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Resumen

En esta tesis se organizaron una serie de estudios que fueron abordados experimen-
talmente y mediante calculos termodinamicos con el fin de explicar el modo en que
los aleantes acttian sobre las transformaciones en estado sélido, y, consecuentemente
en los porcentajes de microconstituyentes presentes en la matriz de las fundiciones
nodulares en condiciones as-cast. En lo que concierne al primer aspecto, se efectuaron
microanalisis sobre muestras de tres composiciones distintas mediante el uso de diversas
técnicas experimentales -microsonda de electrones, microscopia electronica de barrido y
de transmision- en razon de la resolucion requerida en cada caso. Estos se concretaron
sobre muestras as-cast y sobre otras sometidas a enfriamientos continuos a diferen-
tes velocidades -calorimetria diferencial de barrido- y a enfriamientos interrumpidos
-dilatometria-. En el segundo, se calcularon distintos diagramas multicomponentes ba-
jo condiciones de equilibrio (equilibrio local con y sin particion) y de paraequilibrio,
utilizando el software Thermocalc y la base de datos TCFES. Los resultados experi-
mentales fueron integrados con los calculos termodinamicos, para lo cual fue necesario

su postproceso y la construccion de diagramas pseudobinarios (isopletas e isotermas).

Como resultado, pudo avanzarse en la comprension del efecto de las microsegrega-
ciones de Cu, Mn y Si sobre la transformacion de la austenita en las FGE. Particu-
larmente pudo vincularse la transicion local entre los sistemas estable y metaestable,
y la extension de los halos de ferrita en la matriz, y explicar las distintas extensiones
de los halos en funcion de la concentraciéon de aleantes. Asimismo, estas microsegre-
gaciones pudieron relacionarse con la posibilidad de que la ferrita pueda nuclear tan

pronto se alcanza el limite superior del intercritico eutectoide estable, favorecida por
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6 Resumen

las altas concentraciones de Si alrededor de los nédulos, y justificarse la presencia de
ferrita creciendo en forma aislada en la matriz de FGE con alto contenido de aleantes.
Pudo verificarse que el avance de la transformacion ferritica a velocidades tipicas de
colada ocurre bajo un modo de paraequilibrio, dejando en claro las limitaciones que
conlleva estudiar este fenémeno utilizando diagramas de equilibrio y contemplando la
composicion nominal de la aleacion. Se comprendié el efecto conjunto del Mn y el Cu
como elementos perlitizantes, en base a su impacto sobre las temperaturas criticas y
a su particién entre las laminas de ferrita y cementita de la perlita. En las FGE con
alto contenido de Cu, se hallaron precipitados nanométricos en la ferrita y rodeando
a las laminas de cementita, que explican el detrimento en algunas de las propiedades
mecanicas de las FGE perliticas.

La investigacion realizada supone un avance en la comprension del efecto de los
aleantes en las transformaciones en estado solido en las FGE. Se demuestra la im-
portancia de combinar herramientas experimentales y de calculo termodinamico para
explicar el efecto de los aleantes en las microestructuras que resultan de la solidificacién

de estas fundiciones.

Palabras clave: FUNDICIONES DE GRAFITO ESFEROIDAL, MICROSEGRE-
GACIONES DE Cu, Mn Y Si, PRIMERAS Y ULTIMAS ZONAS EN SOLIDIFICAR,
INTERCRITICOS EUTECTOIDE ESTABLE Y METAESTABLE



Abstract

In this thesis, a series of studies were approached experimentally and by means of
thermodynamic calculations in order to explain the way alloying elements act on solid-
state transformations, and, consequently, on the final percentages of microconstituents
in the matrix of as-cast graphite cast irons. Regarding the first aspect, microanalysis
was carried out on samples of three different compositions by using various experi-
mental techniques -EPMA, SEM and TEM- because of the resolution required in each
case. These were carried on textit as-cast samples and on others cooled at differ-
ent rates -DSC- and quenched from different temperatures -dilatometry-. Concerning
thermodynamic calculations, different multicomponent diagrams were generated under
equilibrium conditions (local equilibrium with and without partitioning of substitu-
tional elements) and para-equilibrium, using the Thermocalc software and the TCFES8
database. The experimental results and thermodynamic calculations were integrated

by post-processing and constructing pseudo-binary diagrams (isopleths and isotherms).

As a result, progress could be made in understanding the effect of Cu, Mn and
Si microegregations on the transformation of austenite in SGI. Particularly, the local
transition between the stable and metastable systems could be linked to the extension
of the bull-eye ferrite, and it was possible to explain the different extensions of fer-
rite as a function of the alloy concentration. Also, these microsegregations could be
related to the stability of ferrite at the upper temperature of the intercritical stable
eutectoid and to the presence of ferrite growing in isolation. It could be verified that
the progress of the ferritic transformation at typical casting rates occurs under a para-

equilibrium mode, evidencing the limitations involved in studying this phenomenon
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8 Abstract

using equilibrium diagrams with the nominal composition of the alloy. The joint ef-
fect of Mn and Cu as pearlite-promoter elements was justified based on their impact
on critical temperatures and their partition between the ferrite and pearlite cementite
lamellas. In the SGI with high Cu content, nanometric precipitates were found in the
ferrite and surrounding the cementite sheets, which explain the detriment in some of
the mechanical properties of the perlitic alloys.

The carried out research represents an advance in the understanding of the effect of
the alloys in solid-state transformations. The importance of combining experimental
and thermodynamic calculation tools to explain the effect of alloying on the microstruc-

tures resulting from the solidification of spheroidal graphite castings is demonstrated.

Keywords: SPHEROIDAL GRAPHITE CAST TRON, Cu, Mn AND Si MICRO-
SEGREGATIONS, FIRST AND LAST TO FREEZE REGIONS, STABLE AND METASTABLE
INTERCRITICAL EUTECTOID



Resumo

Nesta tese, uma série de estudos foi organizada para explicar como as ligas atuam
nas transformacoes do estado solido e, consequentemente, nas percentagens finais de
microconstituintes na matriz de ferros fundidos em bruto. Cada uma das experiéncias
que constituem esta tese, foram abordadas experimentalmente e por meio de calcu-
los termodinamicos. Em relacdo ao primeiro aspecto, a microandlise foi realizada em
amostras de trés diferentes composicoes, utilizando-se varias técnicas experimentais
-EPMA, SEM e TEM-, devido a resolucao requerida em cada caso. Estes foram trans-
formados em amostras de as-cast e em outros resfriados em diferentes taxas -DSC- e
temperados em diferentes temperaturas -dilatometria-. Com relacao aos céalculos ter-
modinamicos, diferentes diagramas multicomponentes foram gerados sob condicoes de
equilibrio (equilibrio local com e sem parti¢ao de elementos de liga) e para-equilibrio,
utilizando o software Thermocalc e a base de dados TCFES. Os resultados experimen-
tais e os calculos termodinamicos foram integrados por poés-processamento e construgao

de diagramas pseudo-binarios (isopletos e isotermas).

Como resultado, pode-se avancar no entendimento do efeito das microegregacoes
de Cu, Mn e Si na transformacao da austenita em ferros fundidos. Particularmente, a
transicao local entre os sistemas estavel e metaestavel poderia estar ligada a extensao
da ferrita “olho de boi”, e foi possivel explicar as diferentes extensoes de ferrita como
uma funcao da concentracao da liga. Além disso, essas microsegregacoes podem estar
relacionadas & estabilidade da ferrita na temperatura superior do eutetoide estavel
intercritico e a presenca de ferrita crescendo isoladamente. Pode-se verificar que o

progresso da transformacao ferritica a taxas tipicas de fundi¢ao ocorre sob um modo
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10 Resumo

de para-equilibrio, evidenciando as limitagoes envolvidas no estudo desse fendomeno e
usando diagramas de equilibrio com a composicao nominal da liga. Além disso, o efeito
conjunto de Mn e Cu como elementos promotores da perlita foi justificado com base
no seu impacto nas temperaturas criticas e sua particao entre as lamelas de cementita,
ferrita e perlita. No ferro fundido com alto teor de Cu, precipitados nanométricos foram
encontrados na ferrita e ao redor das placas de cementita, o que explica o prejuizo em
algumas das propriedades mecanicas das ligas perliticas.

A pesquisa realizada representa um avanco no entendimento do efeito das ligas
nas transformacoes de estado sélido. E demonstrada a importancia da combinacao de
ferramentas de calculo experimentais e termodinamicas para explicar o efeito da liga

sobre as microestruturas resultantes da solidificacao de ferros fundidos nodulares.

Palavras chave: FERRO FUNDIDO NODULAR, MICROEGREGACOES DE Cu,
Mn E Si, PRIMEIRA E ULTIMA ZONAS PARA SOLIDIFICAR, INTERCRITICO
EUTECTOIDE ESTAVEL E METASTAVEL
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Capitulo 1

Introduccion

1.1. Motivacidon

En los dltimos anos se ha suscitado un notable interés por las fundiciones de grafito
esferoidal (FGE) como alternativa al uso de aceros en una gran cantidad de com-
ponentes ingenieriles [1]. Esto se ha visto especialmente impulsado por las mejoras
desarrolladas en materia de tecnologia de colada y en las técnicas asociadas al manejo
del metal fundido. Sin dudas, para que esta tendencia persista, es necesario tener un
conocimiento acabado sobre las transformaciones que estas aleaciones experimentan,
de manera tal de poder predecir concluyentemente su microestructura final luego de
la colada. En esta linea, la comprension del efecto de los elementos de aleacion es
fundamental, particularmente cuando se trata de entender la transformacion de la aus-
tenita en ferrita y perlita, cuya proporciéon en la microestructura final determinara las

propiedades de la aleacion.

Si bien el efecto de los elementos de aleacion —principalmente del Mn y Cu, ambos
elementos promotores de la perlita—, ha sido ampliamente estudiado en las FGE [2],
aun no se ha dado una explicaciéon acabada sobre como acttian en las transformaciones
en estado solido que se suscitan en estas aleaciones. Esto es consecuencia de que no se
ha profundizado en la influencia que su comportamiento de particiéon ejerce sobre la

termodinamica y la cinética de los cambios de fase en estado so6lido en las FGE. Ello no
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Introducciéon

es menor a la hora de comprender el efecto de los aleantes, pues, como expuso Hillert

en uno de sus trabajos mas destacados [3], entender el rol de estos elementos implica

conocer ¢cOmo éstos particionan durante las transformaciones en estado solido.

1.2.

Objetivos

El objetivo general de esta tesis se centra en determinar la manera en que el Si, el Mn

y el Cu influyen conjuntamente en las principales caracteristicas de las transformaciones

difusionales en estado solido en las FGE, logrando asi cuantificar su efecto sobre los

porcentajes de microconstituyentes obtenidos luego de la colada. Para ello es necesario

dar respuesta a los siguientes objetivos especificos:

1. Determinar como influyen las microsegregaciones de aleantes desarrolladas duran-

te la solidificacion sobre la transicion del sistema estable al sistema metaestable

en las transformaciones en estado sélido.

. Examinar experimentalmente la particion de los elementos sustitucionales tanto

en las FGE enfriadas bajo condiciones de equilibrio como en aquellas obtenidas

a las velocidades tipicas de colada.

. Revelar el rol de las microsegregaciones en el potencial crecimiento de la ferrita

durante el intercritico eutectoide estable.

. Explicar el rol del Mn y el Cu en la estabilizaciéon de la perlita, y comprender por

qué se detectan velocidades similares de transformacion perlitica en FGE aleadas
con diferentes contenidos de Mn y Cu, a pesar de que la cementita no puede

crecer disolviendo Cu en su microestructura.

. Incorporar la particiéon del Si entre la ferrita y la cementita al modelado de la

transformacion perlitica de una aleacién ferritica.
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1.3. Metodologia

En este trabajo se utilizan una serie de técnicas experimentales para generar re-
sultados que luego se analizan a la luz de célculos termodinadmicos desarrollados con
el software Thermo-Calc. Esta combinacion se emplea para entender acabadamente el
rol del Mn y del Cu, asi como del Si, en la transformacion de la austenita segtn los
sistemas multicomponentes Fe-C-Si-Mn-Cu estable y metaestable.

El desarrollo del primer pilar implicé la utilizacion de las siguientes técnicas expe-

rimentales:
1. Calorimetria diferencial de barrido
2. Dilatometria
3. Microsonda electrénica de barrido
4. Microscopio electréonico de barrido
5. Microscopio electronico de transmision

En ultima instancia, las conclusiones a las que se arriba del estudio de las micro-
estructuras perliticas, se incorpora al modelado del crecimiento de este microconstitu-
yente en una FGE de bajo contenido en aleantes. Para ello se emplea como punto de

partida un modelo de crecimiento de las FGE previamente desarrollado.

1.4. Contenidos

En el Capitulo II, se realiza una introducciéon a las transformaciones de fase en
estado soélido, resenando particularmente la transformacion de austenita en ferrita y
perlita segtn el sistema Fe-FezC, asi como la influencia de los elementos de aleacién
sobre las mismas. Se hace hincapié sobre las posibles variantes en las condiciones de
equilibrio local en la interfaz. Ademas, se revisa la informacion disponible acerca de las
transformaciones en estado solido en las FGE incluyendo el efecto de los elementos de

aleacion sobre éstas.
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En el Capitulo III se detalla la metodologia utilizada para el estudio desarrollado,
describiendo el uso dado a cada una de las técnicas experimentales empleadas y la
informacion extraida.

En el Capitulo IV se explora el rol de las microsegregaciones de Si, Mn y Cu sobre
la transicion del sistema estable al sistema metaestable durante la transformacion de
la austenita y cémo ello condiciona la extension del halo de ferrita.

En el Capitulo V se estudia el comportamiento de particiéon de los elementos de
aleacion tanto para una muestra enfriada bajo condiciones de equilibrio como en una
muestra as-cast, para asi determinar fehacientemente el modo de equilibrio bajo el cual
se desarrolla la transformacion ferritica en cada caso.

En el Capitulo VI se analiza la posibilidad de que las microsegregaciones promue-
van la estabilidad de la ferrita al alcanzar el limite superior del intercritico eutectoide
estable, posibilitando su crecimiento entre las temperaturas superior e inferior de dicho
intercritico.

En el Capitulo VII se investiga el comportamiento de particion del Si, del Mn y
del Cu entre la ferrita y la cementita en la microestructura perlitica de las FGE de
diversa naturaleza, y la potencial formacion de segundas fases en las fundiciones de
alto contenido de Cu.

En el Capitulo VIII se incorpora el comportamiento de particion del Si entre las
laminas de ferrita y cementita en la perlita -el cual habia sido desestimado hasta el
momento- al modelado de la transformaciéon perlitica.

En el Capitulo IX se presentan las conclusiones de esta tesis.

En el Apéndice A se brinda la caracterizacion metalografica y mecanica de las

FGE estudiadas.



Capitulo 2

Transformaciones de fase

2.1. Generalidades

La mayor parte de las transformaciones de fase en las aleaciones metalicas ocurre
por el denominado proceso de nucleacion y crecimiento, segin el cual una nueva fase
(cv) aparece en ciertos sitios en la fase de origen () —nucleacion—, para luego continuar
su crecimiento. En otras palabras, una interfaz se crea en el proceso de nucleacion y
luego migra durante su crecimiento. La nucleacion es de suma importancia y determina
numerosas caracteristicas de la transformacion; sin embargo, la mayor parte del pro-
ducto de este proceso se forma durante el crecimiento de «, mediante la transferencia

de atomos a través de la interfaz /o durante su desplazamiento.

Una forma conveniente de clasificar a las transformaciones de nucleaciéon y creci-
miento es dividirlas de acuerdo a la forma en la cual crece «. Asi, existen las transfor-
maciones militares y las civiles.

En el caso de las transformaciones militares, no hay procesos de difusion involucra-
dos, por lo que « tendra la misma composicién que 7.

Por otra parte, durante las transformaciones civiles, v y « podrian o no tener la
misma composicion. Si no hay cambios en la composicion, la nueva fase serd capaz
de crecer tan rapido como los Atomos sean capaces de cruzar la interfaz; este tipo

de transformaciones se denominan, justamente, controladas por la interfaz. Si v y «
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presentan composiciones diferentes, el crecimiento de la nueva fase implicard procesos
de difusion. Si la reacciéon interfacial es rapida, entonces la transferencia de atomos
a través de la interfaz serd un proceso facil y la velocidad a la cual la fase a puede
crecer estara gobernada por la velocidad a la cual la difusion es capaz de remover el
exceso de atomos del frente de transformacion; este tipo de transformacion se denomina
controlada por la difusién. Sin embargo, si por alguna razén la reaccion interfacial
fuera lenta, la velocidad de crecimiento serd gobernada por la cinética de la interfaz
y el crecimiento serd nuevamente controlado por esta. Asi, un pequeno gradiente de
concentracion serd suficiente para proveer el flujo de 4&tomos necesario hacia y desde la

interfaz.

En primera aproximacion, pareceria que una transformacion controlada por la in-
terfaz deberia ser poco probable, pues la difusién de largo alcance involucra una gran
cantidad de saltos atémicos, mientras que la reaccién interfacial esencialmente involu-
cra un dnico salto. Al mismo tiempo, la energia de activacion para la difusion a través
de la interfaz no serd mayor que la necesaria para la difusion de los atomos a través de
la red, mas bien todo lo contrario. Sobre estas bases es posible afirmar que todas las
reacciones interfaciales deberian ser rédpidas en comparacion con la difusion atéomica
necesaria para que los atomos alcancen la interfaz, es decir que las transformaciones

de fase, en general, deberian ser controladas por la difusion.

En el caso de que la transformacion sea controlada por la difusion, las condiciones
que rigen en la interfaz pueden evaluarse asumiendo que, siempre que dos fases se
encuentren en la interfaz, sus composiciones en ella seran muy similares a las requeridas
bajo condiciones de equilibrio. Esto es lo que se denomina equilibrio local en la interfaz

(EL).

En este trabajo se tratara con dos transformaciones de fase difusivas bien conocidas:
la transformacion de austenita () en ferrita («) y en perlita (o4 6) segtin los sistemas
Fe-C estable y Fe-Fe3C metaestable, respectivamente (Figura 2.1). En las secciones

siguientes se resenan ambas.
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Figura 2.1: Superposicion de los diagramas Fe-C estable y metaestable.

2.2. Transformacion de la austenita en ferrita

2.2.1. Aspectos termodinamicos

La transformacion de la austenita en ferrita bajo condiciones de equilibrio es con-
secuencia de la disminucion de energia libre cuando la austenita (red cibica centrada
en las caras: FCC) se transforma en una fase mas estable, en este caso en ferrita (red
cubica centrada en el cuerpo: BCC).

En la Figura 2.2 se muestran las curvas de energfa libre de Gibbs de cada una de
las fases a una temperatura T;. Sea la austenita de composiciéon C, esta sera capaz de
reducir su energia libre al formarse ferrita de composicion C'*7, siendo la composicion
de la austenita remanente C7®. Esta reduccion de energia libre AG, representa la
fuerza motriz para la transformacion. En la medida que la temperatura de la aleacion
desciende, la austenita se vera enriquecida en carbono a costa del empobrecimiento
requerido para la formacion de la ferrita. Su composicién debera seguir la linea de Aes
hasta alcanzar la temperatura y la composicion del eutectoide, momento en el cual la

austenita remanente transformard en perlita.
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G
MR = We
e =1
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Ty

Figura 2.2: Disminucién de energia libre asociada a la transformaciéon v — « a una temperatura
T; y la correspondiente seccion del diagrama de equilibrio Fe-C.

La condicién de equilibrio para este tipo de sistemas binarios requiere que la tangen-
te a las curvas de energia libre de cada una de las fases se encuentre sobre una misma
linea o tangente comun, también conocida como tie-line, que une a las composiciones
en equilibrio; en otras palabras, cada componente debe presentar el mismo potencial

quimico en las dos fases: !

e} Y
Hpe = Hpe
(2.2)
pe: = pé
O en términos de actividades:
o _ 7
aFe - aFe
(2.3)
ag = a

!Generalizando, para un sistema cuyos componentes son A, B, C, etc., la condicién de equilibrio
implicara que:

o = plhy = p) =
Wy =y = 1k = (2.1)
peE = pg = pg =
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2.2.2. Nucleacion

La fuerza motriz para la nucleacion de la ferrita o en la matriz de la fase v, es
suministrada por la diferencia entre las energias libres del estado inicial y el final de la
mezcla. Esta diferencia de energia se emplea en la aparicion de un ntcleo que ocupa
un determinado volumen, lo que trae aparejado la formacion de una interfaz, esto es,
una zona de desorden atomico, y, por lo tanto, de alta energia libre. Ademaés, se debe
contemplar un término correspondiente a la energia de deformacién, pues se trata de
la nucleacién de una fase sélida en otra también en estado solido, lo que introduce

tensiones a la matriz.

