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Abstract:

In this work several theoretical models based on sound metallurgical theories describing
the nucleation and growth processes of diffusional phase transformations during the
isothermal decomposition of austenite in medium carbon microalloyed forging steels
are presented. These model have been successfully applied to calculate the evolution of
volume fraction of allotriomorphic ferrite, idiomorphic ferrite and pearlite transformed
during the isothermal decomposition of austenite as a function of isothermal
temperature and holding time. The influence of factors such as isothermal temperature,
the austenite grain size, the initial volume fraction of inclusions and the isothermal
holding time has been specifically analysed in these models. Their experimental
validation has been carried out with excellent results by means of experimental
techniques such as high resolution dilatometry and microstructural characterisation.
With this aim a wide experimental study of the diffusional phase transformation during
the isothermal decomposition processes that occurs in this steel has been done.

On the other hand, and due to the relevance of the dilatometric analysis monitoring the
solid-solid phase transformations in steels, dilatometric models that allow us to
calculate the relative change in length as a function of time at a fixed isothermal
temperature have been developed. These models take into account the effect of lattice
parameter as well as the thermal dilatation coefficients of the phases present in the final
microstructure. Theses model have been also properly validated by experimental
analysis, and therefore allow us to satisfactory predict the dilatometric behaviour of the
isothermal decomposition processes of austenite. The excellent agreement between
experimental and theoretical results of the dilatometric models presented in this work
indirectly validate the phase transformation models for a medium carbon microalloyed
steel described in this work.



Resumen

En este trabajo se han efectuado modelos teodricos, basados en teorias metalirgicas
fundamentales, que describen los procesos de nucleacion y crecimiento de las
transformaciones de fases de origen difusional producidas durante la descomposicion
isotérmica de la austenita en un acero de contenido medio en carbono microaleado de forja.
Dichos modelos se han aplicado con éxito al calculo de la fraccion de volumen de ferrita
alotriomorfica, ferrita idiomorfica y perlita que se forma, en funcion del tiempo, durante el
tratamiento isotérmico a diferentes temperaturas. La influencia de factores como la
temperatura del isotérmico, el tamafo de grano austenitico, la fraccion de volumen inicial
de inclusiones y el tiempo de mantenimiento isotérmico ha sido especificamente analizada
en estos modelos. Su validacion experimental se ha llevado a cabo con excelentes
resultados mediante la aplicacion de técnicas de dilatometria de alta resolucion y andlisis
microestructural. Con este objetivo se ha realizado un amplio estudio experimental de las
tres transformaciones de fases de origen totalmente difusional que tienen lugar durante el

proceso de descomposicion isotérmico de estos aceros (austenita — ferrita alotriomorfica,

austenita — ferrita idiomorfica y austenita — perlita).

Por otra parte, debido a la importancia del analisis dilatométrico en el estudio de las
transformaciones de fases en estado so6lido de aceros, en este trabajo se han realizado
también modelos que permiten calcular la variacion relativa de longitud en funcion del
tiempo de mantenimiento isotérmico a partir del conocimiento de la cinética de las
transformaciones que tienen lugar, de los parametros de red y de los coeficientes de
dilatacion térmica de las fases presentes. Estos modelos, que han sido también
convenientemente validados a nivel experimental, permiten, en definitiva, predecir
satisfactoriamente el comportamiento dilatométrico del proceso de descomposicion
isotérmica de la austenita. Los excelentes resultados de la validacion experimental de los
modelos dilatométricos, reconfirman indirectamente la fiabilidad de la modelizacion de las
tres transformaciones estudiadas en este trabajo para un acero microaleado de forja de

contenido medio en carbono.
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Introduccion

El acero es uno de los materiales mas importantes producidos en el mundo. Con ¢l se
fabrican innumerables productos y componentes industriales y tiene una amplisima gama
de aplicacion a muy diferentes niveles, desde barcos y coches, vigas para la construccion
de edificios, hasta materiales de uso doméstico y latas de bebidas. Seria dificil encontrar un
lugar de nuestra civilizacion donde no esté presente el acero. Es, sin duda, el material
metalico mas importante y comiin de la historia moderna de la humanidad. Ha sido
también el mas estudiado, pero es, a la vez, uno de los mas dificiles de conocer. Hay
muchas consideraciones metalargicas a tener en cuenta cuando se procesa el acero. Una
pequetia alteracion en la composicion, en la solidificacion y en el tratamiento térmico o
termomecanico, pueden tener un impacto significativo sobre la microestructura final y las
propiedades del acero. Por lo tanto, es necesario conocer profundamente estos efectos antes
de pasar a la etapa de produccion. Sin embargo, la realizacién de planes de ensayos
exhaustivos es cara en tiempo y en dinero y, en muchos casos, de imposible realizacién a
nivel industrial. Por esta razon, durante los tltimos 20 afios muchas investigaciones han
estado enfocadas al desarrollo de modelos matematicos que puedan predecir con fiabilidad
la evolucién de las transformaciones de fase en estado sélido que ocurren durante los

procesos de enfriamiento del acero. Muchos investigadores han creado modelos basados en
1



Introduccion

los principios fisico-matematicos de las transformaciones de fase, utilizando teorias
cinéticas de nucleacion y crecimiento con el animo de desarrollar un modelo de aplicacion

para un amplio rango de aceros.

Por su estructura electronica, atomica y cristalina, el hierro presenta diversas formas
alotropicas segun el rango de temperaturas en que se encuentre. Son de especial interés la
forma alotropica y o austenita con estructura cristalina FCC, estable a temperaturas
superiores a los 1183 K, y la « o ferrita con estructura BCC estable en el rango de
temperaturas que oscila entre temperatura ambiente y 1183 K. El cambio en la estructura
cristalina puede ocurrir al menos por dos mecanismos diferentes. Si se mantiene la
suficiente movilidad atomica durante el enfriamiento, la red FCC puede sufrir una
reconstruccion completa en la forma de ferrita BCC por medio de la difusion de atomos a
través de la intercara de transformacion. Por otro lado, si la celda FCC es enfriada
rdpidamente hasta muy bajas temperaturas, no hay tiempo suficiente o movilidad atomica
para facilitar la transformacion difusional por movilidad atdmica; en este caso, la fuerza
motriz para la transformaciéon aumenta con el sub-enfriamiento y la formacion adifusional
de martensita ocurre por un mecanismo de cizalla que implica un movimiento coordinado

y sistematico de 4tomos a través de la intercara [1].

Al afiadir elementos aleantes al hierro puro, y en especial el carbono, tienen lugar algunos
cambios sutiles en los mecanismos de transformacion. Los 4&tomos de carbono en solucion
en la austenita' se encuentran dispuestos en posiciones intersticiales de la red FCC. Esta
distribucion del carbono es estable incluso a temperaturas inferiores a la correspondiente
temperatura de transformacion alotrépica FCC — BCC en ausencia de carbono. Cuando la
temperatura ha descendido lo suficiente, la contraccion del pardmetro de red hace que se
expulse el carbono de las posiciones intersticiales y, una vez libre de carbono, la red FCC
transforma a BCC. Por lo tanto la formacién de ferrita® conlleva un enriquecimiento de la

austenita aun no transformada o residual. A medida que desciende la temperatura, y

' La austenita (7) es una fase estable del acero a alta temperatura, a partir de 996 K para un acero con
contenido en carbono de 0,78% en peso, o de composicion eutectoide. La austenita es una solucion solida de
carbono en hierro yy presenta una estructura centrada en las caras (FCC).

? La ferrita (o) es la fase estable del acero a temperatura ambiente. Es una solucién sélida de carbono en
hierro & y cristaliza en el sistema cubico centrado en el cuerpo (BCC).

2
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progresa la transformacion ferritica, el grado de enriquecimiento de la austenita residual es
tal que se descompone en ferrita y cementita®, Fe;C (0), formando una estructura laminar,

tipicamente eutectoide, llamada perlita* [2].

Segln la clasificacion de Dubé [3], la ferrita que crece por un mecanismo de origen
difusional puede ser clasificada en dos formas principales: ferrita alotriomorfica y ferrita
idiomorfica [3-5]. El término alotriomorfico significa que, ain siendo una fase cristalina en
estructura interna, su aspecto microestructural no lo parece. La superficie que limita
microestructuralmente el cristal no es regular y no representa la simetria de su estructura
interna [6]. La ferrita alotriomorfica, la cual nuclea en el limite de grano austenitico, crece
a lo largo del mismo a una velocidad superior a como lo hace en direccion normal al plano
de frontera; asi, su forma estd fuertemente influenciada por la presencia de la frontera y
consecuentemente no refleja necesariamente su simetria interna. La ferrita alotriomoérfica

se forma invariablemente en las fronteras de grano austenitico.

El término idiomorfico implica que la fase a considerar tiene microestructuralmente caras
que recuerdan a su forma cristalina; en los aceros, se considera ferrita idiomorfica aquélla
que tiene una morfologia razonablemente equiaxica. La ferrita idiomoérfica se desarrolla
generalmente de forma intragranular [3], presumiblemente en las inclusiones u otros

lugares de nucleacion heterogéneos [2,7].

Estas definiciones, sin embargo, tienen que ser ligeramente matizadas. En particular
aquéllas que hacen referencia a la observacion de estas fases a nivel de microscopia Optica.
Por ejemplo, la ferrita alotriomorfica presenta una morfologia cristalografica faceteada
aunque ésta no sea visible en una escala de observacion optica. Similarmente, en el caso de
la ferrita idiomorfica no se sabe si la morfologia refleja la simetria interna de la ferrita, o

mas bien si refleja la simetria de un bicristal y—a [8]. De hecho, la facilidad con la que el

3 La cementita es un compuesto intersticial de caracter metalico, de formula Fe;C. Constituye una fase
metaestable del acero que cristaliza en el sistema ortorrémbico.
* La perlita es el producto de descomposicion eutectoide del acero y esta formada por ferrita (&) y cementita
(FesC), seglin la siguiente reaccion de descomposicion eutectoide de la austenita:

10,8% C en peso) «>(0,02% C en peso) + Fe;C(6,67% C en peso)

Microestructuralmente, presenta una morfologia caracteristica de laminas alternadas de ferrita y cementita.
Puede formarse mediante transformacion isotérmica o por enfriamiento lento a partir de la fase austenitica.

3
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nucleo de una fase forme caras al crecer, no es funcidon solo de la dependencia de la
orientacién con la energia interfacial, sino también de la fuerza motriz para la
transformacion [9]. En principio, la ferrita formada a altas temperaturas (baja
sobresaturacion en carbono) podria aparecer faceteada, mientras que la formada a bajas
temperaturas no. La morfologia de ambas fases también esté sujeta a dos factores externos
que afectan significativamente a su crecimiento: el pinzamiento fuerte (hard-impingement)
o pinzamiento fisico entre dos granos adyacentes, y el pinzamiento suave (soft-
impingement) debido al solapamiento de los frentes de difusiéon de dos granos cercanos

[10].

La transformacion en ferrita alotriomorfica e idiomoérfica debe de ser entendida en el
contexto de que no son las unicas fases o constituyentes microestructurales que aparecen
en el acero. La formacion de perlita en el acero involucra un crecimiento cooperativo y
difusional de ferrita y cementita desde la austenita. En secciones planas, este
microconstituyente eutectoide parece consistir en ldminas alternadas de ferrita y cementita,
las cuales en su conjunto forman una colonia de perlita. En realidad, las laminas de ferrita
y cementita dentro de una colonia de perlita son cristales individuales. Las laminas de cada

fase se conectan en tres dimensiones [11].

