio, en donde mostramos la coincidencia con el reporte de Honda ya que aqui tambien
el dxido de hierro fue el que formé el crecimiento filiforme.
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Fig. Vi.11. Espectro namero ocho en donde se aprecia la presencia del 6xido de hierro
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VI1.5.3.2 Micrografias de los 6xidos encontrados

Las figuras siguientes muestran las imagenes obtenidas con microscopia electronica
de barrido como complemento a los espectros quimicos de estas zonas.

En la figura VI.12 observamos el crecimiento filiforme que se dio por debajo de la
costra.

Fig. VI.12. Whiskers (cristales filiformes) en el lado derecho de la imagen

La pregunta aqui, fue ;se trata de whiskers? Inmediatamente después de ésta, antes
que nada, nos abocamos a una busqueda de informacién y asi fue como nos enteramos que
Honda, en un acero similar, encontré que con la oxidacidn se formaron whiskers de a-Fe;03
en una atmosfera de bajo oxigeno y alta presiéon de vapor. Por ofro lado, Sasayama (Op.
Cit., capitulo IV), reportd el crecimiento de whiskers de alumina sobre acero inoxidable, pero
entre 805 y 950°C, los que crecieron siendo whiskers para transformarse finalmente en
cristales theta y delta.

Nosotros al respecto formamos estos whiskers en una atmésfera de bajo oxigeno, alta
presion de vapor, entre 805 y 950°C y al hacer el analisis quimico de éstos, en la figura VI.11
se reporta la presencia de éxido de hierro.

En la figura VI.13 se aprecia que la misma capa donde se encontraron los whiskers es
también un conjunto de cristales. Quizas en este caso hay algo parecido a lo que reporta
Sasayama, en el sentido de que surgen los whiskers para transformarse finalmente en
cristales, lo cual no fue comprobado en este estudios.
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Fig. VI.13. Estructura de cristales, que se formé en el mismo nivel donde se encontraron los
whiskers

Es notoria la zona de interfases entre los cristales y los primeros éxidos que se
formaron. En la figura VI.14 se aprecia ésta con un color blanco presumiblemente de
(Fe,Cr),03 y en la base el primer 6xido que se formé fue también un 6xido complejo pero mas
rico en cromo (ver incisos a y b) de la figura VI.15).

Fig. V1.14. Cristales de a—Fe;0, sobre la pelicula primaria de Cr;0, y la zona de interfase {(de
color blanco
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VI1.5.3.3 Aplicaciéon de la pelicula con whiskers

Después de hacer una busqueda de los motivos por los cuales hay interés en estudiar
la formacion de whiskers sobre la superficie de los aceros, encontramos que hubo
coincidencia en que esta blusqueda fue para satisfacer la creciente necesidad de usar estos
materiales en los convertidores cataliticos. La experiencia en USA nos dice que estos
equipos estaran constituidos de un panel de acero inoxidable ferritico al alto aluminio-{5%
maximo), que es dificil de fabricar en estos momentos (1995). Se manufactura éste con una
cinta de acero ferritico cubierta por ambos lados de una pelicula de aluminio comercialmente
puro (0.05 mm); después es sometida a un rolado en caliente para que finalmente la
transformen en un panel que corresponde al cuerpo del catalizador. Una vez hecha esta
operacién se realizan varios tratamientos térmicos como sigue:

a) Consolidar la union de los diferentes estratos, es decir, se crea un gradiente de
composicién en el material

b) Crecimiento de whiskers como producto de la transformacion controlada de la
pelicula de aluminio, los whiskers desde luego son de Al,O3 (ver figura VI.15).

Fig. V1.15. Whiskers de Al,0, que actualmente se usan e los convertidores cataliticos

Hasta aqui dejaremos la parte que corresponde a la informacion. Sin embargo, a
pesar de que continuaremos con las conclusiones en el capitulo siguiente, es pertinente
hacer notar que el Gltimo punto de analisis hace que resalte este tema ya que a la fecha se
estan realizando esfuerzos muy grandes para generar el crecimiento de whiskers sobre
acero inoxidable ferritico y con este trabajo se encontré cdmo obtener esta condicion de una
manera relativamente facil, con el inconveniente de que la pelicula poblada por un bosque
de whiskers nace por debajo de una costra que impide dar esta técnica como totalmente

« Metal Publication 12/94 de Krupp VDM Hochleistungswekstoffe, Germany.
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desarrollada; es decir, se necesita encontrar la manera de obtener este crecimiento filiforme
sobre la superficie o evitar al minimo el crecimiento de la costra.

Finalmente, este analisis concluye con la tabla V1.7 que muestra a los aceros AlSI430
y sus caracteristicas cuando trabaja a temperaturas elevadas.