Considerando, como primera aproximacion, la nucleacion homogénea y suponiendo
la formaciéon de nicleos esféricos de ferrita de radio r, la variaciéon de energia libre

vendra dada por:

4 4
AG = —%TgAGV + ?W'I"SAGS + 47””20'704 (24)

donde AGy es la fuerza motriz por unidad de volumen al formarse o a partir de la
fase v, AGg es la energia de deformacion por unidad de volumen y 0., representa la

energia interfacial por unidad de area entre las dos fases.

Teniendo en cuenta la contribuciéon de cada uno de los términos, la curva de AG
tendra la forma ilustrada en la Figura 2.3. En ella se representan esqueméticamente
los términos de energia que participan en el proceso de nucleacion, en funcion del radio

del nucleo.

Para un subenfriamiento dado, existe un radio critico r* que estd asociado con
el maximo exceso de energia libre. Si r < r*, entonces el sistema puede disminuir su
energia libre disolviendo el s6lido nuevamente en la austenita, mientras que para r > r*
la energia libre disminuye si el s6lido aumenta. Al conjunto de particulas del solido en
formacion con un radio menor al critico, se las denomina clusters o embriones, mientras

que las particulas estables con un radio mayor al critico se conocen como ntcleos.
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Figura 2.3: Cambio de energia libre (AG*) asociado a la nucleacién homogénea de un nicleo

esférico de radio critico r*.

Derivando la expresion anterior respecto a r e igualando a cero, puede hallarse la

expresion de radio critico que debe superar un germen para formar un nicleo.

d(A
(er> — —47T7"2(AGV — AGS) + 871'7’0’704 =0 (25)
De donde resulta:
204a
* 2.
" T (AGy — AGy) (26)

Y reemplazando r* en la Ecuacion 2.4, puede hallarse la barrera energética a superar
para que el conjunto de particulas solidas se convierta finalmente en un ntcleo, la cual

deberd ser superada por medio de fluctuaciones térmicas.

167m§m

AG* = _
3(AGy — AGs)

(2.7)

Tal como se expone en el libro Phase Transformations in Metals and Alloys [4], la

concentracion de niicleos de tamano critico viene dada por la siguiente expresion:

C* = Cy exp(—AG" /kgT) (2.8)



2.2 Transformacién de la austenita en ferrita 35

donde Cj es el nimero de atomos por unidad de volumen en la fase y el término
exponencial representa la probabilidad de formacion de los niicleos. Si cada ntcleo
puede superar el radio critico, entonces la velocidad de nucleacion homogénea estara

dada por:

Nhom = f C* (29)

donde f depende de la frecuencia con la cual un nicleo puede incorporar a un atomo
de la matriz. Esto sera funciéon de la velocidad a la cual pueden difundir los 4tomos.
La teoria expuesta en esta secciéon considera que la nucleaciéon de la ferrita ocurre
con igual probabilidad en todas las regiones de la austenita, es decir, se trata de una
nucleacion homogénea. Sin embargo, la evidencia experimental muestra que la ferrita
nuclea preferentemente en los bordes de grano de la austenita. Otros sitios de nuclea-
cion heterogénea incluyen defectos en cristales e impurezas, representando todos ellos
lugares de alta energia. Consecuentemente, la nucleacién en estas regiones conllevara

una reduccién de la energia libre que debe suministrar la fuerza motriz del proceso.

2.2.3. Cinética de crecimiento

En términos generales, en un sistema Fe-C o Fe-Fe3C la rapidez de crecimiento de
la ferrita queda determinada por la difusion de largo alcance del carbono, mas que
por la transferencia de atomos de hierro a través de la interfaz, es decir que se asumen
condiciones de EL en la interfaz austenita/ferrita. Pues entonces la velocidad de difusion
del elemento intersticial, determinaré la velocidad de crecimiento de la ferrita.

En la Figura 2.4, se esquematiza una porciéon del diagrama metaestable Fe-Fe3C, de
la cual pueden extraerse las concentraciones de carbono que se encuentran en equilibrio

en la interfaz 7/« a una temperatura T;.
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(a) Seccién del diagrama Fe-Fe3C (b) Perfil de concentracién del C alrededor de «

Figura 2.4: Cinética de crecimiento de la ferrita.

Para que dicha interfaz avance una distancia dx, la cantidad de soluto que debe ser
removida por difusion estd dada por dx. (C7 — C%), la cual debe igualarse a J,. dt,
donde J, representa el flujo de carbono normal a la interfaz. Luego, la velocidad de

avance de la misma vendra dada por:

dz Jy D oC
=V =

ax _ _ & (2.10)
dt Cr—Co O —Co dX lx=x,

Conforme se forma la ferrita, el carbono debe difundir mayores distancias en la
austenita, y va acumuldndose en esta fase, por lo que la velocidad de crecimiento va

disminuyendo con el tiempo.

2.2.4. Efecto de los aleantes

La adicién de aleantes al sistema Fe-Fes;C tiene un marcado efecto en la formaciéon
de la ferrita. Dependiendo de la naturaleza de estos elementos, seré el efecto que ejercen
sobre la transformacion ferritica: si son alfigenos, elevaran la temperatura eutectoide,
favoreciendo la transformacion; si son gammagenos actuaran en direcciéon opuesta, es-

tabilizando a la austenita.
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En un sistema Fe-C-X, donde X es un elemento sustitucional, la energfa libre de
Gibbs para la austenita y la ferrita forman superficies tridimensionales. En la Figura
2.5 se muestra la representacion tridimensional de las superficies de energia libre de un

sistema ternario de componentes A, B y C.
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(a) Superficies de energia libre (b) Plano tangente comin y proyeccién

Figura 2.5: Sistema ternario de componentes A, By C.

Para que se verifique la condicion de equilibrio entre dos fases, las composiciones
de ambas deben ser tales que estén dadas por los puntos que se encuentran conectados
por un plano tangente comin, por ejemplo, los puntos [ y m de la Figura 2.5. Asi, es
posible hallar una serie de tie-lines, una de las cuales se representa en la misma figura.
Una aleacién de una composicion intermedia entre [ y m, logrard minimizar su energia
separandose en una fase sélida « de composicion [ y una fase solida 3 de composicion
m.

Retornando al sistema de interés, y con el fin de analizar la influencia del agregado
de un aleante en el sistema Fe-Fe3C, considérese el ternario Fe-Fe3C-Mn, siendo el Mn
un elemento estabilizador de la austenita. Si se asume que las condiciones de EL son
validas durante el crecimiento de la ferrita, entonces las composiciones de las fases en la
interfaz estaran conectadas por la correspondiente tie-line del campo bifasico. Luego,

para mantener las condiciones de EL en la interfaz, la velocidad a la cual se absorbe el
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soluto (o es rechazado) por la fase en crecimiento debera ser igual a la velocidad a la
cual llega por difusion (o se difunde) desde la interfaz. Esto requiere que los siguientes
balances de masas, uno para cada soluto, se satisfagan simultdneamente:

(CH* — 2w = =DV Ce
(2.11)

(CUS = Mo = =Dy Vo

donde v representa la velocidad del frente de transformacion y Cg/ “ la concentracion de
carbono en la austenita en equilibrio con la ferrita; los términos restantes se interpretan
de manera similar, mientras que Dy representa el coeficiente de difusion del soluto
identificado por el subindice.

La pregunta es ahora céomo un sistema ternario puede acomodar dos balances de
masa independientes, siendo que el carbono —alojado en los intersticios de la red de
hierro—, se desplaza varios 6rdenes de magnitud (entre 10 y 10°) més rapido que
cualquier elemento sustitucional [5]. La respuesta a esta pregunta fue respondida por

primera vez por Hillert [3], quien concluyé que:

= 0 bien el difusor rapido es forzado a moverse al ritmo del difusor lento, redu-
ciéndose la fuerza impulsora para la difusién del primer elemento hasta valores

practicamente nulos —minimizar VC¢—;

= 0 se empuja al difusor lento a mantener el ritmo con el difusor rapido al aumentar
la fuerza impulsora para el transporte del elemento sustitucional hasta valores

infinitos —maximizar VCj,—.

En términos sencillos, en el primer caso se seleccionara una tie-line tal que el gra-
diente de carbono se vea minimizado (Figura 2.6); mientras que, en el segundo, la
difusion lenta del Mn se vera compensada por la seleccion de una tie-line que maximi-

ce el gradiente de este elemento (Figura 2.7).
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Linea de isoactividad del C

Cc >

Figura 2.6: Esquema de una isoterma del sistema Fe-C-Mn de un acero hipoeutectoide y del
crecimiento de la ferrita proeutectoide bajo condiciones de ELCP. Adaptado de Coates [5].
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Figura 2.7: Esquema de una isoterma del sistema Fe-C-Mn de un acero hipoeutectoide y del
crecimiento de la ferrita proeutectoide bajo condiciones de ELSP. Adaptado de Coates [5].
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Coates |5] enfrento este interrogante desde otro punto de vista: en lugar de deter-
minar qué tie-line corresponde a una composicion dada, invirtio el problema y buscéd
aquellas composiciones que utilizan la misma tie-line. Asi, considero la tie-line senala-
da en la Figura 2.6 y adelant6 que para bajas sobresaturaciones de Mn (punto A en
la Figura 2.6), la velocidad de transformacion es lenta ya que VC¢ es bajo, lo cual
significa que la transformacion serd controlada por la particion de Mn, dando lugar al

denominado equilibrio local con particion (ELCP).

Para lograr que la fuerza impulsora para la difusion de carbono sea despreciable,
es necesario que la actividad de este elemento en la interfaz v/a y en el bulk? sean
practicamente iguales (ver punto A en la Figura 2.6). Si se asume que la actividad
del carbono es sblo funcién de su concentraciéon, entonces las lineas de isoactividad son
practicamente verticales y paralelas al eje de concentraciéon del Mn, y la diferencia entre
la concentracion de carbono en la interfaz v/« y en el bulk sera despreciable, lo que
correspondera a una fuerza impulsora practicamente nula. Todas aquellas composicio-
nes ubicadas sobre la linea de isoactividad del carbono que pasa por el extremo de la
tie-line que indica la composicion de equilibrio en la interfaz v/«, cumpliran con esta
condicion. Ademaés, de la diferencia entre la concentracion de Mn en la interfaz v/« y

en el bulk, es evidente que el Mn habra particionado entre la austenita y la ferrita.

Siguiendo el mismo razonamiento, Coates [5| sugiri6 que, para grandes sobresatu-
raciones de Mn (punto B en la Figura 2.7), la velocidad de crecimiento de la ferrita

serd alta y por lo tanto controlada por la difusiéon de carbono.

De las ecuaciones de difusion, es bien sabido que la distribucién del Mn influye sobre
el flujo de carbono y es por ello necesario considerar la actividad del carbono cuando
se estudia la fuerza impulsora para su difusion. Una fuerza infinita para la difusion del
Mn corresponderé a la situacién en la cual no existe particion de este elemento entre
la ferrita y la austenita de origen. Aquellas composiciones para las cuales se satisface
esta condicion, se encontraran sobre la linea horizontal que pasa por el extremo de

la tie-line que indica la composicién de equilibrio en la interfaz «/7, dando lugar a

2Bulk de austenita refiere a la austenita alejada de la interfaz /a.
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un crecimiento con particion despreciable del sustitucional, mal traducido en espanol
como equilibrio local sin particion (ELSP), pues para mantener las condiciones de EL
es necesaria la particion de aleantes, de manera tal de formar un pequeno pico o spike
en el frente de la interfaz /7. Esta pequena zona permite lograr un equilibrio en el

potencial quimico del elemento considerado entre ambos constituyentes, y puede ser:

= de enriquecimiento, para el caso de los elementos gammaéagenos o estabilizadores

de la austenita;

= 0 de deplecion, cuando se trata de elementos alfagenos o elementos estabilizadores

de la ferrita.

En resumen, la logica de Coates permiti6 hallar aquellas aleaciones cuyas com-
posiciones emplean la misma tie-line, pero crecen bajo condiciones de EL diferentes.
Claramente, la interseccion de la linea de isoactividad y la linea horizontal senalada en
la Figura 2.7, que pasa por la concentraciéon de equilibrio de carbono y de Mn en la
ferrita en la interfaz austenita/ferrita, definiran la transicion entre un modo de creci-
miento controlado por la particion del Mn y un modo de crecimiento controlado por la
difusion de carbono. La localizacion de estas intersecciones para varias tie-lines en un
campo de dos fases da lugar a lo que se conoce como linea de transicion ELCP/ELSP,
delimitando dos regiones donde la formacion de la ferrita serd gobernada por uno de
estos dos modos de transformacion.

En la medida que se registran transformaciones a temperaturas cada vez mas bajas,
la movilidad de los 4tomos sustitucionales se torna cada vez menor en comparacion
con la velocidad a la cual se desplaza la interfaz. Como resultado, el ancho del spike
necesario para mantener las condiciones de EL se torna de dimensiones atémicas, por
lo que su significado fisico comienza a ser cuestionable. Es asi que surge el concepto de
paraequilibrio (PE) de la mano de Hultgren [6].

En el modo de PE, las condiciones de EL ya no pueden darse con respecto al
elemento sustitucional, sino que ambas fases se encuentran en equilibrio respecto al

elemento difusor rapido, mientras que el elemento sustitucional participa inicamente en
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el cambio de microestructura cristalina. Por lo tanto el potencial quimico del carbono
debera ser igual a ambos lados de la interfaz y la relacion Fe/X deberd mantenerse
constante a través de la interfaz a/7.

Dicho esto, tal y como ocurre en el modo de ELSP, la microestructura final heredara
la composicion en sustitucionales de la fase de origen. De esta manera, las condiciones
para que el crecimiento de una fase se desarrolle bajo PE estdn representadas por las

siguientes ecuaciones:

pe =

Upe Hie +US B = Upe Hpe + Uy Ky (2.12)

donde up, = —CFff oo Y ux = —CXCfCC

La Expresion 2.12 impone condiciones de EL para el carbono, mientras la segunda
ecuacion da cuenta de que este equilibrio tiene que darse en una seccioén con una fracciéon
constante del elemento sustitucional X.

El diagrama de equilibrio debe ahora reemplazarse por un diagrama de P, como
el de la Figura 2.8 cuya construccion ha sido resenada por varios autores, entre ellos

Gilmour et al. [7]. En este nuevo diagrama las tie-lines resultan lineas rectas.
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Diagrama de equilibrio

------——------ Diagrama de paraequilibrio

Figura 2.8: Esquema de una isoterma del sistema Fe-C-Mn de un acero hipoeutectoide donde
se superponen los limites del diagrama de equilibrio y los correspondientes al PE. Adaptado de
Coates [5].

Una reaccion que se desarrolla bajo condiciones de PE, no puede llevar a un equili-

brio global final, sino que se obtienen fracciones de fases diferentes de las de equilibrio.

Para que la transformacion se dé bajo condiciones de PE, su velocidad debe ser lo
suficientemente rapida para que los &tomos del elemento sustitucional considerado que-
den virtualmente inmoviles y el pico de este elemento no pueda formarse. Si la velocidad
de transformacion es lo suficientemente baja, entonces la transformacion se daré, en un
comienzo, bajo condiciones de ELCP para luego transformar bajo condiciones de ELSP.
A una velocidad muy baja, la condicion de inmovilidad de los elementos sustitucionales
—relativa a la movilidad de la interfaz—, no puede alcanzarse y la transformacion se da
bajo condiciones de EL.

La velocidad critica para que pueda o no establecerse el pico de aleantes necesario
en una transformacion gobernada por un modo de ELSP, puede aproximarse como
sigue [8]: si T es la distancia promedio de difusion del aleante, entonces la distancia que
se desplaza la interfaz durante un intervalo de tiempo dado (v) debe ser menor que T

si la transformacion ha de suceder bajo condiciones de ELSP.
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Considerando T del orden de unas pocas celdas unidad, puede hallarse la velocidad

critica como:

f?
Ueritica =
2Dy

(2.13)

donde Dx representa el coeficiente de difusion del elemento X en la fase que corresponda
segtin el potencial quimico del elemento considerado. En el caso del Mn, su potencial
quimico es mayor en la ferrita que en la austenita para la misma composicion, por lo
que este spike se desarrollard por difusion desde la ferrita hacia la austenita.

Y para que se establezca un modo de ELCP:

U < Ueritica (2 . 14)

De lo contrario, la transformacion se desarrollara bajo PE.

2.3. Transformacion de la austenita en perlita

2.3.1. Aspectos generales

La perlita es el producto de descomposicion de la austenita de composicion eutectoi-
de (ver diagrama Fe-C metaestable de la Figura 2.1). La fase estable a alta temperatura
transforma por un mecanismo de origen difusional, en el cual el carbono y los alean-
tes sustitucionales se redistribuyen entre la ferrita y la cementita, resultando en la
formacion de este nuevo microconstituyente.

Un noédulo de perlita estd compuesto de miltiples colonias; cada colonia tiene 14~
minas paralelas de ferrita y cementita, orientadas de forma diferente con respecto a
las laminas de la colonia adyacente, como se muestra en la Figura 2.9 para una FGE

perlitica.
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Figura 2.9: Imagen 6ptica de una FGE perlitica.

2.3.2. Nucleacion

Los lugares de nucleacion de la perlita pueden encontrarse tanto en la ferrita (com-
posiciones hipoeutectoides), en la cementita (composiciones hipereutectoides), asi como
en los bordes de grano de la austenita (composiciones eutectoides). En todos los casos,
la nucleacién tiene como objetivo la apariciéon de un microconstituyente mas estable
-perlita- a temperaturas por debajo de la correspondiente al eutectoide a través de
la reduccién de la energfa interfacial y la energia de deformacion elastica que posee
almacenada la austenita.

Los nédulos de perlita crecen con una velocidad radial constante hacia el interior
de los granos de austenita. Cuando el subenfriamiento es bajo, la cantidad de n6dulos
de perlita que nuclean es relativamente bajo y estos podran crecer como semiesferas o
esferas sin interferir entre ellos. Cuando el subenfriamiento aumenta, la velocidad de
nucleaciéon es mucho mas alta y ocurre una saturacién de los sitios de nucleacion, es
decir que los bordes de grano son rapidamente abarcados por los niucleos de perlita,

formando capas de perlita delineando los granos de austenita previos.
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La teoria méas aceptada para la formacion de perlita es la propuesta por Hull y Mehl
[9] donde se considera que el crecimiento de perlita tiene lugar mediante un mecanismo
de nucleacién repetitiva y posterior crecimiento lateral, como se esquematiza en la

Figura 2.10.

Y1 Y2

4 B =B

Fe;C

(i) (i) (iid) (iv)
Figura 2.10: Nucleacién y crecimiento de la perlita: (i) la cementita nuclea en un borde de grano
como una interfaz coherente con una relaciéon de orientacion con v; y una interfaz incoherente
con 79; (ii) « nuclea adyacentemente a la cementita también como una interfaz coherente con
una relacion de orientacion con ~1; (iii) el proceso de nucleacion se repite lateralmente, mientras
que las interfazs incoherentes crecen hacia el interior de 72; (iv) nuevas laminas pueden también

formarse mediante un proceso de ramificacion. Adaptado de Phase Transformations in Metals
and Alloys et al. [4].

El primer paso en la formacion de la perlita es la nucleaciéon ya sea de la cementita o
de la ferrita en los bordes de grano de la austenita. Qué fase sera la primera en nuclear,
depende de la estructura de los bordes de grano y de la composiciéon. Suponiendo que
fuera cementita, la aparicion de esta fase intentara minimizar la energia de activacion
para la nucleaciéon al formarse con una relacién de orientacion cristalografica con uno
de los granos de austenita ~;. Por lo tanto, el nicleo tendra una interfaz semicoherente
y de baja movilidad con ~; y una interfaz incoherente con 7,. La austenita rodeando
a este nicleo se empobrecerd en carbono, aumentando la fuerza impulsora para la
precipitacion de la ferrita, la cual nucleard adyacentemente a la cementita, también
con una relacion de orientacion con ;. Este proceso se puede repetir haciendo que la
colonia se extienda lateralmente a lo largo del limite del grano. Después de la nucleacion
de ambas fases, la colonia puede crecer en el borde por el movimiento de las interfaces
incoherentes. El carbono eyectado desde la ferrita, difunde a través de la austenita hacia
el frente de cementita. Nuevas laminillas de cementita pueden formarse por ramificaciéon

(Figura 2.10).
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2.3.3. Cinética de crecimiento

Dos parametros son determinantes para el estudio del crecimiento de la perlita: la
velocidad de crecimiento Vp (dentro de la austenita) y el espaciado interlaminar Sp.
Este tltimo se asume constante para una temperatura dada [4]. Durante el crecimiento
de la perlita, la redistribucion de soluto puede tener lugar de forma perpendicular al
frente de crecimiento, por medio de la difusién del mismo en el volumen de austenita,

o bien, a través de la interfaz v/(a + 6). Todo esto se esquematiza en la Figura 2.11.
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Figura 2.11: Representacion esquematica del crecimiento de una colonia de perlita, donde se
indican: difusion en volumen y en interfaz (¢" y ¢!); direccién de crecimiento (v); ancho de las
laminas de ferrita y de cementita (S, y Sg) y espaciado interlaminar (Sp); ancho de la colonia
de perlita (b); ancho de la interfaz (p).