Los procesos de transformacion de la austenita en ferrita alotriomorfica, idiomorfica o
perlita mencionados anteriormente estan gobernados por la estabilidad que tienen las fases
involucradas en funciéon de la temperatura, la composicion y la presion. Usando las
funciones termodinamicas de energia apropiadas y la funcion de energia libre de Gibbs, se
puede calcular la configuracion de las fases (fracciones y composicion) que proporciona un
minimo en la energia libre. Sin embargo, la termodindmica no dice nada sobre el camino a
seguir para obtener tales fases ni la velocidad a la que se produciran las transformaciones
necesarias para ello. Eso corresponde al campo de la cinética de las transformaciones. La
influencia de la cinética de las transformaciones sobre el desarrollo de nuevas fases y su
microestructura es muy grande. Si la nucleacion estd limitada a unos pocos nucleos de
ferrita en las fronteras de grano austenitico, el tamafio de grano ferritico en la
microestructura después de completada la transformacion seria el mismo que en el grano

austenitico previo. Si la nucleacion de ferrita es mas abundante, la microestructura

4
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resultante mostrara un significativo refinamiento del grano con propiedades
substancialmente diferentes de aquélla con una microestructura mas grosera. Ademas, el
que ocurran reacciones que den lugar a fases metaestables, que correspondan a un minimo
(local) de energia de Gibbs del sistema, puede ser también resultado de la influencia de la

cinética de transformacion.

La transformacién de la austenita en ferrita puede ser descrita como un proceso de
nucleacion y crecimiento [12]. Paxton y Bain [13] fueron los primeros en introducir el
estudio de las transformaciones isotérmicas producidas a temperaturas inferiores a la
temperatura de inicio de la descomposicion de la austenita, obteniendo las ya clasicas
curvas temperatura-tiempo-transformaciéon, o curvas TTT, caracteristicas del acero
estudiado. En su forma més simple las curvas tienen una forma de doble ‘C’, donde la
nariz de la curva representa la temperatura para la cual la transformacién comienza antes,
es decir, la temperatura a la que la velocidad de nucleacién de la transformacion es
maxima. La primera de estas curvas ‘C’ representa los pares temperatura tiempo para los
que tiene lugar el comienzo de la transformacién o el proceso de nucleacion, y la segunda
representa los pares de temperatura tiempo para los que finaliza la transformacion
isotérmica de la austenita [14]. La separacion entre ambas indica la rapidez con la que se
efectiia la transformacion y estd condicionada a la velocidad de crecimiento de las fases

resultantes.

En este trabajo se han utilizado técnicas de metalografia cuantitativa para analizar
experimentalmente la cinética de los procesos de transformacion [15-19]. Por otra parte, en
los célculos necesarios para el desarrollo de los modelos se ha adoptado en origen la
ecuacion de Mehl-Johnson-Avrami [20-21]. Los modelos para el crecimiento de ferrita
estan basados en la difusion de carbono dentro de la austenita, difusion que actua ademas

como factor controlador en la expresion de la velocidad de crecimiento.

La transformacion de la austenita en ferrita, ademas de generacion de calor, implica un
cambio de volumen por atomo de hierro [22]. La ferrita presenta un volumen atoémico
mayor que la austenita. La cementita Fe;C (que tiene una red ortorrombica) también

presenta un mayor volumen atémico que la austenita. Por lo tanto, en todos los casos, el
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volumen macroscopico de las muestras aumenta durante la transformacion de
descomposicion de la austenita. Debido a esto, una de las maneras mas clasicas de estudiar
estas transformaciones es a través de la medida del cambio de volumen o, lo que es mas
facil, de longitud, que experimenta una muestra durante el desarrollo de dicha
transformacion, lo cual constituye la base fundamental de la dilatometria. En este trabajo
se presenta también un modelo de célculo que permite predecir las dilataciones producidas
durante la transformacion isotérmica de la austenita. Este modelo tiene por objeto apoyar la
validacion del modelo de calculo de la cinética de dicha transformacion, propuesto en este

mismo estudio.

Para las medidas dilatométricas ha sido utilizado un dilatometro de alta resolucion Adamel
Lhomargy DT1000 [23-25]. Este equipo estd dotado de un sistema de calentamiento y
enfriamiento de gran versatilidad y baja inercia, ideal para la programacion de ciclos
térmicos con gran precision, que ha permitido validar tanto la cinética como las variaciones

relativas de longitud calculadas te6ricamente en los modelos desarrollados en este trabajo.

Es importante destacar que la mayor parte de los trabajos que describen la descomposicion
de la austenita se han centrado en aceros de bajo contenido en carbono [26], aceros de
ultra-bajo contenido en carbono [27-28], aceros de baja aleacion [29] y aceros trabajados
en frio y en caliente [30]. Sin embargo, no existe ningiin modelo fisico-matematico que
describa tanto las fases como la secuencia de las mismas en un acero microaleado de forja
de contenido medio en carbono como el empleado en este trabajo. Este es un acero de gran
interés industrial, puesto que proporciona una microestructura que es capaz de mantener
alta resistencia mecénica, ofreciendo a la vez una buena tenacidad. En este sentido se prevé
un importante impulso en el desarrollo de este tipo de aceros durante los proximos afios

[31-32].

En este trabajo se ha podido observar bajo qué condiciones de ciclo térmico aplicado
aparecen las tres fases transformadas difusionalmente (ferrita alotriomorfica, ferrita
idiomorfica y perlita). Por otra parte, ademas de estas importantes observaciones que
justificarian por si mismas un estudio especifico sobre el desarrollo de la transformacion

difusional de la austenita en estos aceros, a lo largo de las investigaciones realizadas se han

6
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encontrado comportamientos inéditos relacionados con la simultaneidad de ciertas etapas
de descomposicion de la austenita en una misma transformacion y las secuencias en que

aparecen.

Asi pues, el objetivo principal de este trabajo se ha centrado, fundamentalmente, en el
estudio global de los fenomenos de descomposicion isotérmica de la austenita en aceros
microaleados de forja de contenido medio en carbono, proponiendo explicaciones
coherentes y rigurosas de los mismos apoyadas en la confirmacion experimental y
analizando con detenimiento los efectos e influencias que tienen sobre dichos fenomenos
los parametros térmicos que condicionan el desarrollo de los diferentes procesos

implicados en el tratamiento térmico de estos materiales.

Bajo este planteamiento de objetivos, ha sido necesario realizar no sélo el estudio general
de las transformaciones difusionales de fases y microconstituyentes producidas en estos
aceros, sino, también, el estudio tedrico de los diagramas de equilibrio en funcion de la
composiciéon completa de estos aceros. El conocimiento de la cinética que regula las
transformaciones en los citados diagramas, la delimitacion de sus dominios de existencia y,
lo que es mas importante, la evaluacion de los efectos producidos por los parametros
empleados en el ciclo de calentamiento, es la condicion necesaria de partida para poder
acometer el estudio de las transformaciones isotérmicas de la austenita y, en particular, el
de las difusionales. Asi, los métodos para la determinacion teérica de los diagramas de
equilibrio presentados en este trabajo, proporcionaran una herramienta muy util para el
calculo de las temperaturas criticas del acero, que permitira disefiar los ciclos térmicos mas

adecuados para la obtencion de la microestructura deseada.

Especial interés se ha puesto en el estudio de las inclusiones que, debido a la gran variedad
de elementos quimicos presentes en la composicion de estos aceros, aparecen en gran
numero y facilitan la nucleacion de ferrita idiomofica. Para ello, se ha realizado un extenso
trabajo experimental mediante técnicas de microscopia Optica y electronica con apoyo de

analisis de imagen.



Introduccion

Partiendo del conocimiento preciso del diagrama de equilibrio y de las temperaturas
criticas, se han investigado todas las transformaciones de equilibrio posibles que tienen
lugar en estos aceros durante un ciclo isotérmico desde dos estados de austenizacion
diferentes, analizando por tanto la influencia que tiene el tamafo de grano austenitico
previo sobre los procesos de nucleacion y crecimiento de cada fase. Asimismo, desde los
dos estados de austenizacion preestablecidos, se ha estudiado el efecto que tiene sobre un
segundo mantenimiento isotérmico a una temperatura intermedia, la precipitacion de ferrita

alotriomorfica en el limite de grano austenitico.

Por otra parte, los estudios experimentales realizados en este trabajo han permitido,
también, revisar diversos criterios empleados tradicionalmente en el tratamiento térmico de
estos aceros. La sistematica experimental ha recogido y analizado especifica y globalmente
cada parametro vinculado al tratamiento, y ha evaluado su interrelacion con las

caracteristicas de las microestructuras producidas.

Finalmente, el desarrollo de teorias capaces de justificar y explicar rigurosamente los
fenomenos de transformacion difusional involucradas en la descomposicion isotérmica de

la austenita constituyen el cuerpo principal de este trabajo.



CAPITULO 1

Fases Transformadas Difusionalmente por

Descomposicion Isotérmica de Ia Austenita

A lo largo de este capitulo se exponen los fundamentos teoricos que han servido de base
para efectuar la modelizacion de las transformaciones de fase realizada en el presente
trabajo. Se incluye, asimismo, una amplia revision de las investigaciones llevadas a cabo
por otros autores en relacion con las transformaciones de la austenita en ferrita
alotriomorfica, idiomorfica y perlita, a partir de las cuales se ha construido el

planteamiento general de los tres modelos desarrollados.

Teniendo en cuenta que el principal objetivo del trabajo es conocer los diferentes aspectos
que determinan la formacién de la ferrita alotriomorfica, idiomorfica y perlita, en este
capitulo se analizan las principales caracteristicas de estas microestructuras. Por otra parte,
se trataran también otros aspectos fundamentales para entender el proceso de
transformacion de la austenita en estas fases, como los relacionados con la teoria clasica de
la nucleacion y la influencia de los elementos de aleacion en las transformaciones de los

aceros.
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1.1 Principios Generales de la Transformacion de Austenita en

Ferrita

La ferrita alotriomorfica es la variedad de la ferrita que se forma a mas altas temperaturas
por debajo de la temperatura Ae; del diagrama de fases es decir, con menores
subenfriamientos. El término alotriomorfo proviene del Griego airotpios, que significa
‘extrafio’ o ‘externo’, y popou que significa ‘forma’ o ‘clase’. Esta definicion describe
como, aun siendo una fase cristalina en su estructura interna, no lo aparenta en la forma
microestructural, ya que la superficie que limita microestructuralmente el cristal no es
siempre regular y no parece representar a la estructura interna. Es decir, después de la
nucleacion en la frontera de grano austenitico, la ferrita alotriomorfica tiende a crecer mas
rapidamente a lo largo de los limites de grano austeniticos que perpendicularmente a ellos;
asi, su forma estd fuertemente influenciada por la presencia de la frontera y, por lo tanto,
no refleja su estructura interna. El tiempo que se requiere para formar una capa fina y
continua de ferrita que tapice el grano austenitico es mucho menor que el requerido para su
posterior engrosamiento hasta alcanzar el tamafo final. Dallam y Olson [33] han
demostrado que el engrosamiento de la capa de ferrita es independiente del tamafio de
grano inicial. Como consecuencia de esto, se puede suponer que la nucleacion no tiene una

gran influencia sobre la cinética general de la transformacion.

La ferrita alotriomorfica es una fase importante en los aceros medios en carbono. Es la
primera fase en formarse si se enfria la austenita hasta temperaturas inferiores a Aes y, por
tanto, determina la cantidad y composicion de la austenita que todavia esta sin transformar,
de forma que, indirectamente, afecta a las subsiguientes transformaciones de dicha
austenita en otras fases. Los alotriomorfos de ferrita generalmente nuclean en el limite de
grano austenitico [34], ya que éstos son lugares de mayor energia que el interior del grano

(Figura 1.1).

El rango de temperaturas donde se puede encontrar ferrita alotriomorfica por

descomposicion isotérmica de la austenita, estd comprendido entre la temperatura Aes y
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aquélla donde las transformaciones adifusionales empiezan a tener lugar. En el acero que

se estudia en esta tesis, este rango esta comprendido entre los 1053 K y los 823 K.

Ferrita
Alotriomorfica

Figura 1.1: Micrografia de un acero medio en carbono donde aparece ferrita alotriomorfica
decorando el grano austenitico.