Comportamientos Tipos AlISI de aceros
Resistencia a elevadas temperaturas en MPa 405 430
A 700°C 110 91
A B20°C 56 35
A 925°C 35 21
Temperatura de operacién en °C

Servicio continuo 700 843
Servicio intermitente 790 900

Resistencia a la termofluencia Kg/mm?®
(10,000 hs con 1% de alargamiento)

A 540 563 591
AB00 345
A 650 155
A700 110

Tabla VI.7. Comparaclén entre el acero 430 y el 405 donde se aprecia la superloridad de los aceros que nos ocupan'’

* Nove-Nox, “Catalogo Comercial”, México (1987)
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Conclusiones Transformacioén de Aceros Inoxidables
Ferriticos en Inoxidables Bifdsicos

CONCLUSIONES

De igual manera como hemos presentado el marco teérico en los capitulos | al IV
y el analisis de la informacién (capitulo Vi), emitiremos las conclusiones.

VIL1 De la estructura y los tratamientos térmicos

* No es posible obtener precisidn en la doble fase de los aceros AlSI430 cuando
el calentamiento se hace en aire. La explicacion se tiene en el punto VI.3.1.1

e Los resultados de esta investigacion nos permitieron comprobar gque los
diagramas 11.10 y Il.11 corresponden de una manera precisa a los resultados
que se prevén cuando se planea un tratamiento térmico

e Con la adicion de los elementos que promueven la austenizacién
(particularmente C y N), se obtiene la apertura y cambio de posicién en las
lineas que delimitan la zona a+y del diagrama Fe-Cr-C-N

¢ Reduciendo la temperatura Ac; con los elementos que estabilizan la austenita,
los sobreenfriamientos seran menores, de tal forma que es posible manejar las
fuerzas que surgen con la transformacion de la austenita a una temperatura
mayor. El efecto antes explicado incrementa el endurecimiento de la martensita.
Sobre las mismas bases, los elementos que incrementan la estabilizacién de la
ferrita son también opuestos hacia el sobreenfriamento. Con esto, nosotros
esperariamos un menor endurecimiento; sin embargo, hay otros factores que no
se comprobaron en este trabajo, ya que los elementos estabilizadores de la
ferrita tienden a ser segregados entre la transformacion de la austenita,
produciendo una buena estabilizacién de esta
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« La transformacion de la austenita es demorada por la difusion de los solutos
sustitucionales e instersticiales que son arrastrados por el avance en ios limites

de la interfase a+y

VIL2 De la comparacion con los aceros duplex

El alto Cr de los aceros inoxidables duplex y la segregacion de este elemento en
los granos de ferrita los hace fragiles, especialmente cuando son enfriados
lentamente entre los 300 y 550°C. Lo anterior se da por la formacion de ia fase o
y entre 550 y 950°C puede ocurrir una severa fragilizacion por la aparicién de la
fase o.

La manera tradicional de trabajar los aceros inoxidables en caliente también

propicia la aparicién de la fase o (deberian trabajar los aceros duplex en lingote en
su fase ferrita y al final de esta etapa descubrir la doble fase teniendo cuidado de
que los granos de ferrita no crezcan).

VIL.3 De la influencia en las propiedades mecdnicas

¢ Hubo una relacion proporcional entre la fraccion de volumen de martensita y el
comportamiento mecanico de los aceros de doble fase; es decir, la resistencia
se incrementd y la capacidad de estiramiento cada vez fue menor

+ La influencia de la doble fase en el comportamiento mecanico fue mas
importante en Ou y muy breve en Oy,

+ La fraccidn de volumen de la martensita repercute mas en la deformacién
homogénea que en la deformacion elastica

+ Los tratamientos térmicos sefalados en este trabajo atentan contra la tenacidad
de los materiales sujetos a prueba

VIIL.4 De la oxidacion selectiva

e La oxidacion selectiva sucede cuando se tiene una gran diferencia en la
estabilidad de los dxidos, lo cual no sélo depende de la diferencia en su energia
libre estandar de formacién, sino también de la actividad de los constituyentes,
contenido de los agentes de aleacién y presion parcial de oxigeno

* En el caso de la formacién exclusiva de Cr,03 la condicién de volumen es que
la fraccion mol de Cr para el compuesto Cr;03 es menor que uno (Ng<Ni) y la
presion de oxigeno sobre la aleacidon Po; sera mayor que la presion de
disociacion del Cr;05, Po; (Pox>Po,).
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Ncr tiende a cero cerca de la base de la costra. En un acero inoxidable ferritico
el cromo se oxida sin desplazamiento produciendo una capa interna {(con
aproximadamente 20% de peso de Cr). Si su distribucién es normal, se formara
una capa cristalina Fe;3Cri;,Os (x<0.67). Cuando x=0.22 la presion de
disociacion con respecto al Fe y el Cr puede ser encontrada por medio de las
ecuaciones 4.26, 4.29 y 4.31

« En la wustita el oxigeno es monoatdmico con el hierro, por lo que la reduccion
en la solubilidad de oxigeno de esta red no comparada con {a de la magnetita
se obtendra con las ecuaciones 4.34 y 4.36

« E! vapor de agua facilitd la oxidacion del hierro al igual que la alta presién de
oxigeno en su etapa inicial, y sin embargo el vapor de agua no afecta la
continuacion de la oxidacién después de esta primera etapa. La concentracion
de Fe,0s; observa un comportamiento lineal conforme sucede el tiempo de
oxidacion:; en cambio, el Cr.O; es independiente del mismo tiempo.