Si la velocidad esta controlada por la difusiéon en volumen, entonces la difusion del
carbono determinara la velocidad de transformacion, pues los elementos de aleacion
difunden lentamente a través del bulk de austenita.

Aplicando el modelo de crecimiento de Zener—Hillert [10] se puede deducir la siguien-
te expresion para la velocidad de crecimiento de la perlita, controlada por la difusion
de carbono en el volumen de austenita desde los bordes de grano hacia el interior de

estos:

_ DS -0 1 (L So

¢ — —(1-=2¢ 2.1
Ve 95,8y C% — Cv Sp Sp (2.15)

donde Vp° es la velocidad de crecimiento de la perlita controlada por la difusion de
carbono en volumen, g es un factor geométrico (igual a 0,72 en un acero eutectoide),

Sc es el espaciado interlaminar critico para el cual su crecimiento llega a anularse o se
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maximiza su velocidad de crecimiento, S, y Sy son los anchos de las laminas de ferrita
y cementita respectivamente, Sp es el espaciado interlaminar, D" es el coeficiente de
difusion del carbono en la austenita, C7®, C", C*" y C? son las concentraciones de
equilibrio de carbono en las interfazs indicadas en cada supraindice.

Cuando la transformacion esta controlada por la difusion en la interfaz, entonces
entra en juego el rol de los elementos de aleacion, pues su velocidad de difusion a través
de la interfaz v/(a+ 60) es comparable con la del carbono en la austenita. La velocidad

de crecimiento de la perlita en este caso esta expresada de la forma siguiente [11]:

Cx"™ —0x" 1 Sc
Vp =12kDx"0———F—— |1 — — 2.16
F X CX SP( SP) ( )

donde Vp“ es la velocidad de crecimiento de la perlita controlada por la difusion de
aleantes a través de la interfaz v/(a+6), k es el coeficiente de segregacion del elemento
sustitucional en la interfaz (relacion entre la concentracion de dicho elemento en la
austenita cerca de la interfaz y en la interfaz misma), Dx” es el coeficiente de difusion
del aleante en la interfaz, & es el ancho de la interfaz, C'x es la concentracion de
equilibrio promedio en la aleacién del elemento sustitucional, C'x”® es la concentracion
de equilibrio del aleante considerado en la interfaz v/« y Cx" es la concentracion de
equilibrio del aleante en la intercara /6.

La velocidad de crecimiento de la perlita, tanto para el caso de difusién en volumen
(Ecuacion 2.15), como para el de difusion a través del la interfaz v/(a + 0) (Ecuacion
2.16), se vera afectada por la concentracion de carbono y de elementos de aleacion en

las tres fases que conviven durante la transformacion.
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2.4. Transformaciones de fase en las FGE

2.4.1. Generalidades

Las FGE son aleaciones principalmente compuestas por Fe, C y Si. Este ultimo
elemento estid presente en una concentracion variando entre 2 y 3,4wt %, y es el en-
cargado de evitar la formacion de cementita en razéon de su rol como estabilizador del
grafito. Dicha fase se encuentra formando pequenos esferoides o nédulos rodeados por
halos de ferrita, denominandose a la microestructura resultante ‘ojo de buey’ por su
apariencia tipica, la que se muestra en la Figura 2.12. El resto de la microestructura
consiste en cantidades variables de perlita. Ambos microconstituyentes son el producto

de la transformacion de la austenita luego del proceso de solidificacion.

50pum

Figura 2.12: Imagen optica de una FGE ferritica donde se distingue la tipica microestructura
de las FGE: nodulo de grafito rodeado de ferrita (‘ojo de buey’) con cantidades variables de
perlita.

Por su parte, algunos elementos de aleacién son adicionados con el fin de modifi-
car los porcentajes de las fases presentes en la microestructura final y, por lo tanto,
las propiedades mecanicas de la aleaciéon. Entre ellos, el Mn y el Cu son de especial

interés en la industria debido a su bajo costo para lograr microestructuras perliticas.
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Se ha reportado que los niveles de Mn normalmente empleados (entre 0,2 y 0,4wt %)

combinados con niveles de Cu superiores a 0,6wt %, favorecen la reaccion perlitica [12].

2.4.2. Solidificacion

En lineas generales, y como resenaran Rivera et al. [13], existen tres modelos que

permiten explicar la solidificacion de las FGE:

1. El modelo clésico es el de crecimiento uninodular [13], segtn el cual la solidifi-
cacion comienza con la nucleaciéon y el crecimiento de los nodulos de grafito en
el liquido, seguidos por la encapsulaciéon temprana de los mismos por parte de
la austenita que nuclea sobre ellos. Encapsulado el nédulo, el crecimiento sub-
siguiente se desarrolla por difusiéon de carbono desde el liquido a través de la
envoltura de austenita (Figura 2.13). En este caso, la unidad de solidificacion es-
ta formada por un nodulo de grafito rodeado de austenita. Estas unidades crecen
hasta entrar en contacto, generandose entre ellas zonas donde el liquido solidifica

en ultima instancia. Estas se conocen como tltimas zonas en solidificar (UZS).

L B

Figura 2.13: Modelo de crecimiento uninodular. Adaptado de Rivera et al. [13].

2. El modelo de crecimiento multinodular [13], en el cual los noédulos de grafito y las
dendritas de austenita nuclean en forma independiente (Figura 2.14). La inter-
accion de estos dos microconstituyentes da lugar a las unidades de solidificacion,
las cuales contienen numerosos nédulos de grafito. El posterior crecimiento de
los n6dulos sobreviene por difusiéon de carbono en estado sélido. En las zonas de

encuentro entre dendritas se presentan las UZS.
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Figura 2.14: Modelo de crecimiento multinodular. Adaptado de Rivera et al. [13].

3. El modelo propuesto por Rivera et al. [13]. De acuerdo con los autores, la solidi-
ficacion de las FGE comienza con la nucleacion y el crecimiento de la austenita
v el grafito en el liquido, siendo el crecimiento de la austenita dendritico. En la
medida que la solidificacion avanza, las dendritas de austenita crecen y se po-
nen en contacto con los nédulos de grafito, envolviendo a la mayoria de ellos. El
crecimiento posterior de los n6dulos de grafito es controlado por la difusion de
carbono desde el liquido hacia los nodulos, a través de la austenita. El avance de
las dendritas de austenita deja cantidades significativas de liquido entre sus bra-
zos secundarios. Estas porciones de liquido sin solidificar son retenidas inclusive
luego de la interaccion entre las dendritas, la cual define el tamano de los gra-
nos de austenita. Ahora las unidades de solidificacién estan representadas por los
granos eutécticos de austenita que tienen una morfologia dendritica y contienen

una gran cantidad de nédulos y células eutécticas (Figura 2.15).
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Figura 2.15: Esquema de la secuencia de solidificacion segun el modelo de crecimiento pro-
puesto por Rivera et al. [13]. Adaptado de Rivera et al. [13].
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Durante la solidificacion de las FGE -y de las aleaciones en general-, tiene lugar
una redistribuciéon no uniforme de los elementos de aleacion entre la austenita (solido
formado) y el liquido. Para el estudio de estas microsegregaciones, es conveniente definir
el coeficiente kg de particion de soluto entre el solido y el liquido:

_G

ko = .
0 C; (2.17)

donde C75 es la composicion instantanea del solido y C} la del liquido.
Dado que la composicion inicial de la FGE es (Y, la composicién del primer sélido

en formarse sera ko - Cj.

= Siky < 1, el liquido se vera enriquecido en soluto, denominandose a la segregacion

positiva o directa.

= Si ky > 1, el soluto se concentrara en la fase solida y se denomina segregacion

negativa o indirecta.

Ambos casos se esquematizan en la Figura 2.16.

Liquidus

Solidus

Temperatura

c e c* cF
omposicion L CL S
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Figura 2.16: Isopletas esqueméticas donde se muestra la redistribucion de soluto durante la
solidificacién de una aleacién de composicién inicial Cy.
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En referencia al comportamiento de los elementos sustitucionales de interés en este
trabajo, el Si y el Cu —elementos que promueven la apariciéon de carbono libre en
forma de grafito— tienden a segregar hacia las primeras zonas en solidificar (PZS) y
hacia el liquido perinodular, mientras que el Mn —estabilizador de carburos— tiende a
concentrarse en el liquido residual, en las UZS, tal y como lo estudiara Boeri en su tesis
doctoral [14].

Boeri cuantificd las microsegregaciones en aleaciones templadas desde la solidifi-
cacion y las cotejo con las registradas en aquellas obtenidas directamente desde la
colada. Hall6 perfiles de microsegregacion de la misma magnitud en ambos casos, lo
que le permitié concluir que éstos son heredados por la austenita y que, durante su
posterior transformacion, no existe difusion de elementos sustitucionales —al menos de

largo alcance— para el caso de enfriamientos continuos.

2.4.3. Transformacién de la austenita

A entender de la autora, Roviglione [15], ha confeccionado una de las revisiones méas
acabadas acerca de la transformacion de la austenita en las FGE en lo que se refiere a
los procesos involucrados.

Partiendo de la microestructura resultante del proceso de solidificacion, es decir,
nédulos de grafito rodeados de austenita, esta tltima fase se sobresaturara en carbono
a medida que desciende la temperatura, siguiendo la linea E’S’ del diagrama Fe-C
estable de la Figura 2.1. Asumiendo que la nucleaciéon del grafito es solo posible en el
liquido, no asi en la austenita, el exceso de carbono en la austenita deberd difundir
hacia los nédulos a través de ésta, aumentando su tamano. Roviglione cuestiona que
este crecimiento pueda ser significativo, pues la energia de activacién necesaria para
que difundiera el carbono seria muy elevada, en razon de los esfuerzos que se generarian
entre estas dos fases.

Posteriormente, el cambio alotropico del Fe en fase ~ al Fe en fase a, obliga a la
austenita a expulsar una gran cantidad de carbono. En este punto es interesante lo que

destaca Roviglione: al no ser posible establecer un frente de transformaciéon bifasico
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a/G, que crezca de manera cooperativa y acoplada —como en el caso de la transforma-
cion perlitica—, entonces el carbono no tiene otra opciéon que seguir difundiendo hacia
los nédulos de grafito.

Luego, la ferrita nuclea a partir de la austenita empobrecida en carbono. Una vez
que la ferrita rodea a los nodulos de grafito, la difusion de carbono debera proseguir
desde la austenita a través de la ferrita, siendo la fuerza impulsora para ello la diferencia

en la concentracion de carbono entre las interfaces a/y y o/G (Figura 2.17).

Austenita

Ferrita
Grafito

a
CC/V

Cg/g

Figura 2.17: Representacion esquematica de un nédulo de grafito rodeado de ferrita, inmersos
en austenita.

Por tltimo nuclea la perlita en la interfaz «/7 [16], favorecida por un crecimiento
cooperativo y acoplado entre la ferrita y la cementita. Gou y Stefanescu [17] concluyeron
que ello es valido para la mayor parte de las FGE ferriticas, a diferencia de las FGE

perliticas, donde la perlita nuclea en los bordes de grano de la austenita.
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Johnson y Kovacs [16], dejaron en claro, ademas, que la perlita crece como colonias
esféricas dentro de la austenita remanente, por lo que la ferrita atun podria crecer una
vez que la reaccion perlitica ha comenzado, pero la velocidad de crecimiento de la
perlita es tal que en general se completa rapidamente, interrumpiendo su crecimiento.

Entre los factores que afectan a la transformacion de la austenita en las FGE, se

encuentran los siguientes:

1. El conteo nodular: un conteo pobre puede llevar al decrecimiento de la fraccién
de ferrita, pues incrementa las distancias a través de las cuales debe difundir el

carbono, desalentando su crecimiento en halo.

2. La velocidad de enfriamiento: altas velocidades de enfriamiento favorecen que
la transformacién en estado solido se desarrolle segiin el sistema metaestable,

alentando la aparicion de perlita.

3. Las microsegregaciones heredadas de la solidificacion: estas juegan un papel fun-
damental en la microestructura final de las aleaciones, pues el Si favorece la
transformacion segin el sistema estable —transformacion ferritica—, mientras que
el Mn y el Cu (en cantidades superiores a 0,6wt %Cu [12]) favorecen la transfor-

macion segun el sistema metaestable —transformaciéon perlitica—.

2.4.4. Transformacion ferritica

En la Figura 2.18 se representa una isopleta Fe-C (corte a una composicion cons-
tante) del sistema estable Fe-C-Si con una cantidad fija de Si. La aplicacion de la regla
de las fases de Gibbs para un sistema de tres componentes predice que ya no existird un
punto eutectoide invariante, sino que tendra lugar un campo de tres fases (G + v+ «)
localizado a temperaturas mas altas que la del eutectoide correspondiente al sistema
Fe-C. Este hecho condice con el papel del Si como promotor de la ferrita.

Los limites superior e inferior del eutectoide estable se identifican con las tempera-

turas 1), y T,,, y son de suma importancia en el estudio de la transformacion ferritica.
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Figura 2.18: Isopleta esquematica del sistema estable Fe-C con una concentracion particular
de Si.

Wessen y Svensson [18] modelaron la transformacion ferritica delimitando tres eta-

pas:

1. Nucleacion de un pequeno volumen de ferrita sobre los nédulos de grafito a la
temperatura T);. Por debajo de esta temperatura, no existe fuerza impulsora para
el flujo de carbono hacia los nédulos de grafito a través de la ferrita, por lo que

se asume que la ferrita crece por difusién de carbono hacia el bulk de austenita.

2. Crecimiento subsiguiente por difusion de carbono a través de la ferrita, cuya
velocidad encuentra una cota superior en la velocidad de difusion de carbono a

través de la ferrita.

En una etapa temprana el grosor de la capa de ferrita, que representa un factor
restrictivo para la difusion de carbono, es pequeno y, por lo tanto, la tasa de creci-
miento calculada suponiendo que la transformacion es controlada por la difusion,
es mayor que la obtenida en los experimentos. Como consecuencia, se supone que
el crecimiento de la ferrita, durante esta segunda etapa, esta controlado por una

reaccion interfacial en la interfaz a/G.
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La reacciéon interfacial controlara el crecimiento de la ferrita hasta que el halo

alcance el 80 % de su crecimiento.

3. Crecimiento controlado por la difusiéon de carbono a través de la ferrita hacia los

esferoides.

Lacaze et al. [19] afirmaron que la ferrita en halo puede nuclear una vez que la
aleacion alcanza T, pero sblo puede proceder con su crecimiento a temperaturas infe-
riores a T,. De lo contrario, seria necesaria la difusion de largo alcance de los elementos
de aleacion (ELCP), lo que se descarta en base a la evidencia de que los perfiles de
solidificacion son heredados por la microestructura final [14].

Con el fin de dar sustento a sus conclusiones, Lacaze et al. emplearon herramientas
de calculo termodinamico para generar los correspondientes diagramas de equilibrio del
sistema estable Fe-C-Si. Asi, lograron demostrar que la cantidad de Si en equilibrio en
la ferrita a 77 supera a la concentracion de este elemento en la austenita, igualandola
solo a T,. Como resultado, el crecimiento de la ferrita en halo seria, en principio,
solo controlado por la difusiéon de carbono, y es por ello que pudieron estudiar la
transformacion directamente sobre una isopleta Fe-C con el porcentaje en peso de
Si correspondiente a la aleacion en estudio, y asumiendo una matriz quimicamente
homogénea.

Si bien se descarta la posibilidad de un crecimiento gobernado por un modo de
ELCP, atn seria posible mantener las condiciones de EL en la interfaz o/ si la trans-
formacion estuviera gobernada por un modo de ELSP. Para ello, como se dijo en la
Secciéon 2.2.4, es necesaria la formacion de un pico del elemento sustitucional en el fren-
te de transformacion. El orden del ancho de este pico puede estimarse como % [20],
donde D;” es el coeficiente de difusion de cada elemento sustitucional en la austenita y
v representa la velocidad de avance de la interfaz. Wessen y Svensson [18] calcularon el
ancho de este pico empleando el coeficiente de difusion del Si en la austenita -ignorando
la presencia de otros elementos sustitucionales- y la velocidad de avance de la interfaz
como la velocidad de transformacion ferritica registrada mediante DSC. Hallaron que

su ancho ronda 10~¥m, valor menor a una distancia interatémica. Consiguientemente
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podria afirmarse que la dimension del pico de Si que debe darse para que la transfor-
macion ferritica ocurra bajo un modo de ELSP, carece de sentido fisico, y por lo tanto

la transformacion tiene lugar bajo condiciones de PE.

Los tnicos investigadores que han afirmado la posibilidad de algin tipo de particion
de aleantes durante la transformacion ferritica, son Guo y Stefanescu [17], los cuales rea-
lizaron enfriamientos interrumpidos a distintas temperaturas durante la transformacion
de la austenita, y midieron las concentraciones de Si, Mn y Cu en lineas transversales a
la austenita (martensita a temperatura ambiente) y a la ferrita, asi como a la martensi-
ta y a la perlita, utilizando WDS-EPMA. Dichos autores detectaron cambios abruptos
en la concentracion de estos elementos al cruzar de un microconstituyente al otro, afir-
mando que estos elementos particionan durante las transformaciones en estado solido,
dando lugar a esos saltos en composicion. Sin embargo, Lacaze [21] ha refutado sus
dichos apoyandose en el hecho de que las variaciones detectadas por los autores en la
concentracion de sustitucionales fueron del orden de la desviacion estadistica que pre-
sentan las mediciones logradas mediante el uso de WDS-EPMA, descartando cualquier

posibilidad de particion durante la transformacion de la austenita.

En resumen, la ferrita creciendo en halo bajo condiciones de enfriamiento continuo,
hereda el contenido en elementos sustitucionales de la austenita y crece impulsada
por la diferencia de carbono registrada entre las interfaces /v y a/G a temperaturas

inferiores a T,,.

Partiendo de una extensa revision bibliografica sobre los registros de comienzo de la
transformacion ferritica para FGE con distintos contenidos de aleantes, Gerval y Lacaze
[22] calcularon el subenfriamiento en cada uno de los casos respecto a la temperatura
T.. Mostraron que, por debajo de una velocidad de enfriamiento de 1,2°C/min, el
subenfriamiento respecto de esta temperatura es nulo, por lo que en estos casos ya no
deberia medirse desde T, sino desde T;. Esto tltimo indica que la transformacion se
desarrollaria bajo condiciones de equilibrio y la difusiéon de carbono dejaria de regir la

velocidad de transformacion, para dar lugar a la particiéon de los sustitucionales.

Gerval y Lacaze concluyeron que la velocidad de 1,2°C/min seria la tasa de en-
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friamiento mas baja para la cual es valido el modelo de crecimiento de la ferrita en
halo. A velocidades de enfriamiento inferiores a este valor critico, la reacciéon eutectoide
ya no seria controlada por la difusién del carbono sino por la redistribucion de largo
alcance de los elementos sustitucionales en la austenita (ELCP), y la ferrita se forma
preferentemente en los bordes de grano de la austenita en lugar de hacerlo como halos
alrededor de los nodulos de grafito [23].

Los resultados registrados para velocidades de enfriamiento menores a 1,2°C/min,
deben estar sin dudas relacionados con los de Brown y Hawkes, y Ekpoom y Heine
[24, 25| para el caso de transformaciones isotérmicas. Estos ultimos autores notaron
que, en la medida que aumentaba la temperatura de transformacién (menores suben-
friamientos), la ferrita se formaba cada vez mas en los bordes de grano de la austenita,
mientras que a menores temperaturas de transformacion (mayores subenfriamientos),
la ferrita crecia en halo.

Asimismo, en el caso de tratamientos isotérmicos entre los limites del intercritico
eutectoide estable, Basso et al. [26] hallaron resultados coherentes: la ferrita ya no crece
tnicamente alrededor de los nédulos de grafito, sino que lo hace mayoritariamente en los
bordes de grano de la austenita. Segtn los autores, los bordes de grano de la austenita
son sitios preferentes para la nucleacion de la ferrita, debido a la alta difusividad del
carbono en estas zonas. Sin embargo, remarcan que las interfaces v/G operan de la
misma manera, pues la distancia que debe difundir el carbono también es minima.

Por otra parte, Samuel [1] reporté la presencia de ferrita proeutectoide creciendo en
forma aislada en la matriz de FGE con altos contenidos de Cu. Las aleaciones ensayadas

fueron enfriadas en forma continua hasta temperatura ambiente.