Idiomorfo

Figura 1.2: Micrografia de un acero medio en carbono donde aparece ferrita idiomorfica
formada dentro del grano austenitico.

Otra morfologia de ferrita que cobra también una especial importancia en la
descomposicion isotérmica de la austenita dentro del estudio de los aceros microaleados de
contenido medio en carbono es la ferrita idiomorfica (Figura 1.2). El término idiomorfico
implica que la fase a considerar presenta una morfologia microestructural faceteada que

recuerda a su estructura cristalina. En los aceros, se considera ferrita idiomorfica aquélla
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que tiene una morfologia razonablemente equiaxica. La ferrita idiomorfica se forma
generalmente de forma intragranular [3], presumiblemente en las inclusiones u otros

lugares de nucleacion heterogéneos [2,7].

Debido a que, tanto la transformacion de la austenita en ferrita alotriomoérfica como en
idiomorfica corresponden intrinsecamente al mismo fendomeno, la descomposicion de la
austenita en ferrita de forma difusional deberia tener lugar en un rango de temperatura
idéntico. Sin embargo, experimentalmente se observa en este trabajo que la temperatura de
aparicion de ferrita idiomorfica es un poco menor con respecto a la de aparicion de la
ferrita alotriomorfica. La ferrita idiomorfica se forma en un rango de temperaturas que
varia desde unas decenas de grados por debajo de la temperatura de inicio de
descomposicion de la austenita en ferrita, Ae;, hasta la temperatura donde las
transformaciones de origen difusional empiezan a ser relativamente lentas y comienzan a
tener lugar las transformaciones de origen no difusional tales como la ferrita

Widmasntitten, la bainita y la martensita.

1.1.1 Termodinamica de la formacion de ferrita

La fuerza motriz para la transformacion isotérmica de la austenita en ferrita tiene su origen
en la reduccion de la energia libre del sistema obtenida cuando la red cubica centrada en
las caras (FCC) de la austenita se transforma a una red mas estable, como la cubica
centrada en el cuerpo (BCC) de la ferrita. El diagrama de energia libre representado en la
Figura 1.3 muestra que a una temperatura particular, T;, la austenita de composicion
promedio x puede disminuir su energia libre media al formar una ferrita de composicién
x?, quedando la austenita con una composicion x’* enriqueciéndose por tanto con el
carbono expulsado de la ferrita cuando ésta crece. A medida que la temperatura desciende,
y la transformacion ferritica va progresando, la composicion de la austenita residual
seguird la linea temperatura — composicion Ae; (Figura 1.3) hasta alcanzar la temperatura y
composicién del eutectoide, momento este en el cual toda la austenita que no haya

transformado en ferrita lo hara en perlita.
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o Fe

Energia libre de Gibbs, G

Temperatura

Carbon, x

Austenita

Figura 1.3: Variacién de energia libre con la composicion para la temperatura 7; y la

correspondiente seccion del diagrama de equilibrio Fe-C.

Las fracciones molares de austenita y de ferrita, presentes a cada temperatura entre Ae; y la

temperatura del eutectoide, pueden ser determinadas desde el diagrama de fases por la

regla de la palanca. La fraccion molar de ferrita es:

ya

X —X

e __ .oy

y la correspondiente fraccion molar de austenita:

(1.1)

(1.2)
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El equilibrio entre las dos fases conlleva que la tangente que determina el potencial
quimico' de los componentes en cada fase es comin a ambas curvas de energia libre
(Figura 1.3). Por lo tanto, los potenciales quimicos del hierro y del carbono son los mismos

en ambas fases:

a V4
/’lFe - IuFe

- (1.3)
e = pi

La fuerza motriz, AGJ,’%.** (Figura 1.3), puede ser determinada al restar la energia libre de

la austenita sin transformar, G’ de la suma entre la fase producto, la ferrita (G%), y la de la

austenita enriquecida en carbono(G”) ponderadas por las fracciones de cada fase presentes:
AGLTH =G" Q4 GP0,-G7 (1.4)
Representando la energia libre como funcion del potencial quimico® se puede escribir

G" = xplfx i+ (1= x )t x)
G” :xm,ué{xm}+(l—xm)ﬂ,?e{xm} (1.5)
G = x 7l {x J+ (1 - x Jul {x }

" En el estudio de las aleaciones, es interesante conocer como cambia la energia libre de una fase dada al
afiadir una pequefia cantidad de atomos A, dny, a presion y temperatura constante. El tamafio del sistema se
incrementara en dn, y, por tanto, la energia libre total también se incrementard en una pequeiia cantidad dG.
Si dny es lo suficientemente pequefio, dG sera proporcional a la cantidad de atomos A afadida. Entonces
podemos escribir:
dG:/IA dn A

La constante de proporcionalidad, s, se llama energia libre molar parcial de A o, alternativamente, potencial
quimico.

“Para una solucién binaria a temperatura y presién constante, se pueden sumar las distintas contribuciones de
los componentes de la mezcla, es decir, dG=gy,dn +ppdng. Si un mol de fase contiene X; moles de A y Xjp
moles de B, el tamaiio del sistema puede incrementarse sin alterar su composicion si A y B se afiaden de
forma adecuada. Por ejemplo, si la fase contiene el doble de atomos de A que de B la composicion se
mantendrd constante afiadiendo 2 4tomos A por cada atomo B. De esta manera el tamafio del sistema puede
ser incrementado en un mol sin cambiar ni g4 ni . Al afiadir X; moles de A y X moles de B, la energia
libre del sistema se incrementara segin:, dG=p4,X,+pXp (J mol'l)

14



Fases Transformadas Difusionalmente por Descomposicion Isotérmica de Ila
Austenita

donde uc’{ x} representa el potencial quimico del carbono en la austenita evaluado a la

concentracion nominal x, y similarmente para los otros potenciales quimicos.

Sustituyendo en la ecuacion (1.4) y teniendo en cuenta la igualdad de los potenciales
quimicos de la ferrita y de la austenita para las nuevas fases formadas (de la construccion

de la tangente comun), se puede demostrar que [35]:

AGLZE™ = x (ud (X7 - pudt x )+ (1- x ) (ued {57} - upd { x }) (1.6)

Tratando el potencial quimico en base a considerar nuestro sistema como una solucién

regular’, se produce el resultado:

_ V fyra _ ¥ ra
AGEr = XRT In 2L (1 S)rr 1 D (1.7)
agix} afix}

donde ac’{ x} es la actividad del carbono evaluada en la austenita para una concentracion

x, y siendo los otros términos de actividad equivalentes a éste en significado. Por lo tanto,
para calcular el valor de la energia libre de Gibbs de la transformacion de fase de la
austenita en ferrita y austenita enriquecida, necesitamos conocer los valores de las

composiciones de la frontera de fase, asi como los de las actividades.

Para la construccion de un modelo matematico que prediga la evolucion de la
transformacion ferritica en todo el rango de temperaturas donde ésta es posible, es
necesario conocer los valores de las composiciones de equilibrio de las fronteras de fase
a/a+yy yy+a en el rango de temperaturas de dicha transformacion en condiciones de
equilibrio, para poder extrapolarlas a temperaturas por debajo de eutectoide, alcanzadas en
condiciones de transformacion isotérmica. Existen datos experimentales disponibles para
las composiciones de equilibrio de las fronteras de fases en aleaciones Fe-C [37-38], pero

no es posible obtenerlos para temperaturas por debajo del eutectoide, por lo que se hace

*La expresion para el potencial quimico en una solucion binaria regular se define como [36]:
=G +RTIna,y us=Gg+RTInag
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muy necesaria una extrapolacion fiable. Existen muchos modelos que, a partir de
resultados termodinamicos establecen funciones empiricas que aproximarian el calculo de
estas composiciones; sin embargo, estas funciones no pueden ser extrapoladas para un
régimen de temperaturas por debajo del eutectoide con mucha fiabilidad. Por otra parte, los
paquetes informaticos comerciales como es el MTDATA [39] y el Thermocalc [40],
contienen una base de datos termodinamicos grande y rigurosa. De ella se pueden sacar los
valores termodindmicos del equilibrio. Estos datos pueden ser acoplados a modelos de

transformacion, como es el caso del paquete informatico DICTRA [41].

Los modelos para el comportamiento termodindmico de las soluciones solidas
considerados en esta tesis, incluyen el modelo de soluciones regulares o modelo cuasi-
quimico [36], el cual extiende el modelo para soluciones ideales a soluciones reales donde
la entalpia de mezcla es distinta de cero, y puede ser aplicado con mas fiabilidad a las

soluciones solidas intersticiales [42].

Aaronson, Domian y Pound aplicaron tres modelos de soluciones solidas a la
transformacion y—a de soluciones Fe-C [43]. Ellos encontraron que el modelo cuasi-
quimico de primer orden de Lacher, Fowler y Guggenheim [44-45] facilita la obtencion de
ecuaciones con las cuales poder calcular las actividades del carbono y del hierro tanto en la
austenita como en la ferrita y, por tanto, el cambio de energia libre para la transformacion.
El modelo puede, ademas, ser extendido, al menos, a sistemas que incluyan un elemento
sustitucional, X, para que pueda tener un valor practico para el caso de los aceros. Una
aproximacion debida a Zener [46], combinada con el modelo anteriormente mencionado de
Fe-C, facilita todavia mas los calculos para el caso de aleaciones del tipo Fe-C-X. Zener

[46] propuso que el cambio de energia libre para la transformacion y—« en el hierro puro

podria ser dividido en un componente magnético y otro no-magnético, AG’>“ y AG!“

nm mag

respectivamente. Entonces,

AGL = AGT" + AGT " (1.8)

nm mag

Consider6 que un elemento aleante afectaria a estas dos componentes de forma separada.

Asumiendo que la curva de la energia libre frente a la temperatura para el hierro puro y la
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aleacion Fe-X difieren so6lo por un desplazamiento de la curva paralelo al eje de
temperaturas, la componente magnética y no-magnética para el cambio de energia libre

para la transformacion de austenita en ferrita se podria expresar:

AG?> =1 4T — yAT,,)

" (1.9)
AG2* = —1.41(T - yAT,,,)

donde y corresponde a la fraccion molar del elemento aleante sustitucional. Zener, ademas,
determind la magnitud y direccion de este desplazamiento en temperaturas [43,46] para
distintos aleantes sustitucionales (Tabla 1.1), por lo cual se puede incorporar su efecto al

cambio de energia libre de Gibbs de la transformacion.

Tabla 1.1

Valores de AT,,,5 y AT, para diferentes elementos sustitucionales.

Elemento Aleante AT yag (°C) AT (°C)

Si -3 0
Mn -37.5 -39.5
Ni -6 -18
Mo -26 -17

Cr -19 -18

\Y% -44 -32

Al 8 15

Asi, Zener concluyd que el cambio de energia libre para un sistema Fe-C-X se expresara
sumando las componentes magnética y no magnética a la ecuacion (1.7) para el sistema

Fe-C:

AGI 2L G =1.41y(AT,,, — AT, )+ AG20™ (1.10)

nm
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1.1.1.1 Fuerza motriz para la nucleacion de ferrita

Una vez que se ha determinado el cambio de energia libre para la transformacion global de
la austenita en ferrita, hay que determinar cual es, especificamente, la fuerza motriz para la
nucleacion de ferrita. En una solucion binaria, se puede obtener este valor desde el
diagrama energia libre — composicion, usando la construccion de la doble tangente, la cual

fue deducida por Hillert [11], como se ilustra en la Figura 1.4.

L
)
0
o o
ﬁppe{-“ux}
2
[P
= ~
0 ~
e s ~
Rd ~ ~
E y
5 < e @
o ~
L} ~
\
-
~ 14
— S| {*m}
X

Carbono, x

Figura 1.4: Gréfico que representa el cambio de energia libre con la composicion, mediante
la construccion de las tangentes paralelas para determinar el cambio de energia libre para la
nucleacién, AG,,.