El crecimiento de la pelicula se debe a los fuertes campos generados por
difusion de electrones del metal hacia los atomos de oxigeno absorbidos en la
superficie, la cual comienza a estar saturada de iones y de esta manera se
establece un fuerte campo eléctrico, el cual es lo suficientemente fuerte para
empujar los cationes moviles a través de la pelicula de dxido sin el beneficio de
una activacion térmica

« Al sustituir la fraccién atémica del oxigeno N, = KPo,” en la ecuacion 4.22 se
pude anticipar que con un 10% de Cr el valor de Ny concuerda con los
experimentos reportados en este trabajo

VIL 5 De la formacion de whiskers
e La wustita y 6xido créomico pueden combinarse para formar cristales cromicos:
2Fe+0,+Cr04=FeCry04

¢ Los aceros que tienen mas de 14% de cromo favorecen la oxidacion selectiva
del Cr y estabilizan una costra base de este elemento con respecto a la

expansion de la misma

» Con referencia a los reportes de la literatura consultada en base al crecimiento
de cristales de alumina se encontré similitud en el rango de temperatura para la
formacion cristalina que se indica en este trabajo “arriba de 1000°C los whiskers
no crecen; pero entre 850 y 950°C si lo hacen”

« Se necesita justificar con otro trabajo de investigacion el hecho de que la
difusion del hierro dentro de la wustita genera varios defectos como una serie
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de vacancias complejas, asi como de defectos intersticiales. Lo anterior es
porque el Fe;0; fue el que formd el crecimiento de whiskers

+ Finalmente, con este trabajo se muestra una alternativa de mucho menor costo
para generar una poblacién de whiskers sobre la superficie de los aceros
inoxidables ferriticos que superan el procedimiento actual con menos etapas de
tratamiento térmico y el manejo de atmosferas distintas (argdn-vacio con aire)
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Algoritmos para obtener los valores correspondientes al
exponente de endurecimiento por deformacioén y los parametros
que se involucran con éste

1.- Calcular esfuerzos ingenieriles: (tantos como numero de experimentos)
S(i)= P(i) / Ao(i)

Donde: ‘
Ao = Area Inicial
P = Carga Aplicada.

2.- Calcular deformaciones ingenieriles: (tantas como nimero de experimentos)
e(i) = Ext(i) / Lo

donde:
Ext = Extensiones
Lo = Longitud Inicial.

3.- Calcular esfuerzos reales: (tantos como niimero de experimentos)

o(i) = S(i) (1+e(i) )

4.- Calcular deformaciones reales: (tantos como numero de experimentos haya)
g(i} = In(1+ e(i) )

5.- Obtener y(i)=log o(y) (tantos como nimero de experimentos)

6.- Obtener y*(i) (tantos como numero de experimentos)

7.- Obtener x(i)=log e(y), (tantos como nimero de experimentos)

8.- Obtener x(i), (tantos como nimero de experimentos)

9.- Obtener xy(i)=x(i)*y(i), (tantos como nimero de experimentos)

10.- Calcular Ly = y1+ y2 +_...+yN, donde N = numero de experimentos
11.- Caleular 3x = x1+ x2+....+xN, donde N = nimerc de experimentos

12 .- Calcular Ty?=y12+y2%+ ... +yN? donde N = nimero de experimentos
13.- Calcular x%=x12+x2%+....+xN?, donde N = nimero de experimentos

14 .- Calcular Yxy=xy1+xy2+....+xyN, donde N = numero de experimentos
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15.- Obtener la media de x :

x =Yx / N: donde N = numero de experimentos
16.- Obtener la mediade y :

y =2y / N; donde N = nimero de experimentos.
17 - Calcular S1= (Ix*Xy) N; donde N = nimero de experimentos
18.- Calcular S2=3xy - S1.
19.- Calcular S3=(Zx%) / N; donde N = nimero de experimentos.
20.- Obtener Sxx= ¥x* - S3

21.- Obtener el Exponente de endurecimiento por deformacion.

_ n=52/5xx
22.- Obtener S6 = S5* x
23.- Obtener el valorb =y -(n * x)
24 .- Obtener el valor k
25.- Calcular S8=55* 52
26 .- Obtener Syy = Yy2 ‘xy?™, donde N = ndmero de experimentos

27 - Obtener Sy?=( Syy - $8 ) /(N-2); donde N = nimero de experimentos
28 .- Obtener la varianza de n: Sn’= Sy?/ Sxx
29 - Calcular la desviacion estandar de n: Sn =(Sn?)"?

30.- Calcular la varianza de b: —
Sb2= Sy?[ (1/N) + (x*/ Sxx)]

31 - Obtener desviacion estandar de b:
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