2.4.5. Transformacién perlitica

Como en la seccion anterior, en la Figura 2.19 se presenta una isopleta Fe-FezC del
sistema metaestable Fe-Fe3C-Si con una cantidad dada de Si. Los limites del campo
eutectoide trifasico son ahora referidos como 77 y T,. Nuevamente, Lacaze et al. [19]

propusieron que la transformacion perlitica sélo puede proceder por debajo de T}, pues



60 Transformaciones de fase

de lo contrario seria necesaria la particion de los elementos de aleacion.

A diferencia de lo que ocurre en el sistema estable, la temperatura correspondiente
al limite inferior no se mantiene constante para todas las concentraciones de carbono,
sino que se incrementa con el contenido de este elemento intersticial. Se ha propuesto
que, en este caso, el limite inferior se obtenga como la interseccion de la extrapolacion

de la linea de equilibrio 7/« con el limite inferior del intercritico eutectoide metaestable

19].

-
o
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N\
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Figura 2.19: Isopleta esquematica del sistema metaestable Fe-Fe;C-Si con una concentracion
particular de Si.

Una de las revisiones mas completas acerca del crecimiento de la perlita en las FGE
es la elaborada por Lacaze |27 hace poco mas de 20 afos, la cual parte del supuesto
de que la transformacion de la austenita en perlita en las FGE procede de la misma
forma que lo hace en los aceros aleados con Si. En ella, el autor hace referencia a
las caracteristicas principales de la reacciéon perlitica tal y como fueran resumidas por
Hillert [3]. Segin este tltimo autor, es posible hallar cuatro tipos de microestructuras
perliticas: (a) paraperlita (sin particion de aleantes entre la ferrita y la cementita);
(b) ortoperlita constante y (c¢) divergente (con particion de aleantes entre la ferrita

y la cementita); (d) meta-perlita. Esta tltima crece con difusion de largo alcance de
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los elementos sustitucionales en la austenita y las transformaciones bajo este régimen
toman tanto tiempo en completarse que pueden ignorarse para cualquier caso practico
de transformaciones en aceros, lo que también deberia regir para el caso de las FGE. Por
otro lado, la formacion de ortoperlita divergente es sélo posible a altas temperaturas
(por encima del limite inferior de campo trifasico) y cuando la actividad del carbono
en la austenita es muy alta; por ello este tipo de perlita tampoco podria darse en FGE,
pues la actividad del carbono en la austenita para estas aleaciones deberia ser cercana
a la unidad, consecuencia de la presencia de los nédulos de grafito. Por lo tanto, sélo

la paraperlita y la ortoperlita constante, serian casos de estudio en las FGE.

En la Figura 2.20 se muestra una secciéon de un diagrama Fe-Fe3C-X, con un conte-
nido constante del elemento sustitucional X. Sobre este diagrama se esquematiza una
curva rotulada como 77, la cual indica la temperatura a partir de la cual, para una
composicion dada de carbono, la perlita puede formarse sin particion del aleante entre
la ferrita y la cementita, dando lugar a la paraperlita. Por encima de T3 y por debajo
del limite inferior del campo de tres fases, estan dadas las condiciones termodinamicas
para que la perlita crezca con particién de aleantes entre la ferrita y la cementita, sin
redistribucién en la austenita, es decir que la perlita hereda el contenido en aleantes
de la austenita. En ambos casos, Hillert [3] demostro que el crecimiento de la perlita

se da bajo condiciones de EL en la interfaz (o 4 6) /7.

—

©

Temperatura

\/
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Figura 2.20: Esquematizacion de una isopleta del sistema metaestable Fe-C con cierta con-
centracién de aleante X. Sobre ella se representa la curva T (ver texto). Adaptado de Lacaze
[27].
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Para responder si en el caso de las FGE la perlita crece con o sin particion de
aleantes entre la ferrita y la cementita, es necesario remontarse a los estudios desa-
rrollados por Al-Salman et al. [28|. Estos autores estudiaron la particion de Si entre
las laminas de ferrita y cementita en el frente de transformacion («a + 6)/y durante el
enfriamiento de una aleaciéon de un acero eutectoide aleado con un 2wt %Si. Para ello
realizaron enfriamientos isotérmicos a temperaturas por debajo del limite inferior del
campo trifasico, lo que les permitié concluir que el Si particiona preferentemente hacia
la ferrita a temperaturas en el rango de 600 a 750°C. Aunque no pudieron registrar la
temperatura precisa a la cual el Si detiene su particion, afirmaron que a temperaturas
por debajo de 600°C este elemento ya no particiona. Actualmente, parece estar bien
establecido que el Si particiona a altas temperaturas y deja de hacerlo a temperatu-
ras lo suficientemente bajas, pues en el primer caso se deben formar microestructuras
con composiciones cercanas a las de equilibrio, para lo cual es necesario que se dé la

particién de aleantes entre la ferrita y la cementita.

Basandose en esta revision, y considerando las temperaturas tipicas de transforma-
cion perlitica en las FGE, es que Lacaze propuso que la perlita en este tipo de aleaciones
se clasificara como perlita constante y designé al limite inferior del campo trifasico co-
mo aquella temperatura a partir de la cual la perlita puede crecer en las FGE durante
un proceso de enfriamiento continuo. A los fines del modelado, esta se determina di-
rectamente como la temperatura 7}, cuyo proceso de obtencion por extrapolacién ya
fue citado. Por su parte, Tewari y Sharma [29] fueron capaces de reproducir los datos
experimentales de velocidad de crecimiento de la perlita en distintos sistemas ternarios
por medio del modelo desarrollado por Sharma et al. [30] para el crecimiento de la
perlita. En el caso de los aceros aleados con Si, asumieron que la cementita no admite
Si en solucion solida y que este elemento particiona entre la ferrita y la cementita a

través de la interfaz (a + 6)/~.

A pesar de toda la evidencia presentada, el modelado del crecimiento de la perlita
en FGE ha sido atacado mediante el uso de expresiones que ignoran (al menos en

forma directa) la particion de Si entre la ferrita y la cementita. Al respecto, Gerval
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et al. |31] consideraron mas oportuno proponer una férmula para el crecimiento de la
perlita en funcién del subenfriamiento. Para ello emplearon los datos de la velocidad de
crecimiento de la perlita para cada una de las temperaturas ensayadas por Al-Salman
et al. 28] calculando el subenfriamiento respecto de la temperatura 7, correspondiente
a la aleacién estudiada. Esta ultima temperatura fue hallada a través de la Expresion
2.22. La relacion empirica propuesta -valida para subenfriamientos hasta 100K- fue la

siguiente:

V, =1,63-1075(AT,)* 22 (2.18)
S

Ademas, partiendo de experimentos previos, Lacaze |27] pudo concluir que la velo-
cidad de crecimiento de la perlita no se ve afectada por las variaciones de Si dentro del
rango de interés de las FGE (2 a 3,4wt %), ni por la presencia de aleantes (Cu, Mn,
As, Sn). Es por esto que, segiin el autor, deberia ser posible estudiar directamente la

velocidad de crecimiento por medio de la relacién planteada en la Expresion 2.18.

2.4.6. FEfecto de los aleantes en la transformacién de la auste-
nita

Gerval y Lacaze |22] estimaron las temperaturas correspondientes a los limites su-
perior e inferior de los sistemas estable y metaestable realizando un ajuste sobre los
datos obtenidos mediante el uso del software Thermo-Calc (TC) [32], empleando la
base de datos de Uhrenius [33|. Asi, derivaron las siguientes expresiones de célculo en

funcién de la concentracion de aleantes:
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T, =739+ 31,5Cs; — 7,7Ccy — 18, 7Crpp + 3, 3C w0 — 10, 7Ce, — 26,0Cy; (2.19)
2.19

T, = 739 + 18,4Cg; + 2,0Cs;* — 14,00, — 45,0C 7, + 2,0C s, — 24,000, — 27, 5C\y;

(2.20)

T, =727+ 30,07Cs; — 1, 98Cs;* — 10, 70Cc, — 13, 7Chpm + 9, 3Chro + 24, 3Cco, — 12,0C;

(2.21)

T, = 727 + 21,6Cs; + 0,023Cs;> — 21,0Ccq — 25,0C), + 8,0C), + 13,0C¢, — 33,0C;

(2.22)
donde C; representa la concentracion del elemento sustitucional en wt %.

En estas expresiones, los términos asociados a cada elemento estan relacionados con
su accion promotora de la ferrita o de la perlita. De su anélisis puede inferirse el efecto
de cada uno de estos sobre las temperaturas eutectoides de los sistemas pseudobinarios
Fe-C y Fe-Fe3C.

En primera instancia es posible dilucidar que el Si desplaza hacia temperaturas
mayores la correspondiente al limite superior del intercritico eutectoide estable (T7),
estabilizando a la ferrita, asi como lo hace con el comienzo de transformacion ferritica
(T,) en términos relativos al comienzo de transformacion perlitica (7),), favoreciendo

la primera.

Por el contrario, el Mn y el Cu -aleantes de interés en este trabajo- son estabilizado-
res de la austenita y desplazan ambos campos hacia temperaturas menores [34]. Estos
elementos son los principales componentes utilizados para aumentar la resistencia y la

dureza de las FGE en condiciones as-cast, pues ambos son elementos promotores de la
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perlita [2]. El Mn segrega hacia las UZS y tiende a formar carburos interdendriticos,
motivo por el cual se anade en porcentajes inferiores a 0,5wt %. Los carburos disminu-
yen la tenacidad, la ductilidad y la maquinabilidad de estas aleaciones. El Cu segrega
hacia las PZS, correspondientes a los brazos primarios de las dendritas de austenita.
Presenta la ventaja de aumentar la resistencia y la dureza sin fragilizar la aleacion,
ya que no es un elemento formador de carburos. Sin embargo, en elevadas cantidades
(superiores al 6wt %Cu) puede precipitar como una segunda fase en forma de precipi-
tados nanométricos [35]. Se espera que esto tenga un efecto negativo en las propiedades
de impacto de las FGE perliticas, pues estas zonas seran sitios propicios para el inicio
del fenéomeno de fractura y podrian, a su vez, actuar como catodos microgalvanicos,

acelerando la corrosion de la aleacion [36].

Existen variadas explicaciones acerca del efecto del Mn y del Cu en las transforma-
ciones en estado solido que se suscitan en las FGE. Desde un punto de vista termodi-
namico, examinando las Expresiones 2.19 a 2.22; es claro que tanto el Mn como el Cu
disminuyen T, y T, -temperaturas que se declaran como comienzo de las transforma-
ciones ferritica y perlitica, respectivamente-; sin embargo, el Cu disminuye T, mucho
menos que 1), lo que en principio favoreceria la transformacién segin el sistema esta-
ble. Por su parte, el efecto del Mn es el opuesto. Esto justifica el hecho de que Lacaze
et al. [12] encontraran que pequenias cantidades de Cu contrarrestan el efecto promotor
de la perlita del Mn, cuando este iltimo elemento esta presente en adiciones tipicas
entre 0,2 y 0,4wt %Mn, y no explica por qué las altas adiciones de Cu definitivamente
tienen un efecto promotor de la perlita. Dichos autores, afirmaron que las adiciones de
mas de 0,6wt %Cu, combinadas con adiciones de entre 0,1 y 0,2wt %Mn, permiten la

obtencion de una matriz casi totalmente perlitica.

Otro aporte sobre el efecto de los dos aleantes de interés, fue el reportado por Sertu-
cha et al. [37], quienes propusieron que el Cu arroja la temperatura de transformacion
ferritica por debajo de la temperatura de Curie de la ferrita, lo que disminuye mar-
cadamente el coeficiente de difusion de carbono, desfavoreciendo al crecimiento de la

ferrita.
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Lacaze et al. |12] expusieron que el efecto del Mn durante la transformacion eu-
tectoide estable se explica en términos de una declinacién en la fuerza motriz para la
difusion del carbono a través del halo de austenita, resultado de un corrimiento del li-
mite a/7 hacia contenidos de carbono menores. En cuanto al papel del Cu, los autores
demostraron que tiene un efecto similar, pero menos marcado.

En relacion con lo recién resenado, es interesante destacar el trabajo realizado por
Samuel [1], quien generé diagramas multicomponentes Fe-C-Si-Mn-Cu considerando,
por un lado, la cantidad de Cu nominal en la aleacion y, por otro lado, la cantidad
segregada alrededor de los nodulos. Seguidamente calculd, para ambos casos, la fuerza
impulsora para la transformacion ferritica, y simulé su crecimiento. Asi logré reprodu-
cir la fraccion de ferrita medida experimentalmente al considerar la fuerza impulsora
calculada con la cantidad de Cu presente alrededor de los n6dulos, demostrando la in-
fluencia de las microsegregaciones de Cu en la transformacion ferritica y, por lo tanto,
en la fraccion final de los microconstituyentes.

Concerniente al efecto del Cu, varios autores han hecho reiterados esfuerzos, algu-
nos con éxito [38|, para demostrar que su efecto reside en su capacidad para formar
una pelicula delgada en la superficie del grafito esferoidal, creando asi una barrera para
la difusién del carbono desde la matriz hacia los noédulos, lo que favorece la concen-
tracion de este elemento en la austenita para la formacion de perlita. Zou et al. [39]
comprobaron la ausencia de este film en las FGE ferriticas (bajo contenido de Cu) y
concluyeron que en estos casos la superficie de los esferoides esta cubierta con un tipo
de grafito especial, formando una capa de grafito secundario alrededor de los n6dulos
de grafito originales. Sumado a lo anterior, calcularon el limite de solubilidad del Cu
en la austenita en el sistema ternario Fe-C-Cu, mostrando que éste precipita como una
segunda fase a 750°C en el caso de que la concentracion de Cu ascienda a 1wt % y a

710°C para 0,5wt %.
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Figura 2.21: Esquematizacion de un nodulo de grafito rodeado de un film de Cu y del halo
de ferrita.

La precipitaciéon de compuestos de Cu como una segunda fase también ha sido
demostrada para el caso de la perlita [40]. En fundiciones con alto contenido de Chu,
se formaria un film de este elemento entre las laminas de ferrita y cementita, el cual
resultaria poco permeable a los a&tomos de carbono, promoviendo la estabilidad cinética
de la cementita y, por lo tanto, la estabilidad de la perlita. Esta conclusion se baso en
el estudio de diagramas de fase Fe-C-Cu a las temperaturas de interés. También logro
comprobarse su presencia luego de disolver electroliticamente a la ferrita, lo que dio
como resultado una mezcla de cementita libre de Cu y una segunda fase rica en este
elemento.

Como alternativa a los planteos anteriores, Kawano et al. [41] concluyeron que el
Cu promueve la estabilidad de la perlita de manera indirecta, ya que, mayores concen-
traciones de Cu en la aleacién suscitan mayores concentraciones de Mn en la cementita
presente en la perlita. Este efecto es el resultado de la baja solubilidad del Cu en la
cementita, por lo que se concentra en la ferrita, desplazando al Mn de esta microestruc-
tura y aumentando su concentracion en la cementita. Los autores afirmaron que una
concentracion de 0,4wt %Mn en la cementita estabiliza esta microestructura, causando,

a su vez, la estabilidad de la perlita.
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Jalel y Slima [42] estudiaron la descomposicién isotérmica de la cementita en FGE
con distintos contenidos de Mn (entre 0,9 y 2,4wt %), demostrando que la cinética de
grafitizacion (FegC' — 3Fe + C') es mas lenta en la medida que aumenta el contenido
de este aleante. Concluyeron que el efecto estabilizador del Mn reside en su capacidad
para disminuir la energia libre de Gibbs de la cementita al reemplazar dtomos de Fe

en este microconstituyente.

2.5. Conclusiones

En este capitulo se sentaron las bases tebricas sobre las que se apoyaran los estu-
dios de esta tesis. Ello implic6 describir la transformacion ferritica bajo condiciones
de ELCP y ELSP, y de PE, y la transformaciéon perlitica regida por la difusion de
carbono y aleantes. Ademaés la revision bibliografica realizada sobre las FGE, da un
panorama sobre las limitaciones que presentan algunos supuestos propuestos por otros

investigadores, sobre los cuales se volvera en cada uno de los capitulos siguientes.



Capitulo 3

Materiales y Métodos

3.1. Composicién de las muestras, proceso de obten-
cién y clasificacion

Para la realizacion de este estudio se optoé por trabajar con tres composiciones
diferentes de FGE, las cuales se indican en la Tabla 3.1. Los porcentajes de los aleantes
en estudio, es decir, de Mn y de Cu, fueron seleccionados de forma tal que permitieran

evaluar su efecto promotor de la perlita |12].

X C Si | Mn P S Cr Cu Sn Mg Al CE

F |367| 28 0210038 0,01 | 0,025 0,01 | 0,009 | 0,041 | 0,012 | 4,6

PF | 3,55 | 2,8 | 0,36 | 0,034 | 0,025 | 0,029 | 0,31 | 0,012 | 0,048 | 0,008 | 4,49

P 358272 05| 002 | 0,01 |0,031|0,82]0,017 | 0,049 | 0,013 | 4,49

Tabla 3.1: Composiciéon de las muestras estudiadas [wt %|. F refiere a FGE de composicién
ferritica, PF a FGE perlitico-ferritica y P a FGE perlitica.

La fundicion del material fue realizada por la empresa Sanchez y Piccioni S.A. loca-
lizada en Almafuerte, provincia de Cordoba, para lo cual se emple6 un horno de induc-
cion de alta frecuencia con una capacidad de 1500kg. Como alimentacion se utilizaron
diferentes cantidades de SAE 1010, fundicion recuperada, arrabio y carbon vegetal. Se

anadié grafito molido para lograr el contenido de carbono necesario, mientras que se
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utilizaron SisCa y FeSi para ajustar la composicion de Si del metal. Seguidamente, el
metal base se llevo hasta 1650°C durante 20min para luego utilizar aproximadamente
1,5wt % de Fe-Si-Mg-Ce como agente nodulizante. Los procesos de grafitacion e inocu-
lacion se realizaron utilizando el método sandwich. En la cuchara de reaccion se anadio
0,7wt % de FeSi fino (75wt %Si).
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Figura 3.1: Curva de enfriamiento registrada durante la colada.

El metal fundido se verti6é en el cucharéon para rellenar moldes de arena verde en
forma de bloque Y de 1". En todos los casos se colocod una termocupla para el registro
de la velocidad de enfriamiento durante la colada. En la Figura 3.1 se muestra una de
las curvas de enfriamiento registradas, donde se distinguen dos velocidades distintas;
es en el primer tramo de esta curva donde suscitan las transformaciones en estado
solido de las FGE y alli la velocidad promedio6 los 20°C/min. La composicién quimica
global de cada aleacion se midié a partir de una coquilla blanqueada obtenida de cada
colada, analizada mediante el espectrometro de masas disponible en el laboratorio de
la empresa.

A partir de cada bloque se extrajeron dos probetas para el ensayo de traccion, las
cuales fueron mecanizadas siguiendo la norma ASTM E8/E8M [43|. El esquema de
extraccion de estas probetas se muestra en la Figura 3.2: se extrajo una de la parte
superior del bloque y otra de la parte inferior.

Los resultados de este ensayo -que incluyen la inspeccion de las superficies de

fractura- pueden encontrarse en el Apéndice A, los cuales permitieron clasificar ca-
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da una de las composiciones en ferritica, perlitico-ferritica y perlitica (Tabla 3.1) segin

la norma ASTM A536 [44].

Zona de extraccion de las probetas de impacto

A0}

Parte media calibrada

Probetas de traccién

Parte inferior

il

Figura 3.2: Esquema de extraccion de las probetas del bloque Y.

Ademas, en la Figura 3.2 se muestran las zonas de las que se obtuvieron las probetas
de impacto, las que fueron sometidas al ensayo correspondiente y cuyos resultados

también son reportados en el Apéndice A.

3.1.1. Analisis metalografico

Con el fin de cuantificar los microconstituyentes presentes, se procedio a la obtencion
de una serie de probetas metalograficas por cada bloque colado, empleando en cada
caso la probeta de traccion de la parte inferior de éstos, en la zona libre de estriccion.

La metodologia seguida fue la tipica para la preparacion de muestras metalograficas:
1. Corte: las probetas se seccionaron con una cortadora metalografica Prazis.

2. Inclusién: las partes obtenidas en el proceso de corte fueron incluidas en resina

fenolica (baquelita en este caso) mediante una incluidora metalografica Prazis.

3. Desbaste: las muestras ya incluidas fueron desbastadas manualmente sobre una
placa de vidrio con pliegos de granulometria variable: 180, 220, 400, 600, 800 y
1000.
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4. Pulido: las muestras incluidas y desbastadas se pulieron en una pulidora metalo-

grafica marca Prazis empleando alimina de 1um.

5. Ataque: se utilizo Nital al 4 % de manera tal de poder distinguir los microcons-

tituyentes presentes. El tiempo de ataque promedio los 4s.