Asumimos que la formacion de los nucleos de ferrita produce un cambio
infinitesimalmente pequefio en la composicion en carbono de la austenita, ya que el nicleo
de ferrita formado es muy pequefio. En el caso limite, a medida que este cambio tiende a
cero, la composicion de la austenita tiende a la composicion nominal, x. Esta construccion
de la doble tangente consiste en dibujar una tangente a la curva de la energia libre para la
austenita en el punto de composicion x y una segunda tangente a la curva de la ferrita en el

valor de composicion del ntcleo, x. De esta forma, se puede determinar el valor del cambio
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maximo de energia libre, AG,, que estd disponible para la nucleaciéon. El valor mas
probable de la composicion del nucleo (x) serd aquel que maximice el valor de AG,,

llegandose a demostrar [47] que esto ocurre cuando las dos tangentes son paralelas.

Del diagrama mostrado en la Figura 1.4 se deduce que las diferencias en el potencial

quimico del hierro en la ferrita a la composicion del nicleo y en la austenita a la

composicion nominal ( ,u]’ffe{l—x}—,uge{l—;}) y, del carbono en la ferrita a la

composicion del nicleo y en la austenita a la composicion nominal (& {x }—ul{x}),

son iguales. A partir de esta igualdad en las diferencias entre los potenciales quimicos del

hierro y del carbono, se deduce [47] la siguiente ecuacion:

- el

—a arp,
AG; " + RT In —RT In

apfi=x

=0 (1.11)

donde AGr”7" es el cambio de energia libre que acompafia la transformacion y—a. en el
hierro puro, y donde ar,” {1-x} representa la actividad del hierro en la austenita evaluada
para la concentracion (I-x) y ar’” {I- x} es la actividad del hierro en al austenita evaluada
para la concentracion (/- x ). De forma similar, la ac’{ x} y ac®{x} son las actividades del
carbono en la austenita y en la ferrita evaluadas a la concentracién nominal del acero ( x )

y a una concentracion x de carbono.

El valor de la concentracion en carbono x que satisface numéricamente esta ecuacion
corresponde al valor de la concentracion del nucleo de ferrita. Asi mismo, de la Figura 1.3

se deduce el cambio de energia libre debido a la nucleacion:

(1.12)

donde ac’{ x} y ac®{x} son las actividades del carbono en la austenita y en la ferrita

evaluadas a la concentracion nominal del acero y a la concentracion del nacleo de ferrita.
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1.1.2 Teoria de nucleacion de la ferrita

1.1.2.1 Teoria de nucleacion clasica

Los primeros investigadores que formularon una teoria de nucleacion fueron Volmer y
Weber en 1926, posteriormente fue ampliada por muchos otros cientificos, destacando las
aportaciones realizadas por Becker y Doring en el afio 1935. La teoria fue originalmente
formulada para la condensacion de vapor puro en fase liquida y considera que el
mecanismo responsable de la aparicion de un primer nucleo son las fluctuaciones aleatorias
dentro de un conjunto de dtomos. Las fluctuaciones en la densidad y en la concentracion
nos llevan a pequefios volumenes de una fase naciente que adquiere un nuevo
reordenamiento atomico, por lo cual se puede decir que ha ocurrido de forma local una
transformacion de fase. Estas son llamadas fluctuaciones de heterofase. Una excelente

revision de este trabajo fue realizada por Christian [48].

Para un sistema puro, la fuerza motriz para la nucleacion es suministrada en su totalidad
por la diferencia entre las energias libres del estado inicial y el final de la mezcla, aunque
pueden tener lugar muchos estados intermedios metaestables. Esta diferencia de energia se
emplea en la aparicion de un ntcleo que ocupa un determinado volumen, asi como la
formacion de unas nuevas intercaras creadas entre ambas fases. Si el nucleo estd sometido
a algun tipo de tension en el interior de la fase donde se encuentra, habrd que afadir al
balance de energias un nuevo término correspondiente a la energia de deformacién. En la
nucleacion homogénea de una nueva fase  en una matriz y, suponiendo ntcleos esféricos

de radio r, el cambio neto de energia libre es:

ir ir 5
AG =——r'AG, + —r AG, +4nmr O, (1.13)

3 3

donde o, es la energia interfacial por unidad de 4rea entre las dos fases, AGy es la fuerza
motriz por unidad de volumen en la formaciéon de « desde y y AGs es la energia de
deformacion por unidad de volumen. La barrera critica de energia para nuclear, G* debe

ser superada por medio de las fluctuaciones térmicas, hecho que ocurre cuando el nucleo
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supera un determinado radio critico, r*, para el cual el cambio de energia libre entre la fase

producto y la matriz es maximo. Entonces,

d(AG) ,
=4 (4G, - 4G,)+ 8ma,, =0 (1.14)
dr
Por lo tanto,
20,
P (1.15)
(4G, - AG,)

y la barrera de energia critica para la nucleacion viene dada por:

1670’
G*= " (1.16)
3(4G, - 4G,)

La Figura 1.5 representa esquematicamente los términos de energia que participan en el

proceso de nucleacion, en funcién del radio del ntcleo.

-

- 3nr3 (AGy- AGy)

Figura 1.5: Cambio de energia libre (G*) asociado a la nucleacion homogénea de un
nucleo esférico de radio critico »*.

Cuando no se alcanza el radio critico, la energia libre se puede reducir disolviendo el

nucleo. Por el contrario, si el nucleo tiene un tamafio mayor al critico, la energia libre se
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reduce por el crecimiento del nucleo. Esta reduccion de la energia libre por unidad de

volumen compensa el aumento de la energia por unidad de superficie.

Volmer y Weber supusieron que existia una distribucion estacionaria de nticleos de tamano
r < r* El nimero de nucleos de tamafo critico presentes, nc, es la probabilidad de
formacion de los mismos multiplicada por el nimero total de atomos en la fase inicial

(vapor), N:

ne = Nexpy— (1.17)

k,T

donde k; es la constante de Boltzmann y, n¢ es una funcion de distribucion estadistica para
los nucleos de tamafo critico. La velocidad de nucleacion sera entonces el producto de
dicha distribucion estadistica por la probabilidad de que un atomo de fase vapor se
incorpore en un nucleo critico por unidad de tiempo (una frecuencia de colision). La

velocidad de nucleacion por unidad de volumen, 7y, es entonces:

G*
k,T

I, =wn, exp<— (1.18)

donde ves la frecuencia de colision y ny es el nimero de 4&tomos por unidad de volumen.

Hay un problema con la teoria de Volmer y Weber, y es que ellos asumieron que, en el
estado estacionario, todos los nicleos que excedian el tamafio critico crecerian rapidamente
y dejarian de ser activos para la nucleacion, de forma que el nimero de nucleos de tamafio
critico caeria bruscamente una vez que » > r*. Esta situacion no es realista, ya que la
probabilidad de que un nucleo pueda crecer o disolverse es la misma; de esta forma,
Becker y Doring sugirieron que la funcion de distribucion deberia decrecer gradualmente
hacia cero una vez que r > r* Esta consideracion se reflejaria afiadiendo un parametro
adimensional, Z, pre-exponencial, conocido como factor de Zeldovich, que multiplique a la

ecuacion (1.18):
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1| G* |?

r*\ 37k, T

(1.19)

Esta teoria, que permite calcular la velocidad de nucleacion por unidad de volumen, ha
constituido la base de todos los otros trabajos posteriores [49-50]. La tnica diferencia con
el trabajo original de Becker y Doring es la eleccion del factor pre-exponencial. Para la
nucleacion de una fase solida, la cinética de colisiones gaseosas arriba expuesta, no tiene
apenas aplicacion, asi que el término de frecuencia para las colisiones entre 4&tomos y la
expresion para los nticleos criticos se deben corregir adecuadamente. Podriamos considerar
la probabilidad de formacion de un nucleo como el producto de una frecuencia de
vibracion atémica y un término exponencial que contenga la energia de activacion para la
transferencia de 4tomos a través de la intercara nucleo — matriz, Q. De la teoria de
velocidad de reaccion [51], el factor de frecuencia es kzT/h. Por lo tanto, la velocidad a la
cual un 4tomo en contacto con un nucleo atravesara la intercara que los separa a ambos y

se incorporara a él, vendra dada por una expresion de la forma (k,T/h)exp{Q/k,T}. Con

. .y , . -3 -1 7
lo que, la velocidad de nucleacién homogénea por unidad de volumen (en m™s™) sera:

k,T G*+
=LnVZexp —M (1.20)
h k,T

HOM
IV

donde Q es una energia libre de activacién por atomo y G* es la energia libre critica de

activacion para la nucleacion, que viene representado por la ecuacion (1.16) en donde se ha
considerado AG, =0 vy, para AG,, la energia libre para la activacion por unidad de
volumen, la expresion

P

AG, = AG, (1.21)

NAmFe
donde AG,,, el cambio de energia libre para la nucleacion, proviene de la ecuacion (1.12),
m,,=9,27 107 (kg) es la masa de un atomo de hierro, p = 7860 (kg m™) es la densidad del

acero y N4 el nimero de Avogadro.
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1.1.2.2 Lugares de nucleacion heterogénea

La teoria bdasica expuesta anteriormente considera la nucleacidon como un proceso
homogéneo, que ocurre con igual probabilidad en todas las regiones de la mezcla. En
realidad, la nucleacion estd favorecida por las heterogeneidades de dentro del material,
tales como defectos, fronteras de grano e impurezas. Todas ellas son lugares de alta energia
debido al area de la superficie creada entre ellas y la matriz, con lo cual la nucleacion de
particulas mas coherentes en estos lugares lleva a una reduccion en la energia libre. En el
caso de la nucleacion de la ferrita dentro de la austenita, los limites de grano son los
lugares mas favorecidos. Si despreciamos los efectos de tension provocados por la
nucleacion, y las subsiguientes energias de deformacidon que aparecen, la fuerza motriz
para la nucleacion en un lugar particular dependerd de la reduccién de energia libre debido
a la destruccion de una superficie de frontera de alta energia. La destruccion de esta
superficie suministrard la energia necesaria para que se constituya el nicleo y la nueva

superficie niicleo — matriz.

Aristas

Esquinas

Figura 1.6: Diagrama esquematico de un grano austenitico, mostrando los tipos de lugares
de nucleacion.

Existen tres tipos de lugares para la nucleacion en la frontera de grano: caras, aristas y
esquinas (Figura 1.6). Para cada clase de lugar de nucleacion, los dos factores mas

importantes son la densidad de dichos lugares y la probabilidad de nucleacion en él, en
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otras palabras, como de favorable es energéticamente hablando el formar un nucleo en el

lugar en cuestion.

El primer tratamiento teérico de todo esto fue realizado por Cahn en 1956 [5], el cual
utilizo los calculos geométricos de Clemm y Fisher [52]. Cahn justificé una velocidad de

nucleacion heterogénea por unidad de area de frontera de grano de la forma siguiente:

HET _ kT (Kﬁ G* +Q)
1 =L p.exps————" 1.22
S i p] 94 kBT ( )

donde p; es una densidad de tipos de lugares de nucleacion, es decir, representa el nimero
de lugares de un tipo determinado disponibles para la nucleacion, y K/ es un ‘factor de
forma’ para los distintos lugares para la nucleacion que tiene dimensionalidad, j, diferente.
Asi, j=3 corresponde a nucleacion en inclusiones, 2 para las caras, 1 para las aristas y 0
para las esquinas o vértices del limite de grano austenitico (Figura 1.6). El valor de p; es

aproximadamente igual a [53]

p K
KD
(67
P2 = K12
2 o(s)
Pl 25dy
P Ky
2a, P

donde K/ representa la fraccion de lugares en: las inclusiones (Kl3 ), caras (K12 ), aristas

(Kll) y esquinas (Kl0 ), susceptibles de formar un embrion (Cahn asumi6é que el grano

austenitico tenia la forma denominada tetrakaidecaedrum (Figura 1.6)). El parametro o

representa el espaciado interatomico tomado como 0,25 nm.
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Estas expresiones, obviamente, indican que siempre hay un mayor numero de lugares tipo
cara que de aristas y, a su vez, mayor numero de aristas que de esquinas, como se podria
esperar de la consideracion de un grano ideal de forma equidxica. También estas
expresiones reflejan la disminucion de los posibles lugares de nucleacion en el caso de
aumentar el grano austenitico, y por tanto una disminucion de la superficie de grano por

unidad de volumen.