El estudio metalografico se concret6 mediante el uso de un microscopio 6ptico Olym-
pus, una camara Mikoba de 5MPx y dos softwares: ToupView, para el registro de las
imagenes; y Material Plus 4.2, para el analisis de las fracciones de microconstituyen-
tes. Los registros fotograficos fueron hechos a 50X, 100X y 400X, siendo el tamano
de las imagenes de 2592x1944px. Las escalas se graduaron con una regla calibrada y
certificada.

En las micrografias de las Figuras 3.3 a 3.5, se ejemplifican las imégenes opticas

obtenidas mediante microscopia 6ptica luego de atacar las probetas.

Figura 3.3: Imégenes opticas de las FGE ferriticas estudiadas con un aumento de 100X.
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Figura 3.4: Imégenes opticas de las FGE perlitico-ferriticas estudiadas con un aumento de
100X.

Los porcentajes de microconstituyentes obtenidos en cada caso, permitieron corro-
borar la clasificacion de cada colada de acuerdo a los resultados del ensayo de traccion.
Estos porcentajes se detallan en el Apéndice A para cada uno de los bloques colados.

Ademas, alli mismo se analizan las distribuciones de nodularidad para cada aleacion.
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Figura 3.5: Tméagenes opticas de las FGE perliticas estudiadas con un aumento de 100X.

3.2. Calorimetria diferencial de barrido

Tres muestras de cada composicion fueron ensayadas utilizando un calorimetro dife-
rencial de barrido con el fin de registrar la temperatura de comienzo de transformacion
ferritica y perlitica para tres velocidades de enfriamiento diferentes.

El calorimetro empleado en este estudio fue el instalado en el Centro Atémico
Constituyentes (CAC): un equipo de la linea LabSys Evo de la marca SETARAM.
Este equipo fue previamente calibrado en temperatura y flujo de calor empleando las
temperaturas y entalpias de fusion de los siguientes elementos: In, Sn, Al y Ar. Durante
las pruebas hechas se registraron las temperaturas de la muestra y del equipo, asi como
el flujo de calor en funcién del tiempo. Se emple6 atmosfera de Ar con un caudal de

30ml/min, manteniendo la presion constante a latm.
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Los ciclos a los cuales se vieron sometidas las tres muestras se esquematizan en la

Figura 3.6, estando conformados por las siguientes etapas:
1. Calentamiento a una velocidad de 20°C/min hasta alcanzar 950°C.
2. Mantenimiento a 950°C durante 20min.

3. Enfriamiento hasta temperatura ambiente a tres velocidades distintas: 1°C/min,

10°C/min y 20°C/min.
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Figura 3.6: Esquema de los tres ciclos ensayados con DSC.

La velocidad de calentamiento de 20°C/min fue elegida teniendo en cuenta que se
ha demostrado que esta variable tiene un efecto poco significativo sobre la forma de
las curvas de enfriamiento obtenidas [45]. Por otra parte, la temperatura de austeni-
zado y el tiempo de mantenimiento isotérmico fueron seleccionados de manera tal que
permitieran la redistribuciéon del carbono, evitando alteracion en las microsegregacio-
nes de elementos sustitucionales [22]|. Por tltimo, las velocidades de enfriamiento se
escogieron con el fin de lograr inferencias respecto de distintas situaciones: la velocidad
de 1°C/min es lo suficientemente lenta para que la transformacion ferritica se dé bajo
condiciones de equilibrio, es decir, con redistribucion de largo alcance de los elementos
de aleacion [22]; la velocidad de 20°C/min coincide con la registrada durante la colada
(Seccion 3.1); por ultimo, la velocidad de 10°C/min es prudente para contar con una

referencia intermedia entre los extremos elegidos.
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En las curvas de DSC registradas durante el enfriamiento de una muestra de FGE,
pueden distinguirse claramente dos fendémenos térmicos: a altas temperaturas, la apa-
ricion de ferrita, y a temperaturas menores, la formacion de perlita [46]. Para la iden-
tificacion de los comienzos de transformacién, debieron hallarse los puntos de inflexion

sobre estas curvas, como se indican sobre la Figura 3.7.
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Figura 3.7: Curvas de enfriamiento registradas mediante DSC a 20°C/min.

En aquellos casos en los que no fue posible hallar puntos de inflexion sobre las
curvas de flujo de calor en funcién de la temperatura de la muestra, se asumi6 que
la transformacion, o bien no se produjo, o bien en el registro se vio solapada con
la transformacion subsiguiente; este fue el caso de la transformacion ferritica para la
muestra de composicién perlitica enfriada a esta velocidad. El posterior estudio de
estas muestras mediante electrones secundarios (ES) permitié decidir cudl fue el caso

en cada ocasion.

3.3. Dilatometria

Las temperaturas de comienzo de transformacion ferritica y perlitica halladas en
el enfriamiento de la aleacién de composicion ferritica a 20°C/min (Seccion 3.2), se

emplearon para disenar un experimento de enfriamiento interrumpido. Esto con el fin
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de investigar el comportamiento de los elementos de aleacion en la interfaz austeni-
ta/ferrita durante la transformacion ferritica. Cuatro muestras de composicion ferriti-
ca se sometieron a enfriamientos interrumpidos a distintas temperaturas entre las dos

senaladas, segin los siguientes ciclos térmicos (Figura 3.8):
1. Calentamiento a una velocidad de 20°C/min hasta alcanzar 950°C.
2. Mantenimiento a 950°C durante 20min.

3. Enfriamiento a una velocidad de 20°C/min hasta cuatro temperaturas diferentes:

775°C, 760°C, 745°C y 730°C.
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Figura 3.8: Esquema de los cuatro ciclos ensayados con dilatometria.

El equipo utilizado fue un dilatémetro de la marca TA Instruments, modelo DIL805A
(CAC). Mientras el temple se realizo6 empleando He, el resto del ciclo se concret6 con
el dilatémetro en vacio.

Las muestras tratadas fueron pulidas y atacadas para su posterior observacion me-
diante ES. Finalmente se prepararon muestras para microanalisis utilizando micros-
copia electronica de transmision (TEM). Una de las zonas analizadas se indica en la
Figura 3.9 donde pueden reconocerse las fases presentes, esto es, austenita -martensita
a temperatura ambiente- y ferrita, y la linea a lo largo de la cual se realizaron los micro-
andlisis con un espaciado de 2um empleando espectrometria de dispersion de energia

de rayos X (EDS). Es claro que esta linea atraviesa la interfaz.
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Austenita

Figura 3.9: Ejemplo de una interfaz austenita/ferrita a la temperatura de 730°C observada
con TEM. Se indica la linea seguida para los microanalisis.

3.4. Microsonda electronica de barrido

En esta oportunidad, dos muestras de cada composicién fueron examinadas en
numerosas posiciones mediante una microsonda electronica de barrido de la marca
CAMECA, modelo SX FIVE (CAC). Las condiciones del haz de electrones durante

todo el estudio fueron las siguientes:

» Aceleracidon: 20kV
» Corriente: 5nA

= Ancho: 0,2 a 0,5um

Previamente, las muestras fueron pulidas empleando pasta de diamante, y atacadas
durante 4s utilizando Nital al 2%, de manera tal de revelar la microestructura para
facilitar su estudio, sin que el haz de electrones se viera desviado por la topografia
generada.

Mediante espectrometria de dispersion de longitud de onda de rayos X (WDS), se

realizaron mediciones de concentracion de Si, Mn, Cu y Fe empleando el denominado
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‘método de diferencia por carbono’. El objeto fue el de registrar cuantitativamente
el perfil de composicion quimica entre noédulos adyacentes de variada naturaleza, es
decir, separados por una porcion de perlita (Figura 3.10), o inmersos ambos en la
misma microestructura (Figura 3.11). En los ejemplos mostrados se distingue el camino
seguido por el haz. Por otra parte, se estudiaron las concentraciones a lo largo de

microestructuras ferriticas creciendo en forma aislada en las muestras de composicion

perlitica.
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Figura 3.10: Noédulos separados por una porcion de perlita en una muestra ferritica.
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Figura 3.11: No6dulos inmersos en ferrita en una muestra perlitica-ferritico.

Se registraron 60 perfiles constituidos por analisis puntuales separados por 1um.

!En el caso de las muestras ferriticas, no pudo registrarse concentracién alguna de Cu, ya que el
porcentaje nominal de este elemento en la muestra no super6 el limite de deteccién de 500ppm del
equipo.



80 Materiales y Métodos

La informacion recabada a partir de este estudio se empled en distintos puntos de
este trabajo, entre los que se destacan el Capitulo 4, donde los perfiles de microsegre-
gacion se tradujeron en variaciones locales de temperaturas criticas para estudiar el
efecto de los aleantes en la transicion del sistema estable al metaestable; y el Capitulo
6, en el cual estas concentraciones se emplearon para estudiar la estabilidad de la ferrita
al alcanzar el intercritico superior estable y la posibilidad de que esta crezca entre las

temperaturas limites de dicho intercritico.

3.5. Microscopia electrénica de barrido

Empleando la técnica de microscopia electréonica de barrido, se estudié la com-
posicion promedio entre ndédulos adyacentes en las muestras tratadas térmicamente
mediante DSC y enfriadas a una velocidad de 1°C/min. El fin de estas mediciones
fue el de registrar la potencial redistribucion de elementos sustitucionales, particular-
mente del Si, luego de un enfriamiento a una velocidad tal que la transformacién se
desarrollara bajo condiciones de equilibrio.

Para efectuar las mediciones a las que se hizo alusién en el parrafo anterior, se
utilizé6 el SEM-FEG FEI Nova Nano instalado en el Centro Atémico Bariloche (CAB),
el que puede verse en la Figura 3.12. Particularmente se usé el cabezal EDS para la
realizacion de microanalisis de alta resolucion. El voltaje de aceleracion del haz fue de

20kV.

Figura 3.12: SEM-FEG FEI Nova Nano.
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Una desventaja bien conocida del uso de esta técnica para la cuantificacion de
elementos quimicos, es que s6lo es capaz de detectar concentraciones mayores al 1wt %.
Ademés, en el caso del SEM, la resolucion es menor a los 3um. Sin embargo, a los fines
practicos para los cuales se utilizé este equipo, dicha resoluciéon fue suficiente.

Los puntos estudiados se eligieron aleatoriamente en la matriz, como se muestra en
las imagenes de ES en la Figura 3.13. En esta se exponen dos de los campos estudia-
dos, v, sobre ellos, los puntos en los cuales se midieron las concentraciones de Si. La
eleccion de realizar los analisis dispersamente en la matriz -y no midiendo perfiles de
microsegregacion entre nodulos-, se debi6 a que, en las primeras mediciones, se halla-
ron concentraciones uniformes en distintas localizaciones de la matriz, tendencia que

se repitié a lo largo del estudio.
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Figura 3.13: Puntos sobre los cuales se midi6 la concentracién de Si de la muestra ferritica
enfriada a 1°C/min.

3.6. Microscopia electrénica de transmisiéon

En esta tesis se trabajo con dos microscopios electrénicos de transmision, los que se
presentan en la Figura 3.15, ambos ubicados en el CAB, y de acuerdo a la disponibilidad

de los mismos:
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= Microscopio Philips Tecnai de 200 kV, con canén de emision de campo tipo

Schottky (FEG), lente de alta resoluciéon con resolucion puntual de 0,2nm, y
limite de informacién de 0,12nm, con aplicaciones de barrido. Tiene dos camaras
para la captura de imagenes digitales de 2k-2k pixeles: una de ellas se ubica por
encima de la pantalla fluorescente y la otra, con un rango dinamico de 16bits, se
ubica debajo de la pantalla fluorescente, y con la cual es posible obtener imagenes
de alta resolucion de muy elevada calidad. Permite operar en modo de barrido
(STEM) y capturar una sefial en transmisién con un detector anular de campo
oscuro de alto angulo (HAADF). Esta combinacion resulta en imagenes con con-
traste de nimero atémico. El equipo también tiene una unidad de microanalisis
EDAX Apollo, con detector de RX de tipo Silicon Drift, con enfriamiento Peltier.
En combinacién con la unidad de barrido, es posible obtener perfiles 0 mapeos

de composicion con una resolucion de alrededor de 1nm.

Microscopio Philips CM200 de 200 kV con filamento de emisiéon termoibnica de
LaB6, lente de alta resolucion con resolucion puntual de 0,2nm. Se pueden cap-
turar imagenes digitales con una camara KeenView de 1,3k-1k pixeles. Con este
instrumento se pueden obtener imagenes de alta resolucion, imagenes con con-
traste de difraccion y patrones de difraccion. Tiene una unidad de microanalisis
EDAX Génesis, que permite adquirir informaciéon de la composiciéon con una

resolucion espacial de alrededor de 10nm.
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(a) Philips Tecnai (b) Philips CM200

Figura 3.14: Microscopios electronicos de transmision utilizados en este trabajo.

La preparacion de las muestras fue especialmente dificultosa ya que no pudo em-
plearse un medio quimico para el adelgazamiento de la muestra (electro-pulido), por
encontrarse el carbono en concentraciones muy diferentes en cada una de las fases
presentes. Es por ello que fue necesario realizar un procedimiento mas complejo de

adelgazamiento, cuyos pasos fueron los siguientes:

1. Desbaste: partiendo de discos de 3mm de didmetro, se procedi6 al desbaste ma-
nual utilizando lijas de distinta granulometria, hasta lograr adelgazar las muestras
hasta unos 200um. Para esta tarea se utilizdé un soporte de bronce, equipado con

un micrometro, donde se coloco el disco para su pulido.

2. Adelgazamiento con equipo Dimpler: empleando velocidades de entre 7 y 10 (es-
cala propia del equipo), se colocaron las muestras en lapsos de 40min hasta lograr
un espesor de 6um en la region central de la muestra. El pulido en este caso se

llevé a cabo con pastas de distinta granulometria: partiendo de 15um, se pasod



84 Materiales y Métodos

por pastas de 9, 6 y 3um, finalizando con un pulido con pasta de 1um.

3. Adelgazamiento i6nico: se emple6 un Sistema de Adelgazamiento Ionico de Preci-
sion (Precision Ton Polishing System, PIPS). Este medio logra el adelgazamiento
mediante el bombardeo de la muestra con iones de Ar+, que se hacen incidir
sobre la misma con un determinado angulo y voltaje de aceleraciéon. El proceso
finaliza cuando se logra hacer un orificio en el centro de la muestra.

Los voltajes empleados variaron entre 2 y 5keV, los angulos de los haces entre £5
y £10°, y el tiempo en cada repeticion fue de entre 15 y 30min. En total debieron
hacerse mas de 10 repeticiones por muestra y luego de finalizada cada una de
ellas, debi6 examinarse en un microscopio 6ptico la muestra para distinguir si se

habia logrado o no el adelgazamiento esperado.

: " ’——‘ \ \ s
(a) Dimpler (b) Adelgazador i6nico

Figura 3.15: Instrumental empleado en la preparacion de las muestras para TEM.

Por tratarse de muestras magnéticas, debi6 hacerse uso de un portamuestras de
bajo fondo. Este se colocod con especial cuidado para evitar la absorciéon del haz antes
de llegar a la muestra y favoreciendo su posicién frente al detector.

Las muestras ferriticas ensayadas con el dilatometro fueron examinadas con los
fines especificados en la Secciéon 3.3. Por otro lado, se midieron las concentraciones de
Si, Mn y Cu en la cementita y en la ferrita, constituyentes de la perlita en muestras
as-cast, para comprobar si efectivamente estos elementos particionan o no durante

el enfriamiento continuo de las FGE, condicionando la transformacion perlitica. La
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microestructura perlitica de una muestra de composicion perlitica se ejemplifica en la
Figura 3.16. En ella pueden distinguirse las dos fases que conforman a la perlita: la
cementita y la ferrita; asimismo se indica con el nimero 1 la posicion de un tipico
microandlisis realizado sobre una lamina de cementita y con el nimero 2 la localizacién

de un anélisis tipico sobre una lamina de ferrita.

Cementita Ferrita

d

Figura 3.16: Ejemplo de microestructura perlitica observada con TEM en una muestra perli-
tica. Se indica con 1 la posicion de un microanalisis sobre una lamina de cementita y con 2 sobre
una lamina de ferrita.

Para ambas actividades se requirio estudiar la microestructura con una resolucion
puntual superior, por lo que se utilizaron los microscopios en los modos STEM en el
Tecnai o nanoprobe, su equivalente en el CM200. El ancho del primer haz fue de 2nm
(spot size 3) y la posicion del portamuestras de 10°, trabajando con una magnificacion
de 72000X. En el segundo microscopio se trabajo con un haz de 10nm, resolucion sufi-
ciente para estudiar la concentracion de elementos en las laminas de ferrita y cementita;
el angulo fue de 7° y la magnificacion del mismo orden.

Se colecto la cantidad de cuentas necesaria para minimizar el error en las cuantifi-
caciones (el error viene dado por y/n/n, donde n representa el niimero de cuentas en
el pico del elemento considerado), llevandolo a 1% en cuentas en cada caso, siempre
poniendo especial atencion en las cuentas colectadas en el fondo. Las mediciones EDS

se hicieron con los respectivos softwares de los modulos EDAX.
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3.7. Software Thermo-Calc

Para hallar los diagramas de equilibrio y de paraequilirio de los sistemas multi-
componentes Fe-C-Si-Mn-Cu, tanto estables como metaestables, se recurri6 al software
Thermo-Calc [32], el cual es uno de los tantos paquetes de calculo termodinamico dis-

ponibles comercialmente. Entre otros también reconocidos, se encuentran FactSage,

MTDATA, PANDAT, MatCalc y JMatPro.

Thermo-Calc se destaca, particularmente, por la robustez de sus bases de datos,
las cuales son constantemente actualizadas y testeadas. Sumado a ello, no sélo permite
realizar calculos bajo condiciones de equilibrio local, sino también bajo condiciones de

paraequilibrio.

Todos estos softwares estan basados en el método CALPHAD [47], el cual parte del
concepto de que los diagramas de fases son una manifestacion del estado de equilibrio
de un sistema. De la termodinamica, se sabe que un sistema se encuentra en equilibrio
cuando la configuracion de sus fases es tal que se minimiza la energia libre de Gibbs
del mismo. Si es posible calcular la energia libre de Gibbs para cada una de las fases

presentes, entonces es posible hallar el diagrama de equilibrio correspondiente.

En el presente trabajo, se emple6 la licencia de TC disponible en el laboratorio
CIRIMAT del Instituto Politécnico Nacional de Toulouse, Francia. La base de datos

utilizada fue la TCFES, que contempla aleaciones ferrosas multicomponentes.

En las Figuras 3.17 a 3.19 se exponen las isopletas de cada una de las tres composi-
ciones investigadas. Se trata de cortes del sistema estable Fe-C-Si-Mn-Cu (en el caso de
la muestra de composicion ferritica no se consider6 concentracion alguna de Cu) para
concentraciones definidas de Si, Mn y Cu, dando como resultado un sistema pseudobi-
nario Fe-C. Estas isopletas se encuentran acompanadas de un corte a una temperatura

localizada entre los limites superior e inferior del intercritico eutectoide estable.
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Temperature [C]

Temperature [*C]

Figura 3.18: Diagramas estables obtenidos con
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Figura 3.17: Diagramas estables obtenidos con TC para la composicion ferritica.
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Figura 3.19: Diagramas estables obtenidos con TC para la composicién perlitica.
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De la inspeccion de las isotermas, surge una diferencia entre las fases alli reportadas
v las presentes en las isopletas a la temperatura concerniente. Esto se debe a que, en
el calculo de los cortes a composicion constante, se incluyeron todos los elementos
senalados en la Tabla 3.1, entre los que se encuentran, no sélo el Si, el Mn y el Cu,
sino también todos aquellos elementos adicionados durante la solidificacion (Seccion
3.1), dando lugar al estudio de sistemas multicomponentes. Luego de confeccionadas
las isopletas, vy de verificar las fases presentes, debieron seleccionarse aquellas de interés
para restringir el calculo de los cortes a diversas temperaturas.

No so6lo se calcularon diagramas para las composiciones nominales, sino también
para las concentraciones registradas mediante microanalisis, asi como bajo condiciones
de PE. En la Figura 3.20 se reporta la isopleta del sistema estable para la concentracion
promedio de aleantes alrededor de los n6dulos de grafito de las muestras de composicion
ferritica, y una isoterma a una temperatura localizada en el campo trifasico. Se senalan
los limites de solubilidad «/+ bajo condiciones de PE. Ademés se extrapolaron los
limites de solubilidad en cada uno de los casos, para lo cual debieron repetirse los
calculos generadores de los diagramas, pero esta vez restringiendo las fases presentes
solo a aquellas presentes en los campos separados por los limites en cuestion.
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Figura 3.20: Diagramas estables obtenidos con TC para la composicion ferritica donde se
superponen los limites de solubilidad «/7 para la condiciéon de PE.