1.0
081~ Caras del grano austenitico
!
‘ .
* 4 -
G, 06 ]
L] v . .
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Figura 1.7: Relacién entre la energia necesaria para la nucleacion homogénea y la
heterogénea para los distintos lugares de nucleacion, en funcién de las energias
interfaciales, cos 8,,=0;, /0,4 [5-6]

El factor de forma es funcion de la relacion entre la energia libre requerida para formar un
nucleo en la frontera de grano y la necesaria para la nucleacion homogénea. Los lugares
con mas baja dimensionalidad necesitan relaciones mas pequeiias (Figura 1.7), asi que los
lugares esquina son mas favorables que las aristas [54], las cuales son mas favorables a su
vez que las caras [55]. Las esquinas son la unién de tres fronteras de grano, por lo tanto
habra una mayor reduccidn en la energia libre si esta region de frontera desaparece como
tal. En estos lugares, la nucleaciéon homogénea es un proceso apenas favorable desde un

punto de vista energético.
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1.1.3 Cinética de crecimiento de la ferrita

1.1.3.1 Difusividad del carbono en la austenita [56-58]

El crecimiento de ferrita en los aceros es un proceso que estd controlado por la difusion de
carbono. El cdmo ocurre la reparticion de este carbono entre la ferrita y la austenita, y la
difusion del mismo dentro de la austenita sin transformar son los procesos que marcaran la
velocidad de transformacion ferritica. Por lo tanto, es de interés conocer una expresion
matematica que describa como se difunde el carbono en la austenita. Kaufman, Radcliffe y

Cohen [59] desarrollaron la siguiente ecuacién empirica:

1 Op

D, =—exp\-30x (expq—— (1.23)
2 RT

donde Qp , la energia de activacion para la difusion, es una funcién de x, la fraccion molar

de carbono en la austenita. Sin embargo, esta ecuacion, basada en una expresion empirica

de la difusividad como una funcion de la fracciéon molar y la temperatura, no puede ser

aplicada a bajas temperaturas o en aceros con composiciones en carbono distintas a las de

los aceros utilizados para obtener dicha expresion.

La aproximacioén teorica de Siller y McLellan [60-61] considerd tanto el comportamiento
termodindmico como el cinético del carbono en la austenita en aleaciones Fe-C. Esta
aproximacion tiene en cuenta la influencia de la composicion en la actividad del carbono
en la austenita y la existencia de una interaccion repulsiva entre los atomos de carbono
vecinos mas proximos, colocados en los lugares octaédricos de la red que representan las
posiciones intersticiales de la red FCC de la austenita, lo cual reduce la probabilidad de
ocupacion de los sitios adyacentes. Bhadeshia [56] extendid esta aproximacion teniendo en
cuenta la influencia de los elementos sustitucionales en el movimiento entre lugares
intersticiales de los atomos de carbono, a través del andlisis de su actividad y de la energia
de interaccion de estos ultimos con los atomos sustitucionales en la austenita. Asimismo
propuso que el coeficiente de difusion del carbono podria expresarse por dos términos uno

dependiente de la concentracion, &(6), y otro independiente, D’, definidos como:
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DI x, T} =D’ £(0) (1.24)
donde
k,T| A AF
D'= — |expy——— (1.25)
h 3y, k,T
y
z.(1+0) da
E@)=al|l+ +(1+6) (1.26)

o w dé
]—£]+JH+ZC(]+ZC]]—exp AN g PE
2) 2 2 k,T

donde kg y 4 son las constantes de Boltzmann y Planck, respectivamente, A es el espaciado
entre los planos {002} de la austenita, y, es un coeficiente de actividad, AF es una energia

libre de activacion, a es la actividad del carbono en la austenita, z¢ es el numero de

coordinacion para lugares intersticiales octaédricos (12), @ es la relacion entre el nimero
de atomos de carbono y de hierro y @, representa la energia de interaccion carbono-
carbono en la austenita teniendo en cuenta la influencia de los elementos aleantes

sustitucionales.

También determiné los valores de AF/kz = 2123 K y In (3, / A°) = 31.84 respectivamente.
Investigaciones recientes [56, 62-63] aplicaron esta teoria a las aleaciones ternarias Fe-C-
X, comprobando que, en efecto, el soluto sustitucional X tiene un efecto significativo sobre

la difusividad del carbono.
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1.1.3.2 Descripcion matematica de la cinética de crecimiento de ferrita

Diversos autores [4, 7, 64] han confirmado que la ferrita crece siguiendo una ley parabdlica
respecto al tiempo, disminuyendo gradualmente su velocidad al ir aumentando éste. Dicho
fendmeno es consecuencia de que, a medida que se forma ferrita, la cantidad de carbono
acumulado en la austenita justo delante de la intercara de transformacién aumenta,
requiriéndose, por tanto, mas tiempo para su difusion hacia el centro del grano austenitico.
El proceso de difusion de atomos de carbono en el volumen de la austenita controla el
crecimiento de la ferrita, y las particulas de dicha fase crecen tanto como lo permite la

difusion.

En los préximos calculos vamos a suponer que la movilidad de la intercara es alta, de
forma que todos los atomos de todos los componentes del sistema pueden moverse
libremente a través de la intercara a/%, no disipandose, por tanto, energia libre en el
proceso de reparto de soluto a través de la misma. Bajo estas condiciones, todos los
componentes estan en equilibrio local, asi que sus concentraciones corresponden a las del

diagrama de equilibrio.

Antes de empezar a realizar los calculos debemos establecer dos hipotesis. La primera
consiste en que, debido a la mayor solubilidad del carbono en la austenita, la region
austenitica de alrededor de la particula o recién formada estd enriquecida en carbono. La
segunda considera la difusion de carbono en la ferrita despreciable, en base a la
extremadamente baja solubilidad de dicho elemento en esta fase. Ademads, suponemos que
el coeficiente de difusion D¢’{ x ,T} no varia con la concentracién local de carbono en la
austenita, x, y que el grano austenitico tiene una longitud ‘infinita’, de forma que para z=co

tenemos x= x.

Aproximacion del gradiente lineal de Zener :

Seglin se indica en la Figura 1.8, se considera una intercara a/y plana moviéndose en la
direccion z. Si una unidad de area de esta intercara avanza una distancia dz, la cantidad de

carbono expulsado de la ferrita y acumulado en la austenita vendra dado por (x”“-x%’). Para
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mantener el equilibrio en la intercara, esta cantidad de carbono debe de ser igual al flujo de
atomos de carbono que en un pequeio incremento de tiempo se difunden desde la intercara

hacia dentro de la austenita y de forma normal a ella, es decir, al producto Jdt. Por lo tanto,

5
~ & - x7)=gdt =-DZ| & (1.27)

82 Z=g%

ox
donde x es la concentracion de carbono en la austenita, y el gradiente — se calcula para
0z

una posicion concreta de la intercara (z=z*).

La velocidad de desplazamiento de la intercara, o lo que es lo mismo, la de crecimiento de

ferrita estd dada por

dz D Ox

dt x™ —x% oz

(1.28)

z=z*%

El gradiente de concentracién en la intercara puede ser aproximado usando la siguiente

expresion lineal propuesta por Zener [65]:

=) (1.29)
- L

154

donde L es la distancia de difusion efectiva (Figura 1.8).

Por tanto, sustituyendo en la ecuacion (1.28) obtenemos,

ay

e, 0 _leoi) (i) .

™ —x L
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Figura 1.8: Perfil de difusion del carbono a través de una intercara o/ moviéndose a la
velocidad dz/dt en la direccion indicada. Las areas sombreadas muestran el soluto repartido
entre la ferrita y la austenita

Esta claro a partir de la Figura 1.8 que la region sombreada por debajo de x (rectangulo
A) representa la cantidad de carbono que ha sido expulsado de la ferrita, la cual coincide
con la que se acumula en la austenita (tridngulo A’). Suponiendo idéntico espesor en las
superficies consideradas para ambas fases, y aplicando el balance de masas, se tiene que
cumplir que el carbono expulsado por la ferrita y el carbono acumulado en la austenita sea
el mismo. Esto nos lleva a igualar las dos areas sombreadas de la Figura 1.8, es decir,

A=A’ ysid=z( x-x“)y A’=1/2 L (x"*- x ), podemos deducir el valor de L

L:M (1.31)

)

Sustituyendo la ecuacion (1.31) en la ecuacion (1.30), e integrando, obtenemos la siguiente

expresion:
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o —NDi (1.32)
\/(;—x‘” x™ —x‘”)

z =

la cual se puede abreviar de la forma,

z=a 1"”? (1.33)

(= —ND (1.34)
\/(;—x‘” x™ —x‘”)

a, =

donde a; es conocida como la constante de crecimiento parabodlico. Teniendo en cuenta
que la ferrita crece a la misma velocidad y simultdneamente en los dos granos que forman
la frontera donde aparece el nticleo de ferrita, el simbolo z representa el semiespeor del

alotriomorfo en su crecimiento, con lo cual el espesor real del alotriomorfo es 2z.

Por tanto, la ecuacion (1.33) representa una ley de crecimiento parabodlico , donde el
tamafio de ferrita varia con la raiz cuadrada del tiempo. Como la longitud del campo de
difusion del carbono (es decir, la distancia de difusion efectiva) aumenta con el tiempo, y
por ende disminuye el gradiente de carbono en la austenita, la velocidad de crecimiento
debe disminuir con el tiempo (ecuacion (1.30)) como ya ha sido comprobado

experimentalmente [4,7,64].

Solucidén exacta:

En el desarrollo anterior se asume, como aproximacion, la consideracion del perfil de
difusion de carbono en la austenita como lineal. Para encontrar una expresion mas rigurosa
del crecimiento de la ferrita alotriomorfica, se debe eliminar esta suposicion y calcular la
ley de crecimiento parabolico a partir de la ecuacion de difusion del carbono en la austenita

por aplicacion de un balance de masas en la intercara a/%, como se hizo anteriormente.
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Suponiendo geometria plana y unidireccional, y tras aplicar la 2* ley de Fick, la ecuacion

de difusion de carbono en la austenita a lo largo del eje z es:

(1.35)

A partir de (1.28), podemos expresar la condicion de equilibrio en la intercara o/ para la

posicion z=z* como:

o
D—

124

. o

(1.36)

*
zZ=Z

Manteniendo la hipotesis de tamafio de grano austenitico infinito, por la cual en el centro
del grano austenitico (z=0), la concentracién de carbono es la nominal (x= x), a partir de

la ecuacion (1.33) («; =z/t"? ') se obtiene que:

e, 1 oa, z a,
= y e [ —
& 1’ a 21"’ 2t

de donde, la ecuacion de difusion (1.35) quedaria:

a, & _Do"2x (137)

2 oa, aa;

y la (1.36) que expresa la condicion de equilibrio pasaria a:

p. & = (e = (1.38)
oo 2 | -a

e =af

La ecuacion (1.37) se puede integrar, obteniéndose el resultado
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& a;
—=Adexpy—— (1.39)
1208 4-D

donde A es una constante de integracion. Sin embargo no es posible obtener una solucion

exacta al integrar (1.39), por lo cual, x debe de ser de la forma:

2

X= I Aexp{— a—l}da, (1.40)
4-D

La constante A y los limites de integracion pueden ser determinados a través de las
condiciones de contorno. Si recordamos que en el centro del grano austenitico (z=o0, es
decir, a;==0) la concentracidn en carbono es la nominal del acero (x= x ), y que en la
intercara (a;=a; *), en el lado de la austenita tendremos x=x’“, podriamos considerar las

siguientes condiciones de contorno:

Aplicando estas condiciones obtendriamos un valor para la constante 4, quedando la

ecuacion (1.40) de la forma:

J { . }
J‘exp - da,
v\ @ 4-D
2
1

° a
jexp{— }d(xl
: 4-D |

a;

(1.41)

Si derivamos en la ecuacion (1.41) con respecto «;, y la combinamos con la (1.38)

conseguimos:
o
exps —
a ~ :
(oer — xe ) (x _ xm) 4-D (1.42)

) aZ

2D J. expi——— (da,
‘ 4-D
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Sabiendo que la funcion error y su complementaria se definen como:
2 X 2
erf(x)=——-| e du
\/; J-O

erfe(x)=1-erf (x)
y que erf(o0)=1, la ecuacién (1.42) se puede escribir de la siguiente manera:

1/2

e, a 2
Q= erfc exp (1.43)
4D 2D'? 4-D

donde la cantidad €2, a la cual llamaremos de aqui en adelante sobresaturacion, tiene el

valor de:

La ecuacion (1.43) se puede resolver por medio de métodos numéricos y con la ayuda de
un ordenador. La solucidn, para el acero que nos ocupa, se presenta en la Figura 1.9. Hay
que puntualizar que, aunque para el valor de 2=/ la cantidad «;/ VD tiende a infinito,
desde un punto de vista fisico esta indeterminacion matematica no tiene mayor
importancia, pues estos valores de sobresaturacion se alcanzan para temperaturas
sumamente bajas donde la descomposicion difusional de la austenita es imposible. En este

rango de temperaturas la austenita se transforma de forma adifusional.

Hasta ahora, se ha calculado la constante de crecimiento parabolico para el caso de ferrita
creciendo de forma plana y unidireccional (ferrita alotriomorfica). Para el caso de ferrita
creciendo isotropicamente de forma tridimensional (ferrita idiomorfica), Christian [6]

determind una constante de crecimiento parabdlico de la forma:
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(1.44)

Para aceros multicomponentes, el calculo de la velocidad de crecimiento estd complicado
por la difusion tanto de elementos intersticiales como sustitucionales. Si consideramos que
la velocidad de crecimiento de la ferrita esta controlada tanto por la difusion del carbono
como por la de los elementos aleantes sustitucionales, es decir, considerar un crecimiento
del modo NPLE o PLE4, nos encontramos que, como la velocidad de difusion del carbono
es unos ordenes de magnitud superior a la de los elementos aleantes sustitucionales, es
complicado elegir una linea de solubilidad adecuada en el diagrama de equilibrio tanto
para el carbono como para los elementos aleantes sustitucionales en el célculo de la
concentracion en la intercara [66]. Alternativamente, podemos considerar el
paraequilibrio’. Bajo este modo de crecimiento no se produce un reparto de los elementos
aleantes sustitucionales; €stos son, hipotéticamente, combinados con los atomos de Fe en
un ‘super elemento’. El crecimiento puede entonces ser tratado como un sistema binario
Fe-C [67], pero con una composicion en la intercara que difiere del diagrama de equilibrio
Fe-C debido al efecto de los elementos aleantes sustitucionales sobre la termodinamica de

la transformacién y—a [68].

El modo de equilibrio que opera durante el crecimiento de ferrita dependera de la
composicion del acero y la temperatura de transformacion. Reynolds et al. [71]

encontraron que los primeros indicios de crecimiento de ferrita son bajo condiciones de

4 Existen diversos modos de crecimiento de acuerdo con el grado de sobresaturacion de soluto de la fase
matriz. El primero a considerar es el PLE (partitioning local equilibrium) [69] que aparece para pequeiias
sobresaturaciones de la fase matriz, cuando la practica totalidad de la austenita tiene una concentracion en
carbono cercana a la linea de solubilidad. La actividad del carbono es practicamente constante y por lo tanto
la fuerza motriz para la difusion de carbono es cercana a cero. A la vez, existe un proceso de difusion de
largo alcance de los elementos aleantes sustitucionales por delante de la intercara. Para supersaturaciones
grandes, el fendmeno que ocurre es el NPLE (neglegible partitioning local equilibrium) [69]. La composicion
de elementos sustitucionales en la ferrita y en la austenita es practicamente la misma, asi que sélo tiene lugar
un pequefio reparto de los mismos.

S EI paraequilibrio, un término usado por Hultren [70], describe un modo de equilibrio donde la baja
difusividad de los elementos sustitucionales impide el reparto de los mismos a través de la intercara, sin
embargo el carbono al tener una difusividad mas alta, se repartira entre ambas fases, permitiendo asi que el
potencial quimico llegue a ser idéntico en ambas fases. Este es un modo de transformacion metaestable,
donde el crecimiento de la misma esta controlado exclusivamente por la difusion de carbono.

36



paraequilibrio. Aaronson et al. [72-74] compararon los datos experimentales del
crecimiento de los alotriomorfos, con los datos obtenidos considerando un modo de
crecimiento de equilibrio y paraequilibrio, encontrando que la consideracion del
paraequilibrio produce mejores resultados. Coates [69] investigd el efecto de los diferentes
elementos aleantes sobre la posicion de la linea de solubilidad y/7+a bajo NPLE. Encontro
que la anchura de la region donde se produce la reparticion de los mismos, es decir donde
se pasa de un modo de equilibrio NPLE o PLE al paraequilibrio, depende de los elementos
aleantes, concluyendo que el Mn y el Ni son los elementos que mas anchura de banda
producen. La misma conclusion alcanzd Enomoto [75] en una revision mas reciente de los
datos publicados en la literatura sobre reparto de elementos aleantes en nueve sistemas Fe-

C-X.
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Figura 1.9: Solucidén numérica de la ecuacion (1.43), resuelta por un método iterativo.

1.1.4 Campos de difusion del carbono. Pinzamiento del crecimiento

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

crecimiento, se puede ver impedido por dos efectos de pinzamiento. El primero, un
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pinzamiento fisico entre los alotriomorfos vecinos que dificultan su movimiento retrasando
el crecimiento. El segundo, consiste en el solapamiento de los distintos frentes de difusion
de carbono procedentes de alotriomorfos que crecen desde lugares opuestos dentro del
grano austenitico. Este pinzamiento de frentes de difusiéon provoca que la actividad de
carbono disminuya en los alrededores de la intercara del alotriomorfo creciente,
disminuyendo asi su velocidad de crecimiento ya que disminuye el gradiente en carbono
que existe en la austenita entre la zona de alrededor del alotriomorfo y el centro del grano
austenitico. El primer caso descrito se conoce como hard-impingement, mientras que el

segundo es el soft-impingement.

En los tratamientos cinéticos presentados anteriormente, se supuso que la austenita tenia
una longitud semi-infinita para las zonas mas alld de la intercara oy, asi que la
composicion de la austenita a una distancia lo suficientemente lejos de la intercara no
cambia con respecto al tiempo, o con el tamafio del alotriomorfo. Las condiciones de
frontera, para un crecimiento controlado por la difusidén, permanecen invariantes, por lo
que la composicion de la ferrita también permanece constante durante la transformacion,
no produciéndose difusion dentro de la ferrita (asi que x* permanece constante con el

tiempo).

La suposicion de condiciones de frontera constante no es valida para sistemas reales donde
la ytiene una longitud finita, por lo que los campos de difusion de las particulas que crecen
desde diferentes puntos deben, eventualmente, interferir. Incluso si sélo crece un unico
alotriomorfo, su campo de difusion colisionara con la superficie finita de la muestra. Esta
interferencia (soft-impingement), llevard a que las condiciones de contorno para la
intercara cambien con el tiempo. De esta forma, la linea de solubilidad apropiada para el
crecimiento bajo equilibrio local, debe de considerarse también funcion del tiempo. Este
fenémeno también implica que la composicion de la o cerca de la intercara cambie con el
tiempo, por lo que apareceran una serie de gradientes de composicion dentro de la ferrita
que provocaran que se produzca difusion dentro de ella. Esto hace que, en las ecuaciones
de crecimiento controlado por la difusion, haya que considerar otro flujo de masa debido a

la difusion en la ferrita [76-77].
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Con idea de establecer una descripcion matematica del fenomeno de soft-impingement,
podriamos empezar por establecer una similitud con los trabajos realizados por Goldstein y
Randich [78], los cuales han usado métodos numéricos para estudiar el cambio de la linea
de solubilidad durante la transformacion isotérmica en funcion del tamafio del precipitado
en aleaciones Fe-Ni-P. En esta aleacion, D;; = 100 D,,, es decir, que el coeficiente de
difusion del fosforo es cien veces superior al del niquel. Sus resultados indican que la
mayor parte del crecimiento del precipitado ocurre durante los estados iniciales de la
transformacion, anterior a que se produzca un soft-impingement significativo del campo de
difusion del elemento que se difunde mas rapido, el fosforo. Durante este periodo, la
composicion de la intercara permanece constante, alterandose significativamente al
principio del pinzamiento del fosforo. Adicionalmente, el crecimiento del precipitado, que
es parabolico con respecto al tiempo en ausencia de pinzamiento, decrece
considerablemente cuando se produce el pinzamiento del fosforo sin seguir, ademads, una
ley parabolica. Durante el periodo de tiempo en que tiene lugar el pinzamiento las fases
tienden a homogeneizarse mas que a continuar su crecimiento. Cuando la linea de
solubilidad que marca la composicion de la intercara, realmente alcanza la composicion
promedio de la matriz, el crecimiento cesa. Goldstein y Randich puntualizaron que en un
sistema real, donde las distancias para un pinzamiento de frentes de difusion pueden variar,
no deberia de sorprendernos encontrar precipitados que tengan diferente composicion en la
misma aleacion para el mismo tiempo de crecimiento; esto implica una falta de equilibrio,
pero alcanzar el equilibrio en este sentido puede significar demasiado tiempo en la

practica.

El trabajo desarrollado por Goldstein y Randich sent6 las bases para un estudio del soft-
impingement en un sistema Fe-C, sin embargo, su tratamiento numérico es demasiado
largo y requiere mucho tiempo de célculo. Guilmour ef al. [79] han presentado un
tratamiento analitico para calcular de forma aproximada el problema del soft-impingement
en aleaciones Fe-X-C. Estos autores consideraron el movimiento de una intercara « / y
plana en una direccion normal al plano de la intercara. La austenita tiene una longitud
finita en esa direccion de movimiento, y el crecimiento unidimensional de ferrita se supone
que comienza bajo un mecanismo de crecimiento NPLE. Cualquier campo de difusion en

la austenita deberia de ser modulado por una funcién error [80-81], sin embargo el campo
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de difusion puede ser aproximado suponiendo que el perfil de concentracion varia
linealmente con la distancia de difusion. El perfil de concentracion es aproximadamente
una linea recta, cuyo punto final acaba a una determinada distancia por delante de la
intercara, con lo cual, el gradiente de concentracion en la austenita se supone que es
uniforme. Esta suposicion es, basicamente, la que se citd anteriormente como la
aproximacion del gradiente lineal de Zener [65] (ecuacion (1.17)) e implica que el campo
de difusion de un determinado elemento se extiende una distancia finita dentro de la

austenita, en lugar de una distancia infinita que implicaria una funcion error.

Guilmour et al. [79] consideraron que para el crecimiento de ferrita se deben considerar
tres regimenes temporales. En los primeros estadios de crecimiento, el tamafio de grano
austenitico se considera infinito con respecto a la longitud de difusion, asi que el
crecimiento es parabolico. El estadio intermedio considera el pinzamiento de los frentes de
difusion desde lados opuestos del grano. Este estadio acaba cuando la actividad del
carbono se aproxima a un valor practicamente uniforme entre la ferrita y la austenita. El
estado final considera una aproximacion extremadamente lenta del elemento aleante

sustitucional hacia una actividad también uniforme.