En este punto es interesante hacer la salvedad que, consecuencia de la solubilidad

nula de elementos sustitucionales en el grafito, los limites de solubilidad que separan
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campos en los cuales esta fase rica en carbono es estable, son validos tanto para las
transformaciones regidas por condiciones de equilibrio local como para aquellas gober-
nadas por un modo de PE.

En base al uso de estos diagramas, que sirvieron como complemento de los resultados
experimentales, pudo arribarse a conclusiones validas que contribuyan a entender las

transformaciones en estado sélido en las FGE.

3.8. Conclusiones

En este capitulo se describi6 la aplicacion dada a cada una de las técnicas experi-
mentales consideradas, asi como los calculos desarrollados con TC. Estos dos aspectos
seran combinados en cada uno de los capitulos subsiguientes con el fin de arribar a
conclusiones véalidas que permitan entender el efecto del Cu, el Mn y el Si en las trans-

formaciones de fase en estado sélido en las FGE.






Capitulo 4

Relacion entre la extension de la
ferrita en halo y la transicion del

sistema estable al sistema metaestable

4.1. Introduccion

En uno de sus trabajos mas destacados, Roviglione [15] advirtio la relacion existente
entre la acumulacion de Si alrededor de los nodulos de grafito durante la solidificacion
—estando ésta directamente ligada con la razon entre el coeficiente de difusion del Si en
el liquido y la velocidad de avance de la interfaz solido/liquido—, y la extension de los
halos de ferrita. Ello no es menor, pues esta extension condicionaréd el porcentaje de
microconstituyentes presentes en la microestructura final y, sin dudas, las propiedades

de la aleacidn.

Asumiendo que la solidificacion de las FGE comienza con la nucleacion del grafito y
de la austenita en el liquido en forma independiente (eutéctico divorciado), Roviglione
hall6 la acumulacion de Si en la periferia de los nédulos inmersos en el liquido al ir
incorporando éstos carbono y desplazando al Si, consecuencia de la solubilidad nula de
este elemento sustitucional -y de cualquier otro- en el grafito. Este proceso resulta en

la formacién de perfiles de Si alrededor de los esferoides de grafito. Bajo condiciones de

91
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PE, estos perfiles son heredados por la austenita y condicionan las concentraciones de
carbono en equilibrio durante la solidificacién, resultando en la estabilidad de ciertas

fases a alta temperatura, particularmente de la ferrita § para aleaciones hipereutécticas.

Finalmente, Roviglione justifico la presencia de los n6dulos despojados de ferrita en
halo, proponiendo que se trata de esferoides que se mantienen maés tiempo en contacto
con el liquido, pudiendo ver eliminado el perfil de concentracion de Si a su alrededor
como resultado de distintos fenémenos de transporte convectivo que tienen lugar en

esta fase.

De acuerdo con lo dicho, si bien Roviglione destacéd la estrecha relacion existente
entre la extension del halo y la de la acumulacion de Si, no dio una explicaciéon que
validara tal observacion. Por otra parte, autores como Gerval y Lacaze [31], desestima-
ron la importancia de estas microsegregaciones al afirmar que las temperaturas criticas
calculadas localmente en la matriz de diversas muestras analizadas, se mantuvieron
invariantes en el 80 % de los puntos registrados; por lo dicho concluyeron que podrian
directamente considerar las temperaturas criticas calculadas para la composicién no-

minal de la aleaciéon en el estudio de la transformacion de la austenita.

En este capitulo se estudia la relacion existente entre la presencia de las microse-
gregaciones de Si, Mn y Cu desarrolladas durante la solidificacién, la transicion del
sistema estable al metaestable durante la transformacién de la austenita y como se
ve afectada, en consecuencia, la extension del halo de ferrita. Con este fin, los perfiles
composicionales registrados entre nodulos adyacentes y en la periferia de éstos median-
te el uso de WDS — EPMA, fueron traducidos en perfiles de temperaturas criticas.
Para ello, utilizando TC, se gener6 una isopleta Fe-C-Si-Mn-Cu del sistema estable y
una del sistema metaestable para cada una de las composiciones registradas cada 1um,
de manera tal de poder extraer de las mismas las temperaturas superior e inferior de
los intercriticos eutectoide estable y metaestable. Siguiendo esta serie de pasos, pudo

evaluarse el comportamiento local de las temperaturas criticas.

La extension de los halos de ferrita se midié directamente sobre las imagenes 6p-

ticas registradas con EPMA utilizando el software Imagel] [48|, estableciéndose una
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correlacion entre esta variable y el comportamiento local de las temperaturas criticas.
Asi, fue posible concluir que la extension de los halos de ferrita, y, por lo tanto, el por-
centaje de microconstituyentes en la microestructura final, se ven condicionados por
las microsegregaciones directamente a través de la variacion local de las temperaturas
criticas. Aquella posicion para la cual la curva de temperaturas locales T, intercepta a
la curva de T}, representa el limite para el crecimiento del halo de ferrita, asumiendo

condiciones de EL.

4.2. Resultados y discusion

4.2.1. Microsegregacion de los elementos sustitucionales

En la Figura 4.1 se presenta la imagen 6ptica de una muestra ferritica. Al compararla
con la Figura 2.15 (representacion del tercer modelo de solidificacion referenciado en
la Seccion 2.4.2), es posible reconocer la localizacion de las UZS, al menos para este
tipo de FGE y para las de composicion perlitico-ferritica. Estas se encuentran entre
nodulos aledanos separados por una porcion de perlita y delimitan las células eutécticas
que forman parte de los granos de austenita. Es alli donde se acumulan los elementos
formadores de carburos, en este caso, el Mn. En contraparte, el Siy el Cu se concentran
en las PZS, ubicadas alrededor de los esferoides de grafito. Dicho esto, el siguiente paso

es detenerse en los perfiles de microsegregacion medidos (Seccion 3.4).

Figura 4.1: Imagen 6ptica de una muestra de composicién ferritica donde se indican las UZS.
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Comenzando con la informacion recabada del estudio de las probetas de composicion
ferritica, en las micrografias de las Figuras 4.2 a 4.4 se muestran las imagenes 6pticas

de algunas de las zonas muestreadas, sobre las que se distingue el camino recorrido por

el haz de electrones.
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Figura 4.2: Ejemplo 1 de microanalisis sobre la muestra ferritica.
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Figura 4.3: Ejemplo 2 de microanalisis sobre la muestra ferritica.
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Figura 4.4: Ejemplo 3 de microandlisis sobre la muestra ferritica.

Estos ejemplos reflejan claramente las tendencias halladas de la sucesién de analisis
realizados sobre las muestras ferriticas: los valores de concentracion de Si promediaron
un 3,2wt % en torno a los nodulos, cayendo hasta un 2wt % en las UZS. Contrariamente,
el Mn se concentro en forma preferencial en las UZS, trepando hasta valores de 0,7wt %
y mermando su concentracion hasta 0,2wt % en la periferia de los esferoides. No pudo
detectarse concentracion alguna de Cu debido a su baja concentraciéon nominal.

Parte de los casos muestreados para las probetas de composicién perlitico-ferritica,
son presentados en las Figuras 4.5 a 4.7. Las mediciones de Cu mostraron valores muy
dispares a lo largo de los puntos muestreados, lo que las hizo poco confiables para el
calculo de composiciones promedio; sin embargo, si pudo observarse su comportamiento
de segregacion, el cual se evidencia en la Figura 4.7; este elemento sigue la misma

tendencia que el Si, en linea con su efecto promotor de la ferrita.
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Figura 4.5: Ejemplo 1 de microanalisis sobre la muestra perlitico-ferritica.
35 1,0
T T o T T T GI T /‘&Q. & T o + IFe3C [
30 /",,-’.-./' 2l | ./'\q. './'5"-'...’.‘.‘\.. [o®
lo los
& I
2,54 : to07
t [
06 —
2,0 S
S Los &
> S Dl Loa S
a AN AR T e 04 >
LI \\"/\\/‘ AAROER A ~(\\ L c
ik i/ LU
1,0 / L
02
05 ; =2
A o For
Moo “»,Aw - \",“'n.;’. 0.0
0,0 ——1— T T T T T T T T T T T T T T
0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100 110
Posicion [um]
(a) Imagen o6ptica (b) Perfil de microsegregacion
Figura 4.6: Ejemplo 2 de microanélisis sobre la muestra perlitico-ferritica.
35 T TG ‘.,‘“ & a + Fe3C 07
1. *eteeqen,,
304%edt “'\ e Lo6
\ g |
/" *los
AV ‘/'\/“/ Fo4 &
> \\ \/ \W/ m Los O
7] \ | :‘
\ s
1,04 o2
0,5 % ol
[—4—Mn
| | SRR Lo A SN oo
0,0 T T L‘T'q 22 T — T T T T T T
0 10 20 30 40 50 60 70
50pum

(a) Imagen o6ptica

Figura 4.7: Ejemplo 3 de microanélisis

Posicion [um]

(b) Perfil de microsegregacion

sobre la muestra perlitico-ferritica.



4.2 Resultados y discusion 97

La segregacion promedio de Si alrededor de los nodulos fue de 3,3wt %, apenas
superior a la anterior, siendo los valores de Mn alli medidos también similares a los de
las muestras de composicion ferritica. No obstante, en las UZS el empobrecimiento en
Si no fue tan marcado como en el caso ferritico, sino que descendi6 hasta un minimo de
2,5wt % y las concentraciones de Mn alcanzaron valores algo menores al caso anterior,
de alrededor del 0,6wt %. El primer perfil en la Figura 4.6 presenta una medicion de Mn
con una tendencia distinta al resto de los puntos, lo que podria deberse a la presencia
de carburos [21].

En las Figuras 4.8 a 4.10, se exhiben las imagenes Opticas de algunas de las zonas
exploradas en las muestras perliticas. El andlisis del comportamiento de las fundiciones
perliticas no es tan sencillo como el de las ferriticas y perlitico-ferriticas, ya que las
UZS no pueden identificarse a través de la mera inspeccion de las micrografias opti-
cas levemente atacadas —el ataque fue leve para no alterar la trayectoria del haz de
electrones en el estudio con EPMA-, sino que seria necesario un ataque mas severo o
un revelado empleando técnicas avanzadas, como las desarrolladas por Rivera [13]. Es
por ello que el analisis aqui se limitard a apreciar el comportamiento de los aleantes

alrededor de los nodulos de grafito y en puntos mas alejados de estos.

4’0 T T T T T T T 1‘6
1 a G a a + Fe3C
35 i sonu s 1.4
'.('f”\"f’/ ..\!.° ’/ f'\'”f-."\.-.»\. I
3,04 iy /\ \ » 12
\/\/\
1 % A
254 @ \ k1o _
i+ X
< 3 3
£ 2,0 Log =
= |3
17} ) >
@ 1,54 ! J /086 é
i o I
1,04 e N A o4
1 \ / —e—Si
05 7/ oo foz
| Puot mndmons ,r,m,‘......('f _
0,0 . ; ’nl rhonggupngpoonttatil . . . , 0,0
0 10 20 30 40 50 60 70
Posicion [um]
(a) Imagen o6ptica (b) Perfil de microsegregacion

Figura 4.8: Ejemplo 1 de microanélisis sobre la muestra perlitica.
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Figura 4.10: Ejemplo 3 de microanalisis sobre la muestra perlitica.

Las concentraciones de Si en el contorno de los n6dulos, ascendieron a valores algo

superiores a los registrados en los dos casos anteriores, en torno al 3,5wt %, mante-

niéndose por encima del 3wt % en zonas alejadas de los esferoides. El Mn siguié com-

portandose como venia haciéndolo, promediando valores de 0,4wt % en torno a la fase

rica en carbono y ascendiendo hasta 0,6wt % en los puntos muestreados méas alejados.

Ahora, los porcentajes de Cu detectados son notorios: entre 1,2 y 1,4wt %, y 0,9wt %

en las PZS y en zonas mas alejadas de los esferoides, respectivamente.

A modo de resumen, en la Tabla 4.1, se muestran los resultados del calculo del

coeficiente de particion efectivo (k.s) que propusieran Aguilar y Boeri [49]. Este viene

dado por el cociente entre la concentracion del primer sélido en solidificar, medida en
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zonas cercanas a los nédulos de grafito de mayor tamano en el interior de una célula,
y la concentracion nominal del mismo elemento en la aleacion (ver Tabla 3.1). Dichos

valores ponen de manifiesto los resultados de esta seccion:

= Los tres elementos siguieron las tendencias de particion esperadas (Seccion 2.4.2),
lo que significa valores de k.; mayores a la unidad para el Siy el Cu, y menores

para el Mn.

= El Si fue aumentando su concentraciéon en las PZS en la medida que se incrementé
el porcentaje de Cu en la composiciéon nominal, alcanzando picos superiores a
3,5wt % en la FGE perlitica. Asi el k.s del Si increment6 su valor en las aleaciones

perlitico-ferriticas y en las perliticas respecto al hallado en las ferriticas.

Estas observaciones condicen con las conclusiones a las que arribaron Aguilar
y Boeri [49], quienes estudiaron muestras de bajo contenido de Mn (alrededor
del 0,4wt %) con distintas cantidades de Cu, y detectaron un incremento en la
concentracion de Si en presencia de Cu, aunque no pudieron dar una explicacion
de los resultados. Aun asi, se trata de un hecho singular si se tiene en cuenta que
ambos elementos segregan preferencialmente hacia las PZS, por lo que deberia

disminuir la concentraciéon de uno de ellos en razén de la acumulacion del otro.

= FEl Cu segreg6 fuertemente en las PZS en la FGE perlitica.

ey Si | Mn | Cu

Ferritica 1,1 1095 | -

Perlitico-ferritica | 1,2 | 0,8 | 1,1

Peritica 1,3 08 | 1,8

Tabla 4.1: Coeficiente de particion efectivo k..

Como comentario final, es interesante detenerse en el cambio de pendiente que

exhiben las microsegregaciones al avanzar desde la ferrita en halo hacia la perlita, el
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cual podria ser el resultado de la segregacion de aleantes durante las transformaciones
en estado solido, como sugirieron Guo y Stefanescu [17]. Estos hechos contradicen lo
manifestado por otros investigadores [14, 50].

Es destacable que Boeri [14] hallara la misma magnitud de microsegregacion al com-
parar los perfiles medidos sobre muestras templadas desde la solidificacion y aquellos
medidos sobre muestras obtenidas luego de la colada. Por otro lado, Freulon et al. [50]
han afirmado que estas variaciones de composiciones entre estructuras son despreciables
y no pueden, en ningiin caso, ser consecuencia de la particion de elementos de aleacion
durante la descomposicion de la austenita. Ademaés, varios autores [1, 51|, han logrado
simular los perfiles generados durante la solidificaciéon -y heredados por la austenita-
empleando la ecuacion de Gulliver-Scheil con coeficientes de particion determinados

experimentalmente a partir de muestras templadas desde la solidificacion.

4.2.2. Transicion del sistema estable al metaestable

En las Figuras 4.11 a 4.13, se repiten los ejemplos designados como 'Ejemplo 1’
en las Figuras 4.2 a 4.10, pero esta vez exponiendo las imagenes de ES generadas y
los perfiles de temperaturas criticas superpuestos sobre los perfiles de microsegregacion
mostrados anteriormente. Sobre estas nuevas imagenes y graficas se indica con un

circulo la posicién hasta la cual se extienden los halos de ferrita en cada caso.
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En estos tres ejemplos se distingue una caracteristica comin: el tinico cruce entre
los perfiles de temperaturas criticas implica a T, y T, y éste coincide con la posicion
hasta la cual la ferrita se extendi6 en cada uno de los casos. Obsérvese que nunca
se da un cruce entre T, y T, -temperaturas de comienzo de transformacion ferritica y
perlitica, respectivamente [19]-, por ende es 16gico preguntarse por qué puede suprimirse
el crecimiento ferritico en las posiciones en las cuales ha crecido la perlita. La respuesta
se encuentra en la observacién anterior: las concentraciones son de tal magnitud que
obligan a la transformacion a desarrollarse segtin el sistema metaestable, con lo que la
perlita puede nuclear, interrumpiendo el crecimiento de la ferrita.

En el Grafico 4.14, la posiciéon de los halos de ferrita se correlacion6 con aquella en
la cual se interceptan T, y T para todas las muestras en las que fue posible obtener
dichos datos. Es claro que existe una correlacion lineal entre el punto de convergencia
de estas temperaturas a nivel local y la posicion final del halo de ferrita, lo cual se refleja
en el alto valor del coeficiente de correlacién conseguido mediante el ajuste lineal de

los datos: R? =0, 98.
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Figura 4.14: Correlacion entre la posicion del cruce de temperaturas T, y 17, y la extension
del halo de ferrita para cada una de las muestras estudiadas.
Teniendo en mente que las tres composiciones estudiadas fueron enfriadas hasta
temperatura ambiente a la misma velocidad, y en miras de la informaciéon brindada

en el Grafico 4.14, puede inferirse que, para condiciones de enfriamiento continuo a
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una velocidad de enfriamiento baja -velocidad que permite la formacion de ambos
microconstituyentes de equilibrio-, el tiempo disponible para la difusién de carbono
no determina la extensién de los halos. Fn cambio, la magnitud de su extensiéon se
ve condicionada meramente por aspectos termodinamicos, esto es, por la interseccion
entre las temperaturas T, y 77, y es claro que las microsegregaciones presentes en la
matriz son las responsables de los cambios locales en estas temperaturas criticas. En
resumidas cuentas, la extensién del halo estaria condicionada por la transiciéon local
del sistema estable al metaestable.

Es entonces evidente que el rango de temperaturas disponible entre los limites
superior e inferior del intercritico eutectoide estable, representa aquel en el cual la
ferrita puede crecer sin el riesgo de que la perlita aparezca e interrumpa su crecimiento.
Consiguientemente, una vez que ocurre la transicion entre sistemas, la perlita podra
aparecer -nuclear- en la austenita en la interfaz con la ferrita y debera crecer regida
por el sistema metaestable, por lo que no habré competencia entre los crecimientos de
las dos fases, como propusieron Johnson y Kovacs [16], sino que la austenita debera
continuar su transformacion segin el sistema metaestable.

Los resultados mostrados marcan una diferencia con lo afirmado por Gerval y Lacaze
[12] en cuanto a la uniformidad de los valores de las temperaturas criticas calculadas
en razéon de las microsegregaciones presentes en la matriz: estas no sblo deben ser
tenidas en cuenta, sino que determinan la transiciéon entre los sistemas que rigen la
transformacion de la austenita y condicionan la extension de los halos de ferrita.

Finalmente se muestran dos ejemplos en los cuales los nédulos de grafito se encuen-
tran totalmente inmersos en ferrita (Figura 4.15) y en perlita (Figura 4.16), respecti-
vamente. En ambos casos, los n6dulos deben haber sido envueltos por una dendrita de
austenita al comienzo de la solidificacion, de lo contrario hubieran apilado Si -y Cu-,

desarrollando perfiles de microsegregacion tipicos.
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Figura 4.16: Noédulos despojados del halo de ferrita en una muestra perlitica.

El hecho de que la segregacion de los aleantes entre nédulos separados por una
misma microestructura se mantenga constante, tiene claras derivaciones en el compor-
tamiento local de las temperaturas criticas: en nédulos completamente envueltos por
ferrita, los registros locales de T, superaron siempre a los de T}); por el contrario, en los
nodulos rodeados por perlita, T se mantuvo por encima de 7, a lo largo del recorrido
del haz.

Aquellos casos en los cuales los n6dulos estan inmersos en una tinica microestructu-
ra, no resultan més que una derivacion de lo ya concluido: cuando las microsegregacio-
nes son tales que no se registran cambios de pendiente en el recorrido entre nédulos, no
tiene lugar la interseccion entre T, y T, v la ferrita crecerd a lo largo de la trayectoria

completa entre los esferoides —cuando T, supere a 7))~ ; o bien no podra crecer —cuando



4.2 Resultados y discusion 105

T, supere a T,~, dando lugar a que la perlita envuelva totalmente a los nodulos de
grafito.

A modo de corolario, la informacion disponible en la Figura 4.16, descartaria lo dicho
por Roviglione [15] acerca de los nodulos despojados del halo de ferrita; estos nodulos
no han perdido el perfil de Si a su alrededor sino que la segregacién de aleantes en las
zonas circundantes es tal que T7 supera siempre a T, de manera que la transformacion
ferritica no sera posible en la zona perinodular. Mas atn, si las hipotesis de Roviglione
fueran certeras, entonces no podria explicarse la presencia de nédulos despojados del

halo de ferrita localizados a cortas distancias de otros que si han sido envueltos por

esta fase empobrecida en carbono, como en se observa en la Figura 4.17.

Figura 4.17: Muestra perlitico-ferritica en la cual el nodulo de grafito ha crecido despojado
del halo de ferrita.