Estos regimenes temporales deben de ser subdivididos en regiones de alta y baja
sobresaturacion. En las regiones de baja sobresaturacion, la segregacion del elemento
aleante sustitucional debe de ocurrir todo el tiempo, mientras que para el caso de altas
sobresaturaciones la segregacion del mismo solo ocurre para tiempos de mantenimiento

isotérmico muy largos. En ambos regimenes, se considera el equilibrio local.

1.1.5 Papel de las inclusiones en la nucleacion de ferrita idiomorfica

Como se dijo anteriormente, en este trabajo se ha demostrado que la ferrita idiomorfica se
forma a temperaturas ligeramente inferiores a las de la ferrita alotriomorfica. La diferencia
entre la temperatura isotérmica de aparicion de la ferrita alotriomoérfica y la idiomorfica
corresponde, basicamente, a la diferencia de lugares de nucleacién para ambas fases. En

general, las transformaciones en estado solido en metales y aleaciones ocurren de forma
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heterogénea en lugares como las esquinas de los granos austeniticos, los limites de grano
en general, las inclusiones, las dislocaciones y las agrupaciones de vacantes. El potencial
que tiene un lugar determinado para que se produzca en €l la nucleacion depende de la
barrera de energia que hay que salvar (4G.*), la cual es funcion de las condiciones de la

intercara nucleo — matriz.
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Figura 1.10: Representacion esquematica que muestra los lugares mas favorables para la
nucleacion en metales y aleaciones.

En la Figura 1.10 se puede observar que la nucleacion en inclusiones o dislocaciones en
general es siempre mas favorable que la nucleacion homogénea (AG*<AGhom ™), pero
menos favorable que la nucleacion en el limite de grano austenitico o en las superficies
libres. Como resultado, el comportamiento de la transformacion en ferrita idiomorfica esta
fuertemente influenciado por el tipo y densidad de particulas de segunda fase presentes
dentro de la fase matriz, asi como del tamafo de las mismas. Para que se produzca
nucleacion de ferrita idiomoérfica en una inclusion, ésta tiene que ser de un tamaio tal que

presente una superficie lo suficientemente plana para su nucleacion [82-86].

El estudio de las inclusiones ha sido durante mucho tiempo objeto de investigaciones en el

area de la produccion del acero debido a que, en general, la presencia de inclusiones estaba
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considerada como un hecho no deseable, pues disminuia las propiedades mecanicas finales
del producto terminado. Sin embargo, en la tultima década, se ha confirmado el papel que
las inclusiones pueden jugar pinzando la migracion de la intercara /¥ en su movimiento,
evitando asi el crecimiento desmesurado del grano austenitico del acero, que provocaria
una disminucion de la resistencia mecanica del material. Ademas, las inclusiones sirven
como lugares para la nucleacion intragranular de ferrita con morfologia acicular que
mejora la tenacidad sin pérdida de resistencia mecdnica [31]. Esta posibilidad ha
incrementado el interés en el papel que pueden desarrollar las inclusiones en la mejora de
las propiedades mecéanicas del acero. Sin embargo, las inclusiones también son
responsables de la nucleacion de poros dentro del material, disminuyendo las propiedades

mecanicas [87-88].

1.1.5.1 Influencia del proceso de solidificacion del acero en la formacion
de ferrita idiomorfica

A presion ambiente, las tres formas alotropicas mas importantes del hierro son la ferrita,
que cuando se encuentra a temperaturas cercanas a la temperatura de fusion recibe el
nombre de d—ferrita; la a—ferrita que la encontramos a bajas temperaturas y la austenita ()
que es la forma estable en el rango de temperaturas intermedio entre o'y «. Para un rango
de composiciéon en carbono determinado (<0,5%), la solidificacion empieza con el
crecimiento epitaxial de o desde la frontera de fusion de la fase matriz [89-90]. El alto
gradiente térmico que se produce en el proceso de solidificacion, asegura que éste proceda
de forma celular [91], de manera que los granos finales de d—ferrita tienen una morfologia

columnar anisotrdpica.

Tras un posterior enfriamiento, la austenita se forma de tal manera que la estructura de
grano final permanece muy similar a la morfologia de d—ferrita. Sin embargo, si el nivel de
carbono, el grado de aleacion o la velocidad de enfriamiento es lo suficientemente elevado,
entonces la austenita es el primer s6lido que se forma y los granos columnares de austenita
crecen hacia el centro del liquido fundido. Esto es debido a las pequefias diferencias en la

energia libre de nucleacion de ambas fases (austenita y O - ferrita) [92].
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Existen evidencias de que la intercara liquido — solido en su movimiento puede empujar
algunas particulas en su direccion de avance, mientras que otras son atrapadas
pasivamente. Para una solidificacion celular, las particulas empujadas se localizan en el
limite interdendritico, donde son englobadas por el s6lido, ocasionando una distribucién no

homogénea de inclusiones con las particulas decorando los limites interdendriticos [93-97].

En el caso de una solidificacion en 6—ferrita, los lugares preferenciales de localizacion de
las inclusiones son los limites de los granos columnares de ferrita. Debido a que los limites
de grano austeniticos no coinciden con los de d—ferrita, al formarse la austenita las
inclusiones se localizardn en el centro del grano austenitico [86], como se muestra

esquematicamente en la Figura 1.11(a).
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Figura 1.11: Representacion esquematica de la localizacion de las inclusiones cuando se
produce una solidificacion en (a) 60—ferrita y a continuacion en austenita y, (b) directamente
en austenita (segun Sugden y Bhadeshia [86]).

Por otro lado, si la solidificacion ocurre con formacion de austenita como primera fase,
entonces habria una distribucién no uniforme de inclusiones relativamente grande en el
limite de grano austenitico (Figura 1.11(b)). En tal circunstancia, no solo la cantidad de

ferrita idiomorfica obtenida en la microestructura final disminuiria, sino que habria una
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concentracion de inclusiones en el limite de grano austenitico, con lo cual la posterior
transformacion en ferrita alotriomorfica se veria alterada profundamente en sus procesos

de nucleacion y crecimiento.

Por tanto, la distribucion de inclusiones y, de una forma indirecta, los procesos de
transformacion de fase que tendran lugar al ir disminuyendo la temperatura en el acero,

estaran condicionados por la solidificacion

1.1.5.2 Naturaleza de las inclusiones

En la literatura, la composicion quimica de las inclusiones se considera muy importante en
la formacién de idiomorfos de ferrita. Muchos autores [98-101] han propuesto que, para
que nuclee ferrita en una inclusién, ésta tiene que tener TiO, ya que este 6xido tiene un
parametro de red con un bajo indice de desacoplamiento respecto a la ferrita. Mills et al.
[98] y Thwelis [99-100] identificaron una fase FCC rica en Ti con un parametro de red de
0,44 nm [101] y 0,42 nm [98-100] como la responsable de la nucleacion de ferrita. Aunque
ellos no pudieran identificar exactamente el compuesto, Mills et al[98] sugirieron la
posibilidad de que se tratase de TiO, hecho que fue confirmado experimentalmente por

Mori et al. [102] por medio de difraccion de rayos-X.

Thwelis [99-100] y Farrar [103] encontraron que los silicatos de manganeso podrian ser
inclusiones efectivas para la nucleacion de ferrita, sin embargo, Evans [104] rebatio esta
hipotesis al mostrar que cuando son dominantes las inclusiones MnO-SiO; y no esta
presente la fase TiO, la fraccion de ferrita nuleada es mucho mas baja que la que se obtiene
al afiadir un poco mas de Ti. Thwelis también sugirid en este sentido que las inclusiones
MnO-Si0O, presentan una barrera de energia bastante alta para la nucleacién de ferrita

[105].

De forma andloga a las fases ricas en Ti, el Al,O; también ha recibido mucha atencion.
Algunos investigadores han sugerido que el Al,O3 podria ser efectivo para la nucleacion de
ferrita en combinacion con otras fases. Mills et al. [98] y Thwelis [99-100] sugirieron que

la galaxita (Al,03-MnO) es un buen nucleante para la ferrita a causa de su bajo indice de
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desorientacion (menos del 2%) con respeto a la ferrita. Estos autores encontraron que la
galaxita estaba compuesta de 59% de Al,O3 y un 41% de MnO, con un pardmetro de red de
0,83 nm. Cochrane ef al. [106] encontraron que una microestructura de ferrita intragranular
estaba asociada a inclusiones ricas en AlOs, resultado que fue confirmado por otros
investigadores [107-108]. Devilleres et al. [109-110] concluyeron que la composicién de la
inclusion que mas favorecia la nucleacion intragranular de ferrita deberia ser 2MnO-2
AL03-5S10,, sin embargo este resultado se basa en hipdtesis de campos de deformaciones
térmicas y no corresponde a una evidencia experimental. En un caso extremo, Ohkita et al.
[111] presentaron unos resultados donde, para aceros con bajo contenido en oxigeno, la
formacion de ferrita intragranular se retrasaba cuando la inclusion era esencialmente 100%
Al,Os, produciéndose un aumento de la precipitacion intergranular de ferrita cuando las
inclusiones consistian en Al,O3;, MnO, SiO, y TiO. Otros investigadores [107,112], por
otro lado, observaron que el nivel de ferrita intragranular aumentaba con el incremento del
porcentaje de inclusiones ricas en aluminio, resultado que fue apoyado por Dowling et al.
[101] al proponer que el Al,Os podria ser una de las fases nucleantes de ferrita mas

efectivas por al alto valor de energia superficial que posee.

El efecto de los sulfuros, especialmente el del MnS, ha sido objeto de un intenso debate en
la literatura. Yamamoto et al. [113] han sugerido que s6lo las particulas de MnS que lleven
adheridas unas finas capas de Ti,Os, pueden ser beneficiosas para la nucleacion de ferrita
intragranular, aunque no se ha presentado ninguna evidencia microestructural sobre ello.
Court y Pollard [114] y Madariaga y Gutiérrez [32] también presentaron trabajos donde se
proponen secuencias de nucleacion de ferrita sobre la superficie de inclusiones que poseen
una capa superficial de (Mn,Cu)S. Sin embargo, por dos razones, muchos otros
investigadores [98,109-110,115] consideran que, tanto en forma de inclusiones como en
forma de capa superficial, el MnS inhibe la formacion de ferrita intragranular. La primera
de ellas se basa en la igualdad de los coeficientes de expansion térmicos entre el MnS y la
austenita, lo cual no generaria la suficiente energia de deformacién como para que se
produjesen los procesos de nucleacion [109-110]. La segunda se argumenta en el
desacoplamiento entre los parametros de red de la ferrita y del MnS [98,115], y por tanto
no se puede producir un proceso de acoplamiento de baja energia entre ambas redes. Sin

embargo, las evidencias microestructurales obtenidas por Zhang y Farrar [116], y las que
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se mostrardn en el presente trabajo, claramente indican que el MnS es, de hecho, un
nucleante muy activo de la ferrita intragranular. Estos resultados sugieren que la naturaleza
cristalografica de las inclusiones, y los campos de tension-deformacion que las rodean, los
cuales provocan las diferencias entre los coeficientes de expansion térmica de las
inclusiones y de la ferrita, no son factores que determinen la formacién de ferrita

intragranular.

1.1.6 Papel del tamafio de grano austenitico en la formacion de ferrita

idiomorfica

Los datos experimentales indican que la ferrita idiomorfica y la alotriomorfica son
esencialmente idénticas. Las diferencias morfologicas entre la ferrita idiomorfica y la
ferrita alotriomorfica provienen de la forma en que la primera nuclea. Al hacerlo
intragranularmente en inclusiones dentro de un grano austenitico grande, la morfologia es
mas equiaxial, mientras que la segunda lo hace en el limite de grano austenitico, quedando
su morfologia mas supeditada a la forma del grano austenitico. En aceros que estén
relativamente libres de inclusiones no metalicas, la ferrita nucleara inicialmente sélo en las
superficies de grano /¥y continuara creciendo, por la repetida formacion de alotriomorfos,

hasta formar la capa caracteristica que tapiza la superficie del grano austenitico.