4.2.3. FEfecto del conteo nodular

Ya se dijo que el conteo nodular juega un rol esencial en las fracciones finales de
microconstituyentes; un conteo nodular alto favorece la transformacion ferritica, pues,
en principio, acortaria las distancias de difusion para el movimiento del carbono. Un
conteo nodular alto reduce las microsegregaciones, particularmente aquellas detectadas
en las UZS. Ello ademas coincide con lo revelado por Basso et al. [26] en el estudio de

la segregacion del Si y del Mn.
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Ahora, en razon de los resultados hallados, microsegregaciones més acentuadas
—situacion correspondiente a un conteo nodular bajo; largas distancias entre nédulos—
daran lugar a pendientes mas empinadas en las proximidades de las UZS, por lo que el
cruce entre las temperaturas criticas de interés sin dudas debera ocurrir a distancias més
cercanas a los nddulos, favoreciendo la aparicion de perlita. Contraponiéndose a esta
situacion, un conteo nodular alto esta asociado a microsegregaciones menos acentuadas,
lo que resultaria en un cruce entre temperaturas mas tardio o en la ausencia de este,

beneficiando la aparicion de ferrita.

4.2.4. Efecto de las microsegregaciones sobre las temperaturas

criticas

Las temperaturas criticas calculadas con TC para cada una de las composiciones
nominales estudiadas, se exponen en la Tabla 4.2. Indiscutiblemente, la presencia de
las microsegregaciones desarrolladas durante la solidificaciéon subordina al sistema a
comenzar la transformacion a temperaturas diferentes a las calculadas empleando la

composicion nominal de la aleacién.

Temperatura (°C) | To | T, | T3 | T,

& p

Ferritica 823 | 796 | 793 | 782

Perlitico-ferritica | 818 | 785 | 788 | 772

Perlitica 809 | 769 | 778 | 756

Tabla 4.2: Temperaturas criticas para las composiciones nominales calculadas con TC.

En las Figuras 4.2 a 4.10, las concentraciones medidas en la periferia de los n6dulos
empujan al sistema a iniciar la transformacion ferritica a temperaturas superiores a
las calculadas con la composicion nominal. Por su parte, la transformacion perlitica,
también se ve influenciada por las microsegragaciones, no solo a nivel local, en razon de
la transicion entre sistemas, sino que también a nivel global la temperatura de comienzo

de transformacion (7)) se ve afectada por la acumulacion de Si y Cu en las zonas de
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fin de la extension de los halos, donde comienza la transformaciéon perlitica.

Es importante analizar cual fue el impacto de los elementos de aleacién en cada una
de estas temperaturas, de manera tal de echar luz sobre su rol en la termodinamica
de la transformacion. En la Seccion 2.4.6 se revis6 la informacién disponible en la
bibliografia acerca del impacto de cada uno de los coeficientes en las Ecuaciones 2.19
a 2.22, los cuales estéan relacionados con el efecto de los elementos de aleaciéon. Estos

coeficientes se muestran en la Tabla 4.3 para los elementos de aleacion de interés: Mn

y Cu.
Coeficientes | Coe fur,(wt %) | Coefou(wt %)
T° 18,7 77
T, -45 -14
7" 13,7 10,7
T, 25 21

Tabla 4.3: Coeficientes acompafniando las concentraciones de Mn y Cu [wt %] en las ecuaciones
2.19 a 2.22.

Desde un punto de vista netamente termodinamico, siendo que el Cu disminuye
T, mucho menos que T, mientras que el efecto del Mn es el opuesto (Tabla 4.3),
es razonable que el agregado de Cu en la FGE de composicion perlitico-ferritica no
se traduzca en la formacion de una cantidad de perlita significativa. Por otro lado,
cantidades superiores de Cu, tienen un efecto promotor de la perlita, el cual debe
tener un origen distinto al termodinamico, pues de la inspeccion de la Tabla 4.2, si
bien T, sufri6 una disminucién, lo que desfavorece la transformaciéon ferritica frente a
la perlitica, T}, también disminuyd, por lo que el intervalo disponible entre estos dos
extremos practicamente no cambi6 frente al correspondiente a las otras dos FGE.

De la Tabla 4.3 es claro que, en ausencia de Mn, la merma en 7T, al agregar Cu no
es significativa, por lo que el Cu no podria actuar solo, sino que necesita del Mn para

promover su efecto perlitizante. Este concepto se retomaré en el Capitulo 7.
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4.3. Conclusiones

Los resultados de este capitulo confirman el comportamiento esperado de las micro-
segregaciones en las FGE. Los cambios de pendiente en los perfiles de microsegregacion
al pasar de la microestructura ferritica a la perlitica, se condicen con los reportados co-
mo propios de la microsegregacion de los elementos de aleacion durante la solidificacion,
lo que, en primera instancia, confirma que no hay difusion de aleantes —al menos de
largo alcance— durante la transformacion de la austenita. Esto debera validarse frente a
las microsegregaciones medidas en muestras enfriadas a velocidades que permitan que
la transformacion ferritica se desarrolle bajo condiciones de equilibrio total (Capitulo
5).

A pesar de que el condicionamiento del comienzo de transformaciéon de la austenita
a raiz de la presencia de microsegregaciones, no es una observacién nueva, el vincular
estas con la transicion local entre los sistemas estable y metaestable, y la porcién de
microconstituyentes obtenida, representa un aporte original al estudio de las transfor-
maciones difusivas en estado solido de las FGE.

Ademas, de la informacion extraida del comportamiento de microsegregacion de los
elementos sustitucionales, aparentemente, altas concentraciones de Cu, en presencia
de concentraciones de Mn tipicas, acentian la concentraciéon de Si alrededor de los
nodulos de grafito. Esto lleva al sistema, localmente, a transicionar del sistema estable
al metaestable a distancias proximas a los nédulos grafito, condicionando el crecimiento
del halo de ferrita y favoreciendo la transformaciéon perlitica. Dicha transicion se ve
determinada por la interseccién a nivel local entre dos de las temperaturas criticas:
T, y T,. Aquellos puntos para los cuales 1) supera a T, veran regido su crecimiento
por el sistema metaestable, por lo que, una vez alcanzada la temperatura superior del
intercritico eutectoide metaestable, la nucleacion de perlita podria tener lugar. Aunque
se trata de dos transformaciones de caricter competitivo, la velocidad de crecimiento
de la perlita (difusion en interfaz) supera a la velocidad de crecimiento de la ferrita
(difusion en volumen).

Si bien los resultados no pueden ser concluyentes, pues debe considerarse el aspecto
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cinético de la transformacion, claramente se demuestra una tendencia entre la extension
de los halos y los porcentajes locales de los aleantes, junto a las temperaturas criticas
calculadas con estas concentraciones. Por lo tanto, considerar la composicién nominal
de la aleacion, y en consiguiente, las temperaturas superior e inferior del intercritico
eutectoide estable pertinentes, implicaria ignorar las variaciones locales de microsegre-
gaciones y temperaturas, y por lo tanto los cruces que determinan la extension del halo,
la proporciéon de microconstituyentes, y, finalmente, las propiedades de las FGE.

Por dltimo, a nivel global, se analiz6 el impacto de cada uno de los elementos so-
bre las temperaturas criticas, concluyendo que el Mn cumple un mero rol de apoyo al
efecto del Cu como elemento perlitizante, ya que deprime la temperatura inferior del
intercritico eutectoide estable mas fuertemente que el Cu, desfavoreciendo la transfor-
macion ferritica. De aqui que el Cu ha de estar favoreciendo la transformacion perlitica

mediante otro mecanismo. Se volvera sobre su efecto perlitizante en el Capitulo 6.






Capitulo 5

Particion de los elementos de aleacion

durante la transformacion ferritica

5.1. Introduccién

En el capitulo anterior se plante6 como interrogante si podria existir segregacion
de los elementos de aleacion a través de la interfaz austenita/ferrita durante la trans-
formacion en estado solido (ELCP), que dé explicacion a los cambios de concentra-
cion detectados al desplazar el analisis composicional de un microconstituyente a otro
(Seccion 4.2.1). Se contrapuso a esto la coherencia evidenciada entre los perfiles de
solidificacion simulados y los medidos a temperatura ambiente [1], y entre éstos y los

perfiles de solidificacion de muestras templadas |14].

No obstante, no se han reportado en la bibliografia microanalisis en muestras en-
friadas a velocidades que permitan alcanzar en todo momento las concentraciones de
equilibrio de carbono y de los elementos de aleaciéon. En este capitulo se brindan los
resultados de las mediciones de Si con EDS en SEM de las muestras ferriticas enfria-
das a una velocidad de 1°C/min. Al oponer estos frente a los perfiles medidos en las
muestras as-cast, se evidencié una redistribucion de largo alcance del Si, vilida para
descartar un modo de ELCP en las muestras obtenidas del enfriamiento continuo a las

velocidades de colada.

111
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Luego, es valido preguntarse si, aiin cuando la transformacion ferritica no se desarro-
lle bajo un modo ELCP, es o no posible la formacion de picos o spikes de los elementos
de aleacion en el frente de transformacion, de manera tal que sigan manteniéndose las
condiciones de EL en la interfaz.

Para explorar la formacion de un spike en el frente de transformacion, pueden se-
guirse dos vias: la empleada por Wessen y Svensson [18], y también por Lacaze [2],
quienes calcularon analiticamente el ancho de un potencial spike de Si, descartando
su existencia; o puede también estudiarse experimentalmente la interfaz que separa la
fase de origen y la fase en crecimiento —en este caso la austenita y la ferrita, respecti-
vamente—, como lo hicieran Guo y Stefanescu [17|. No obstante, estos ultimos autores
utilizaron una técnica experimental inadecuada —EDS—, si el objetivo del estudio era
el de explorar la existencia de saltos composicionales en las interfaces v/a y v/(a+0),
pues la resolucion espacial de esta técnica no es suficiente para el estudio de esta region
nanométrica de alta energia libre.

En esta oportunidad, se reportan los resultados de la distribucion del Si durante el
avance de la interfaz v/« en la transformacion ferritica de las muestras de composicion
ferritica templadas desde cuatro temperaturas diferentes (ver Seccion 3.3). Esto con
el fin de hallar potenciales saltos en la concentraciéon de Si debido a la presencia de
un pico de este elemento en distintas etapas de la transformacion ferritica. Para ello
debi6 tenerse en cuenta que el ancho potencial del spike seria de unas pocas celdillas
unidad del tipo BCC, aproximadamente 2nm [8]. Los multiples analisis quimicos de
alta resolucion se realizaron mediante microscopia electréonica de transmision en modo
STEM (de barrido), buscando saltos composicionales en distancia de ese orden.

Tanto en el ensayo a una velocidad de 1°C/min, como en los de enfriamiento inte-
rrumpido, se estudio la particion del Si en la muestra ferritica, pues de la Secciéon 4.2.1

puede decirse que:

1. La diferencia en la concentracion de este elemento entre las PZS y UZS fue més
notable, en comparacion con los resultados hallados en las muestras de composi-

cion perlitico-ferritica y perlitica, alcanzando méas de 1wt % en algunos casos (ver
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Figura 4.2). Esta diferencia facilité la comparacion con las mediciones hechas so-
bre la muestra enfriada lentamente; de lo contrario hubiera sido dificultoso llegar

a una conclusién valida.

Maés ann, siendo la diferencia de concentraciones para los dos elementos restantes
muy estrecha, practicamente la fuerza impulsora para la difusion de estos seria

nula, pues no existirian grandes requerimientos de particion [5].

2. La extension de los halos de ferrita fue la mayor, lo que simplifico el seguimiento

del avance de la transformacién en un intervalo de temperaturas més amplio.

5.2. Resultados y discusion

5.2.1. Comportamiento del Si en enfriamientos lentos

Las concentraciones de Si medidas mediante EDS-SEM aleatoriamente en distintas
posiciones localizadas en el interior de los granos de austenita (ver Secciéon 3.5), pro-
mediaron un 2,5wt %, con una desviaciéon estandar de 0,2wt %, es decir que se detecto
una distribucién practicamente uniforme en la matriz. Habiendo partido de una alea-
cion con un 2,8wt %Si, y con concentraciones de este elemento variando de 2 a 3wt %
entre las USZ y las PZS, respectivamente, es indudable que el Si debi6 difundir largas

distancias para lograr una variacion de concentracion de una magnitud tal.

Se infiere que la distribucion de aleantes hallada en el halo de ferrita de las muestras
as-cast no puede haber sido el resultado de una transformaciéon bajo condiciones de
ELCP, sino que efectivamente la diferencia de concentraciones entre la ferrita y la
perlita debe ser consecuencia de las segregaciones de sustitucionales que tuvieron lugar

durante la solidificacion.

Un sencillo calculo del ancho del perfil de Si establecido en el frente de avance de

la transformacion ferritica, confirma la particién de aleantes para velocidades suficien-
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temente lentas. Para concretarlo se utilizo la siguiente expresion:

z = (Dg;" t)"/? [m)] (5.1)

donde x, D y t representan, respectivamente, la distancia de difusion, el tiempo y el

coeficiente de difusion del Si en volumen de austenita.

Se consideraron los limites superior e inferior del intercritico eutectoide estable y
del metaestable calculados con TC para la composiciéon ferritica: 823 y 793°C, respec-
tivamente (ver Tabla 4.2). Para una velocidad de enfriamiento de 1°C/min, el tiempo
disponible para la transformacion seria entonces de 1800s. El coeficiente de difusion
del Si en la austenita fue calculado a partir de la informacion compilada por Fridberg
et al. [52], el que asume un valor de 2,3 - 107'®*m?/s a 823°C. En este resultado se ha
obviado el efecto de la presencia de otros aleantes sobre el coeficiente de difusiéon, asi

como su variacion con la temperatura.

De la Ecuacién 5.1, la extension del perfil de dicho elemento alcanzaria los 60um,
magnitud del orden del tamano de los granos de austenita. Sin embargo, en este calculo
se ha obviado el hecho de que, en un enfriamiento continuo a una velocidad lo sufi-
cientemente lenta tal que permita la formacion -al menos inicial- de los perfiles de
sustitucionales en el frente de transformacion, la aleacién no se mantendra en un mo-
do de ELCP durante todo el intervalo recorrido, sino que regirdn distintos modos de

transformacion en la medida que la temperatura descienda (ver Seccion 2.2.4).

En la Figura 5.1 se esquematiza una isoterma del sistema Fe-C-Si a 820°C en la cual
se demarcan tres regiones de interés: en la primera la aleacién se ubica en una zona
de ELCP, para luego localizarse en una region donde el ELCP compite con el modo
de PE, adentrandose finalmente en una zona en la cual la transformacién podria ser
regida tanto por un modo de PE como por condiciones de ELSP (2.2.4). Recuérdese de
la Secciéon 2.2.4 que en los casos de PE y ELCP, la fuerza impulsora para la difusion de
aleantes se torna despreciable frente a la de difusion del carbono, por lo que el creci-

miento de la ferrita recién tomaria dimensiones mensurables cuando la transformacion
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se desarrolle sin particiéon o con particion despreciable de los elementos de aleacion.
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Figura 5.1: Esquema de una isoterma del sistema Fe-C-Si donde se sefialan los modos de
transformacién posibles en cada region: (1) ELCP, (2) ELCP o PE, (3) PE o ELSP. Adaptado

de Coates [5].

Por lo expuesto, primero debe estudiarse qué modo de equilibrio rige la transforma-
cién a cada temperatura durante el enfriamiento continuo, para luego hallar el intervalo
de temperatura durante el cual los aleantes pueden segregar largas distancias.

Utilizando Thermo-Calc, pudo calcularse la temperatura de transicién entre un mo-
do de ELCP y un modo de ELSP: esta se produce a 830°C, por lo que el alcance de
la difusion en volumen de Si se reducira a 10um. Pues entonces la difusion del Si debe
haber comenzado a temperaturas superiores, de lo contrario no podria haberse unifor-
mizado la matriz en el grado que muestran los microandlisis realizados. En el préximo

capitulo (Capitulo 6), se mostrara que la nucleacion de la ferrita bajo condiciones de
equilibrio, puede tener lugar a temperaturas superiores a 7.

Respecto a la localizacion de la ferrita creciendo bajo condiciones de equilibrio, en
la Figura 5.2, ademéas de la imagen de ES de la muestra ferritica enfriada a 1°C/min,
se exhiben imagenes de ES de las muestras ensayadas a 10 y a 20°C/min’. En el primer
caso la ferrita no ha crecido como halos alrededor de los nédulos de grafito, sino que
lo ha hecho en los bordes de grano de la austenita. Cuando la transformacién ferritica

se desarrolla bajo condiciones de equilibrio, la ferrita ya no crece en halo [2].

!La porcién de perlita en las muestras enfriadas a 10 y 20°C/min es superior a la registrada en
el caso as-cast (ver micrografias en la Figura 3.3). De alli surge que la velocidad de colada se habria
sobrestimado, aunque ello no altera la validez de los resultados experimentales obtenidos en cada caso.
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Figura 5.2: Imdagenes de ES de las muestras ferriticas ensayadas con DSC. Se indican las
velocidades de enfriamiento.

Esta observacion es particularmente llamativa, pues de la Seccion 4.2.1, en funcion
de la concentracion de aleantes en las PZS y en las UZS, primero se alcanza la tempera-
tura de comienzo de transformacion T, en las PZS, favorecida por la alta concentracion
de elementos alfagenos, mientras que a la temperatura que se alcanza T, en las UZS,
en las PZS ya existe un subenfriamiento. La pregunta es entonces por qué aparece la

ferrita en los bordes de grano de la austenita para enfriamientos lentos.

Basso et al. |26], afirmaron que los bordes de grano de la austenita constituyen sitios
preferentes para la nucleaciéon de la ferrita, debido a la alta difusividad del carbono en
estas zonas. Remarcaron que las interfaces 7/G operan de la misma manera para la

difusiéon hacia los n6dulos de grafito, pues la distancia de difusién es minima.
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Para los sustitucionales, los bordes de grano de la austenita también deberian re-
sultar una via rapida para la difusion necesaria al comenzar la transformacion ferritica
bajo un modo de EL, la que procedera luego por difusiéon en volumen de aleantes. De
lo contrario no habria ventaja alguna frente a la difusiéon de los aleantes localizados
alrededor de los n6dulos de grafito, por lo que la ferrita creciendo en equilibrio deberia
aparecer tanto en los bordes de grano de la austenita, como en la interfaz v/G. Estos
iltimos no tendran otra via de difusién mas que el volumen de austenita, pues no po-
drian difundir hacia los nédulos de grafito, fase que no acepta otro elemento mas que
el carbono.

Superada la etapa de ELCP, la transformaciéon procedera con particién despreciable
de aleantes (ELSP) o sin particion (PE), por difusién de carbono hacia el bulk de
austenita.

Estas afirmaciones también son validas para los tratamientos isotérmicos a tempe-
raturas ubicadas entre los limites superior e inferior del intercritico eutectoide estable.
Sin embargo, en este tltimo caso, la transicién entre los modos de transformacion se
desarrollaria como consecuencia de la disminucion en la fuerza impulsora para la difu-
sion de aleantes, producto de una disminucién en la diferencia de concentraciones entre
la interfaz austenita/ferrita y la austenita en la medida que avanza la transformacion;

luego el perfil de aleante deviene un spike que fuerza al sistema a transitar a un modo

de ELSP [39).

5.2.2. Comportamiento del Si en enfriamientos a velocidades

tipicas de colada

Las imégenes de ES de las muestras obtenidas luego de los cuatro enfriamientos
interrumpidos, se muestran en la Figura 5.3. En estas se ve claramente el avance de
la transformacion ferritica entre las temperaturas de comienzo de las transformaciones
ferritica y perlitica registradas para una velocidad de enfriamiento de 20°C/min. Sin
dudas, a estas temperaturas es factible hallar interfaces v/~ (martensita a temperatura

ambiente), que puedan estudiarse para evaluar el comportamiento de particion del Si.
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Figura 5.3: Iméagenes de ES de las muestras ferriticas ensayadas con dilatometria. Se indican
las temperaturas de interrupcion del enfriamiento.

Naturalmente, la facilidad para hallar una interfaz adecuada para su estudio, fue
mayor para las muestras tratadas a bajas temperaturas. En la Figura 5.4 se muestra
la interfaz a/~ para uno de los campos estudiados en la muestra cuyo enfriamiento fue
interrumpido a una temperatura de 730°C. Pueden identificarse claramente las agujas
de martensita entrelazadas formando la microestructura resultante del temple de la
austenita desde la temperatura senalada. La ferrita, por su parte, se distingue como
una microestructura tnica, con numerosas dislocaciones, probablemente introducidas

durante el proceso de preparacion de la muestra (ver Seccion 3.6).
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Figura 5.4: Muestra enfriada hasta 730°C y luego templada.

Como se explico en el Capitulo 3, los estudios efectuados mediante microscopia
electronica de transmision se desarrollaron en modo STEM en el caso del Tecnai, y en
modo nanoprobe en el caso del CM200. En esta ocasion se empleé el primero, logrando
una resolucion espacial de 2um. En la Figura 5.4, el haz ha atravesado la interfaz
a/v. En esta misma figura se presentan las intensidades registradas para el perfil de
microanalisis trazado, dadas en unidades arbitrarias.