Para obtener ferrita idiomorfica, el tamafio de grano austenitico ha de ser lo
suficientemente grande como para que la nucleacidon intragranular sea comparable a la
nucleacion en el limite de grano, de forma que la ferrita formada lo sea en las inclusiones
no metalicas que se encuentran distribuidas homogéneamente dentro del grano austenitico
(Figura 1.12). Si el tamaino de grano es suficientemente pequeilo, la nucleacion en el limite
de grano es mas favorable que en las inclusiones, ya que el limite de grano ofrece mas
superficie para la nucleacion que las inclusiones presentes, con lo que se forman
alotriomorfos que al crecer hacia el interior del grano forman la microestructura tipica de
ferrita equiaxial. Pero incluso en el caso de un tamafio de grano austenitico grande, la
primera fase en nuclear es la ferrita alotriomorfica, debido a que la energia interfacial

ferrita - inclusion es mas grande que la necesaria para la nucleacion en el limite de grano.
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Adicionalmente, las inclusiones mas grandes son mas efectivas para la nucleacion de
ferrita pues se reduce la curvatura de las intercaras ferrita — nacleo, presentando menor

energia interfacial.

Tamafio de Grano Grande = Tamafo de Grano Pequefio
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Figura 1.12: Ilustracion esquematica del efecto del tamafio de grano para determinar el tipo
de ferrita preponderante en la microestructura. Un tamafio de grano (a) grande favorece
nucleacion intragranular de ferrita idiomorfica y, (b) uno pequefio la de ferrita
alotriomorfica.

La razon por la que la ferrita idiomorfica no se suele obtener en aceros es porque, debido a
determinados usos comerciales en los que se requieren unas determinadas propiedades
mecanicas, €stos estan libres de inclusiones. Ademas la mayoria de tratamientos térmicos
comerciales que se realizan estan enfocados a conseguir un tamafio de grano pequefo, ya
que un acero con un grano fino presenta, por lo general, mejores propiedades mecénicas

que uno con grano grueso.
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1.2 Principios Generales de la Transformacion de Austenita en

Perlita

La perlita es un producto laminar de descomposicion eutectoide, el cual se puede formar en
aceros durante la transformacion de la austenita bajo condiciones de enfriamiento continuo
o de descomposicion isotérmica [117-118]. Un nddulo de perlita estd compuesto de
multiples colonias; cada colonia tiene laminas paralelas de ferrita y cementita, orientadas
de forma diferente con respecto a las laminas de la colonia adyacente. La Figura 1.13
muestra la estructura laminar de la perlita formada por descomposicion isotérmica de la
austenita en un acero microaleado de contenido medio en carbono. La amplia gama de
espaciados interlaminares que aparecen en la Figura 1.13 es causa de la interseccion de las

colonias de perlita a diferentes angulos con el plano de pulido.

La formacion de perlita tiene lugar por debajo de la temperatura eutectoide (7= 996 K en
aceros Fe-C) donde encontramos una zona del diagrama de equilibrio en la cual la
austenita se encuentra en equilibrio simultineamente con la ferrita y la cementita
(Extrapolacion de Hultren [119-120]). La austenita transforma por un mecanismo de origen
difusional, en el cual el carbono y los elementos aleantes sustitucionales se redistribuyen
entre la ferrita y la cementita. Los nodulos de perlita pueden nuclear en las fronteras de
grano austeniticos, en los granos ferriticos o en las particulas de cementita, dependiendo de
la composicion del acero. En aceros de contenido bajo y medio en carbono, la nucleacion
de ferrita alotriomorfica predomina en las fronteras del grano austenitico, ya que la ferrita
alotriomorfica es la primera fase en desarrollarse, relegando a la perlita a nuclear en las
fronteras a/¥ previamente establecidas. Sin embargo, en los aceros eutectoides, la perlita

nuclea directamente en las fronteras de grano austenitico.

El valor de la temperatura eutectoide es funcién de los elementos aleantes que tenga el
acero, pues elementos estabilizadores de la ferrita como el Cr, Mo o Si la elevan, mientras
que elementos estabilizadores de la austenita como el Mn o el Ni la reducen. A diferencia
de la ferrita, la perlita nunca se forma bajo mecanismos de paraequilibrio, asi que se debe
considerar equilibrio local [121-123]. Esto sugiere que si predomina el modo de equilibrio

PLE, entonces el reparto de los elementos aleantes con la cementita, y la difusividad de
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ellos en la austenita, seran los factores que controlen la velocidad de crecimiento de la
perlita. Por otra parte, los elementos estabilizadores de la austenita, con baja solubilidad en
la cementita, siguen un mecanismo de crecimiento controlado por el NPLE, siendo la

difusion de carbono quien controle el crecimiento [124].
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Figura 1.13: Micrografia electronica de barrido de una muestra ensayada isotérmicamente
a la temperatura de 913 K durante una hora.

Un parametro importante de la perlita es el espaciado interlaminar, S, ya que tiene un
efecto directo sobre la resistencia del acero. Un espaciado interlaminar fino lleva a mejores
resultados de limite elastico y UTS [125]. El espaciado interlaminar es inversamente
proporcional al grado de sub-enfriamiento desde la temperatura 7g; para grandes sub-
enfriamientos se produce una perlita fina. El espaciado interlaminar est4 relacionado con el
balance de energia libre para la transformacion, el incremento de la energia superficial
debida a la creacion de nuevas intercaras ferrita-cementita y, quizas, al movimiento de la

intercara.

1.2.1 Mecanismos de la reaccion perlitica

De acuerdo con Hillert [122], los lugares de nucleacion de la perlita pueden encontrarse

tanto en la ferrita (aceros hipoeutectoides) o cementita (aceros hipereutectoides), como en

el limite de grano austenitico (aceros eutectoides). En todos los casos, la nucleacion tiene
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como objetivo el reducir la energia interfacial y la energia de deformacion elastica que

posee almacenada la austenita.

En aceros hipoeutectoides de un contenido medio en carbono, como es el caso del acero de
estudio en esta tesis, la formacion de ferrita alotriomoérfica e idiomorfica se ve
interrumpida cuando la austenita alcanza el enriquecimiento en carbono suficiente como
para que nuclee la perlita. La Figura 1.14 ilustra una microestructura de aceros de este tipo
en donde se observa la ferrita alotriomoérfica nucleada en las juntas de los granos
austeniticos, la ferrita idiomorfica nucleada intragranularmente en las inclusiones de mayor
tamafo y la perlita nucleada en la intercara austenita — ferrita, ocupando todo el resto del

grano austenitico.

Figura 1.14: Micrografia optica donde se muestra el estadio final de la descomposicion
isotérmica de la austenita en el acero microaleado de contenido medio en carbono
estudiado en este trabajo.

El mecanismo de reaccion propuesto para la reaccion perlitica durante una descomposicion
isotérmica es como sigue. En la intercara /% el contenido en carbono de la austenita
aumenta a medida que aumenta la fraccion de ferrita alotriomorfica o idiomorfica, de
forma que la austenita, entonces, empieza a estar altamente sobresaturada en carbono,
promoviéndose la formacion de nicleos de cementita en la intercara /', que induciran la

subsiguiente formacién de otro nucleo de ferrita al empobrecerse la austenita, y asi,
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sucesivamente, la formacion de perlita por un mecanismo cooperativo de crecimiento [126-

128].

Por tanto para el caso de un acero medio en carbono, la reaccion perlitica consiste en una
nucleacion cooperativa [126] de la ferrita y la cementita, que ocurre de forma continua. De
esta forma, la expulsion de carbono desde el embrion de ferrita en la austenita crea un
enriquecimiento suficiente como para facilitar la nucleacion de cementita, y viceversa
(Figura 1.15). El crecimiento de los embriones induce la formacion de la estructura de

laminas alternas de ferrita y cementita, conocida como perlita.

'\ .
Ferrita

Cementita

Tiempo: t 2 t3

Figura 1.15: Diagrama esquematico que muestra el proceso de nucleacion cooperativa de
ferrita y cementita en un acero hipoeutectoide.

La nucleacién cooperativa tiene lugar en varios sitios de la intercara simultaneamente,
provocando que se formen colonias de perlitas o nddulos en los que las orientaciones de las
laminas de perlita son diferentes [129]. Estas colonias crecen hacia dentro de la austenita
en formas de semiesferas o esferas, su tamafio estd determinado por el numero de lugares
de nucleacion, los cuales son mds numerosos a medida que el tamafio austenitico previo

disminuye y la temperatura de tratamiento isotérmico se reduce.

Mas recientemente, Hackney y Shiflet [130-131] presentaron evidencias experimentales
directas, en aleaciones Fe-C-Mn, sobre la existencia de nucleacion de perlita en una
intercara austenita - ferrita movil. Este hecho implica que la intercara austenita — perlita, en
aceros Fe-C-Mn, es particularmente coherente con la austenita que rodea el nucleo de

perlita que esta creciendo, el cual se desarrolla por un movimiento de escalones laterales
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[132]. Esta hipotesis contrasta con la suposicion de Hillert de un movimiento de una
intercara perlita — austenita incoherente. Este crecimiento en escalones tiene lugar a pesar
de la falta de una relacion de orientacidn entre los constituyentes de la perlita (la ferrita y la
cementita) y la austenita dentro de la cual se estd produciendo este fendmeno. Estos
resultados de Hackney-Shiflet apoyan la hipétesis de un crecimiento cooperativo de perlita,
alcanzando las condiciones mas idoneas cuando las velocidades de crecimiento de la

cementita y la ferrita, en la perlita, son iguales [133].

1.2.2 Descomposicion eutectoide

La Figura 1.16 representa un esquema del diagrama de equilibrio Fe-C. El area sombreada,
formada por la extrapolacion de las lineas Ae; y 4., que representan la concentracion de
carbono en la intercara austenita-ferrita y austenita-cementita respectivamente, forma una
region, o rango de temperaturas y composiciones, para las cuales la fase austenita esta
saturada simultdneamente con respecto a la ferrita y la cementita para la temperatura de

descomposicidn isotérmica 7' (Extrapolacion de Hultren) [119-120].

Las lineas extrapoladas Ae; y A., pueden ser interpretadas como las lineas de equilibrio
para las fronteras de fase y//+a 'y y/7+6, en ausencia de nicleos de cementita y ferrita,
respectivamente. Una austenita de composicion x” ® cuando se enfria hasta la temperatura
T* (Tg>T*>T) de la Figura 1.16, estd sobresaturada con respecto a la fase ferrita, en
ausencia de nucleos de cementita, es decir, en un hipotético diagrama de fases sin
cementita. El mismo acero no esta, sin embargo, saturado con respecto a la cementita en un
diagrama hipotético sin ferrita, y la transformacién y—y+6 no tendria lugar hasta que la
temperatura disminuyera hasta el valor de 7. Como se ha indicado anteriormente, el area
rayada por la extrapolacion de Hultren muestra la zona donde la austenita esta saturada con
respecto a ambas fases, ferrita y cementita, en el caso de hipotéticos diagramas de
equilibrio independientes. Dentro de esta region, la reaccion posible seria la
descomposicion de la austenita en un producto eutectoide a+6 , es decir, de la perlita.
Dicha reaccion comenzaria por la nucleacion de la cementita, quedando la austenita con

una concentracion marcada por la linea 4.,. A continuacion, y debido a que la austenita
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poseeria una concentracion en carbono (x’%) alrededor del nucleo de cementita menor que
la concentracion del eutectoide, es posible la aparicion de ferrita. Esta segunda reaccion
llevaria a un enriquecimiento en carbono de la austenita, que pasaria a tener una
concentracion alrededor de esta ferrita recién formada de x’*, dando lugar a la formacién
de otro nucleo de cementita que empobreceria la austenita hasta una concentracion x’’. Asi,
sucesivamente, se van formando las distintas laminas de ferrita y cementita que

constituyen la pe