Del anélisis del perfil expuesto, podria pensarse que existe algin tipo de particion
de este elemento a través de la interfaz. Sin embargo, esta variaciéon no es acentuada,
por lo que podria ser mera consecuencia de la diferencia de espesores entre las zonas
en las que se desarrolld la ferrita y aquella en la cual la austenita no transformo.
Ademas, podria discutirse si el ancho de 2um del spot fue o no suficiente para resolver
un potencial pico de Si. No obstante, el promedio medido en un area de este orden
deberia verse influenciado por la presencia de una alta concentracion de este elemento
en el caso de que efectivamente el spike se haya formado, lo que claramente no ocurrio.

En las Figuras 5.5 a 5.7 se muestra un perfil de intensidades para cada uno de los
casos restantes; se senala el camino seguido por el haz con una linea transversal a la

interfaz. Sobres estas se superponen los analisis puntuales de concentracion en distintos
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puntos de la matriz y en zonas cercanas, y sobre la interfaz misma. Nuevamente existe

uniformidad entre las concentraciones de los puntos muestreados.
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Figura 5.5: Muestra enfriada hasta 775°C y luego templada.
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Figura 5.6: Muestra enfriada hasta 760°C y luego templada.
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Figura 5.7: Muestra enfriada hasta 745°C y luego templada.

En la Figura 5.8 se senalan mediciones puntuales sobre la muestra templada a
730°. Como en el primer ejemplo, estos nuevos resultados indican que no hay gran
variabilidad en el perfil de Si, por lo que no hay indicios de formacion de un spike
de este elemento para que se establezca un modo de ELSP durante la transformacion

ferritica.

\|
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Figura 5.8: Mediciones puntuales en muestra enfriada hasta 730°C.
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El promedio de concentraciones de Si medidas para cada una de las temperaturas
es coherente con el grado de avance de la transformacion ferritica, es decir, a elevadas
temperaturas la extension del halo es reducida, por lo que las mediciones deberian
corresponderse con las halladas a unos pocos micrones de los ndédulos de grafito en las
muestras ferriticas as-cast. En la medida que la transformacion avanza, es logico que
la interfaz v/« vaya trasladandose hacia las UZS, empobreciéndose en Si. Asi el perfil
de Si desarrollado en la Figura 5.9 en razén de las concentraciones registradas a cada
temperatura, coincide con el promedio de microsegregacion en las muestras as-cast en
cada posicion. Ello sumado a la ausencia de un spike del sustitucional, reafirma el hecho
de que la transformacion ferritica se desarrolla sin particion de elementos de aleacion,

es decir, bajo un modo de PE.
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Figura 5.9: Concentracion de Si en funcién del avance de la transformacion ferritica.

En resumen, durante la transformacion ferritica, la interfaz ferrita/austenita avan-
zard mientras los elementos de aleacion se encuentran inmoéviles. Por tanto, no es
necesario asumir una matriz quimicamente homogénea [19] para poder describir la
transformacion ferritica sobre una isopleta; en cambio al heredar la austenita -y el pro-
ducto de su transformacion, la ferrita- las microsegregaciones desarrolladas durante la
solidificacién, hacen necesario su estudio empleando una isopleta diferente para cada
composicion. Esto toma especial importancia en las PZS, donde se localiza el comienzo

de la transformacion ferritica.
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5.2.3. Fuerza impulsora para la transformacién ferritica bajo

condiciones de PE

En la Figura 5.10 se muestran las isopletas del sistema Fe-C-Si, tanto de equilibrio
como de PE. En esta oportunidad se escogieron dos concentraciones: la nominal y la
medida en la periferia de un nédulo cualquiera de una muestra ferritica. Ademés se
senala la fuerza impulsora para la transformaciéon a la temperatura de comienzo de
transformacion medida mediante DSC para la velocidad de enfriamiento de 20°C/min.
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Figura 5.10: Tsopletas Fe-C-Si. Se indica la fuerza impulsora para la transformacion a la
temperatura de comienzo de transformaciéon para la muestra ferritica: 777°C.

Es claro que la fuerza impulsora para la transformacion ferritica varia con el por-
centaje de aleantes considerado: en este caso se contempld la cantidad de Si nominal
v la medida en la periferia de los n6dulos, donde comienza la transformacion ferritica
para velocidades de enfriamiento tipicas de colada, tal y como lo hizo Samuel [1] en
su explicacion del condicionamiento del Cu en la cinética de transformacion ferritica.
Por ello considerar una composiciéon igual a la nominal en el calculo de la fuerza im-
pulsora disponible para la transformacién ferritica, seria err6neo. En cambio, se deben
considerar multiples isopletas, una por cada punto de la matriz, barriendo los perfiles
de microsegregacion resultantes de la solidificacion.

No solo la fuerza impulsora para la difusién de carbono hacia los nédulos de gra-

fito se ve alterada frente a la presencia de elementos sustitucionales [12], sino que se
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ve mermada al considerar la transformacion bajo un modo de PE. Por lo tanto, las
fracciones finales de ferrita no pueden ser las mismas que las obtenidas al estudiar la
transformacion bajo condiciones de equilibrio local.

Esta disminucion en la velocidad de difusion resultante de considerar la transforma-
cion bajo un modo de PE, podria explicar por qué Wessen y Svensson [18] precisaron
suponer que la transformacion ferritica es controlada en un principio por una reacciéon
interfacial, pues de lo contrario, es decir, de considerar la reaccién como controlada
por la difusién, la velocidad se veia sobrestimada al contrarestarla con los resultados
experimentales.

En el avance del frente de transformacion, las concentraciones de Si iran disminu-
yendo, y con ello la fuerza impulsora para la difusiéon de carbono desde la austenita
hacia el grafito a través de la ferrita. Es por ello que la velocidad de transformacion
irda mermando en la medida que esta transcurre, lo que Wessen y Svensson explica-
ron fundamentando una transiciéon entre la transformacion controlada por la interfaz
y controlada por la difusion.

En las Figuras 5.11 se indican las fuerzas impulsoras para dos extremos de concen-
tracion de Si: 3 y 2wt %, correspondientes a las PZS y UZS de las muestras ferriticas,
respectivamente. La fuerza impulsora para la transformacion en las UZS es practica-

mente nula.

2017.11.17.12.3032 20174117121 2.44
TCFES: €, FE, 81 TCFES: G, FE, 81
P=1E5, N=1, W(SI)=2E-2 P=1E5, N=1, W(S))=3E-2

1000 1000

950 950
900 900

850 850

800 800

|_ACEquilibrio total
AC: PE

ACcEquilibrio total

ACc PE

750 750

TEMPERATURE_CELSIUS
TEMPERATURE_CELSIUS

700 700

650 650

600 600
/}\ 0.000 0.001 0.002 0.003 0.004 0005 0.006 0.007 0.008 /I\ 0.000 0.001 0.002 0.003 0.004 0.005 0.006 0.007 0.008

)\ MASS U-FRACTION, C A\ MASS U-FRACTION, C

(a) 2wt %Si (b) 3wt %Si

Figura 5.11: Tsopletas Fe-C-Si. Se indica la fuerza impulsora para la transformacién a la
temperatura de comienzo de transformacion para la muestra ferritica: 777°C.



5.3 Conclusiones 125

5.3. Conclusiones

Los resultados reportados en este capitulo dan claridad a la atn disputa sobre la
posibilidad de que los elementos de aleaciéon particionen durante la transformacion
ferritica a velocidades tipicas de colada. Se concluy6 que dicha transformacion se desa-
rrolla sin particion de los elementos de aleacion en la interfaz en avance, tanto de largo
(ELCP) como de corto alcance (ELSP). Esto corrobora el supuesto de un modo de PE
como gobernante de la transformacion austenitica bajo el sistema estable, con lo cual
va no es valido estudiar la transformacion empleando diagramas de equilibrio sino que
debe hacerse uso de los diagramas de paraequilibrio.

El emplear diagramas de PE en lugar de diagramas de equilibrio total, implica un
cambio en la fuerza impulsora para la transformacion ferritica, la que ademés varia en
funcion de la concentracion de aleantes que se considere. Por ello, en el modelado de
la transformacion ferritica no solo deben considerarse diagramas de PE sino que estos
deben ajustarse en la medida que el frente de transformacion avanza, y se encuentra
con variaciones composicionales consecuencia de los perfiles de microsegregacion here-
dados de la solidificacién. En el comienzo de la transformaciéon debera contemplarse
la concentracion de aleantes hallada en la periferia de los nodulos, la cual varfa en
razéon de la composicién nominal de la aleacién, especialmente en presencia de altos

contenidos de Cu.






Capitulo 6

Crecimiento de la ferrita en halo
durante el intercritico eutectoide

estable

6.1. Introduccion

En lo que concierne al crecimiento de la ferrita por debajo del limite inferior del
intercritico eutectoide estable, al analizar la Figura 6.1 es posible distinguir dos fuerzas

impulsoras para la difusion de carbono:

G . . ., . .
1. Cg/ R— Cg/ . diferencia entre la concentracion de carbono de equilibrio en las

interfaces a/v y a/G; es positiva sélo a temperaturas menores que T,,.

2. CZ/ “ — (C}: diferencia entre la concentracion de carbono de equilibrio en la
interfaz v/a y la concentraciéon de este elemento en la austenita alejada de dicha

interfaz o bulk; es positiva tan pronto se alcanza T7;.
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Figura 6.1: Perfil de concentracion de carbono alrededor de los nédulos de grafito

Numerosas discusiones han tenido lugar acerca de si esta segunda diferencia aporta
o no al crecimiento de la ferrita en halo [53, 54|, al empobrecer la interfaz v/« por
difusién de carbono hacia el bulk de austenita. Esto es de suma importancia, pues si
la ferrita crece entre las temperaturas del intercritico eutectoide estable, ha de hacerlo
impulsada por esta diferencia.

Carazo et al. [54], modelaron la transformacion ferritica contemplando su crecimien-
to entre T2 y T,. Este trabajo fue abiertamente cuestionado por Lacaze [53|, quien se

apoyo6 en el siguiente razonamiento:

1. Consider6 una FGE con cierto porcentaje de Si, por ejemplo, 2,8wt %. Empleando
TC, extrajo TS v T, de la isopleta calculada con la cantidad de Si nominal (Figura

6.2) y genero6 las isotermas correspondientes a estas temperaturas (Figura 6.3).

2. Sobre las isotermas de la Figura 6.3, identifico la concentracion de Si en la ferrita

creciendo en equilibrio con la austenita y con el grafito (F) para ambas tempe-
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raturas, asi como la correspondiente en la austenita (A), asumiendo que hereda

el contenido en aleantes de la composiciéon nominal.

3. Compard ambos porcentajes y observo que estos se igualaron soélo a la tempera-
tura Ty, por lo que afirmo6 que la ferrita inicamente puede crecer por debajo de
T,. En caso contrario, seria necesaria la difusion de Si, de manera tal de alcanzar
una concentracion mayor a la nominal a la temperatura superior del intercritico
eutectoide estable, lo que va en contra del supuesto de una transformacion regida

por un modo de PE.
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Figura 6.2: Isopleta del sistema estable Fe-C-Si con un 2,8wt %Si.
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Figura 6.3: Tsotermas del sistema estable Fe-C-Si a las temperaturas criticas correspondientes
a una concentraciéon de 2,8wt %Si. F refiere a la composicion de la ferrita creciendo en contacto
con el grafito y la austenita; A representa la composiciéon nominal de la aleacién.

Conceptualmente, lo propuesto por Lacaze puede resumirse de la siguiente manera:
para el autor la alta concentraciéon de Si a T, implicaria la redistribuciéon de atomos de
Si, lo que no es posible si la transformacion se desarrolla bajo un modo de PE. Por lo
tanto, el crecimiento de la ferrita ocurriria bajo un modo ELCP donde la velocidad de
la transformacion estara gobernada por la velocidad de difusion de los &tomos sustitu-
cionales entre las dos fases existentes. Esto no solo traeria aparejada la particion del
Si, sino también una fuerza impulsora para la difusiéon de carbono muy baja, es decir
que el flujo de carbono hacia el bulk seria despreciable. Asi, la tasa de transporte de
carbono sera lo suficientemente baja como para que sea compatible con la velocidad
de transporte de los atomos sustitucionales (ver modo de transformacion ELCP en la
Seccion 2.2.4).

En base a los argumentos expuestos por Lacaze [53] y a las mediciones presentadas
por Garcia et. al [55], Carazo [56] concluyé que las microsegregaciones de Si heredadas
de la solidificacion serian tales que la concentracion de este elemento alrededor de los
nodulos de grafito en contacto con la austenita —lugar en que comienza la transforma-
cion ferritica— igualarfan a las indicadas en los diagramas de equilibrio Fe-C-Si a la
temperatura 7. Por consiguiente, las condiciones para que crezca la ferrita ya estarian
dadas cuando la temperatura de la aleacion alcanza T;. Ergo, la transformacion podria

proceder sin particion por debajo de dicha temperatura.
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Las discrepancias establecidas entre los diferentes investigadores citados, ponen de
manifiesto que el crecimiento de la ferrita en halo durante el intercritico eutectoide
estable constituye un tema abierto, siendo este el punto de partida para los estudios

llevados a cabo en el presente capitulo, los que se enumeran a continuacién:

1. La temperatura 77, calculada con TC para cada una de las composiciones no-
minales (Tabla 4.2), se utilizo6 para generar la isoterma correspondiente. Alli se
ubicaron los pares de Si y carbono, contemplando la concentraciéon de Si nominal
y alrededor de los nodulos de grafito (Capitulo 4), y las cantidades de carbono
en equilibrio en la austenita calculadas con TC -también considerando el Mn y
el Cu disueltos-. Esto con el fin de evaluar la estabilidad de la ferrita a altas

temperaturas.

2. De los registros generados en los ensayos con DSC, se extrajeron las temperaturas
de comienzo de transformacion ferritica siguiendo el procedimiento indicado en
la Seccion 3.3. La temperatura hallada para la velocidad de 1°C/min se conside-
r6 indicativa del comienzo de la transformacion austenitica bajo condiciones de
equilibrio [22]|. Se generaron las isotermas de equilibrio para estas temperaturas,
utilizando TC y contemplando los porcentajes de Mn y Cu medidos alrededor
de los n6dulos. Sobre estos diagramas se leyeron las concentraciones de Si en la
ferrita en equilibrio con la austenita a las temperaturas de comienzo de transfor-
macion y se los compar6 con las concentraciones en la periferia de los esferoides.
Esto permitié concluir si, bajo condiciones de equilibrio, la ferrita puede o no

nuclear a 77.

Se decidi6 trabajar con la temperatura de comienzo de transformacion registrada
con DSC y no con la calculada (7)), de manera de no limitar el estudio a los
resultados de célculos termodindmicos, y en cambio contemplar los experimen-
tales que son consecuencia, a su vez, de la presencia de microsegregaciones en la

matriz.
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3. Se hizo foco sobre el flujo de carbono impulsado por la diferencia Cg/a — C},
partiendo de las conclusiones a las que se arribo6 en el capitulo anterior, es decir,
que la transformacion ferritica se desarrolla bajo condiciones de PE, y descartando
la posibilidad de que el crecimiento de esta fase tenga lugar bajo un modo de
ELSP. Asi, se determin6 a qué temperatura comenzaria la difusion de carbono
hacia el bulk para contraponerla con las temperaturas correspondientes a los

limites superior e inferior del intercritico eutectoide estable.

Es importante aclarar que el crecimiento de la ferrita controlado por el flujo de
carbono hacia el bulk se estudi6 ignorando la posibilidad de que el grafito crezca si-
multaneamente |57], es decir, como lo hace la ferrita proeutectoide en los aceros. Como
resultado, fue posible concluir que, efectivamente, la aleacion se encuentra en un escena-
rio termodinamicamente favorable para su crecimiento en este intervalo. Pues entonces
la falta de evidencia experimental acerca del crecimiento de este microconstituyente
a temperaturas superiores a la inferior del intercritico eutectoide estable, seria conse-
cuencia de restricciones de origen cinético a las velocidades de enfriamiento tipicas de

colada.

6.2. Resultados y discusién

6.2.1. Estabilidad de la ferrita

En la Tabla 6.1 se indica la concentraciéon nominal de Si de cada una de las com-
posiciones estudiadas (Cg;) (ver Tabla 3.1 para las concentraciones de Mn y Cu), la
concentracion de carbono en la austenita en equilibrio con estas (C¢) -TC-, asi como
la cantidad promedio de Si detectada en la periferia de los nodulos de grafito (Cs;%)
-EPMA- y la correspondiente concentracion de carbono en equilibrio en presencia,
también, de las concentraciones de Mn y Cu medidas en la zona perinodular (Cc™)

-TC-.
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Nominal Periferia nédulos
Concentracion (wt %X) | Cs; Cec CsC Co™*
Ferritica 2,8 0,6 3,2 0,58
Perlitico-ferritica 2,8 0,58 3,3 0,56
Perlitica 2,72 0,56 3,9 0,52

Tabla 6.1: Composiciones de Si y carbono nominales, y en la periferia de los nédulos de grafito.

Un aumento en la concentracion de Siy de Cu, asi como de Mn en las FGE ferriticas

y perlitico-ferriticas alrededor de los nodulos, en contraposiciéon con los porcentajes

presentes en las composiciones nominales, efectivamente debe disminuir la cantidad de

carbono que es capaz de disolver la austenita. Esto se plasma en las cantidades de

equilibrio en la austenita en contacto con el grafito de la Tabla 6.1.

En las Figuras 6.4 a 6.6 se exponen las isotermas de equilibrio C-Si con las cantida-

des nominales de Mn y Cu de cada colada para las temperaturas 7, de cada aleacion.

Los pares (Cc, Cs;) v (CX,CF,) se ubican en ellas.
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Figura 6.6: Isoterma a T calculada con la composicién perlitica nominal. Se ubican los pares
(Co,Csi) y (CF,CS).
Evidentemente las composiciones de carbono de equilibrio en la austenita en con-
tacto con el grafito para las composiciones nominales, se encuentran justamente en el

punto dltimo de estabilidad de la austenita en cada uno de los diagramas. Entonces
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resulta que las composiciones nominales de las aleaciones en estudio, si no hay particion
de los elementos de aleacion, a cualquier temperatura inferior a 7);, deberdn ubicarse
en el campo trifasico en el que conviven la austenita, el grafito y la ferrita, de manera
que la austenita dejard de ser una fase estable para convertirse en una metaestable y
dar paso a la formacion de ferrita bajo condiciones de equilibrio.

El punto de importancia en esta instancia estd estrechamente relacionado con el rol
de las microsegregaciones en la estabilidad de la ferrita. De las Figuras 6.4 a 6.6, a la
temperatura 7, la concentracion de Si en la periferia de los n6dulos de grafito es tal
que la ferrita ya es una fase estable, pues se ubica en el campo trifasico.

Este razonamiento se encuentra en linea con el hilado por Roviglione [15] acerca
de la estabilidad de la ferrita a altas temperaturas, al considerar los apilamientos de
Si alrededor de los esferoides; no obstante, los recursos con los que cont6 la autora
—diagramas para temperaturas de fusién— limitaron sus conclusiones a temperaturas
superiores a las de interés para la transformacion de la austenita. Por otro lado, en este
trabajo las concentraciones de Si alrededor de los n6dulos de grafito fueron medidas
utilizando WDS-EPMA | diferenciandose de la estimacion hecha por la investigadora,
la que aplicoé un sencillo balance de masas que la llevo a sobrestimar los apilamientos
de este elemento, y a concluir que la ferrita es una fase heredada de temperaturas

superiores a las que conciernen a la transformacion de la austenita.

6.2.2. Nucleacion de la ferrita

En la Tabla 6.2 se exponen las temperaturas de comienzo de transformacion extrai-
das de las curvas registradas en los ensayos de DSC. En este punto, s6lo son de interés

las temperaturas halladas para los enfriamientos a la velocidad de 1°C/min.
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Comienzo de transformacion (°C) Ferritica Perlitica

Velocidad de enfriamiento (°C/min) | 1 | 10 | 20 | 1 | 10 | 20

Ferritica 800 | 785 | 777 | - 727 | 724
Perlitico-ferritica 795 | 772 | 761 | - 724 | 710
Perlitica - - - 732 | 724 | 704

Tabla 6.2: Temperaturas de comienzo de transformacioén halladas con DSC.

Para las aleaciones ferritica y perlitico-ferritica, no pudo registrarse un comienzo
de transformacion perlitica al enfriar bajo condiciones de equilibrio, mientras que en
el caso de la aleacion perlitica, no pudo detectarse el comienzo de la transformacion
ferritica para ninguna de las velocidades de enfriamiento empleadas. Lo primero es
entendible, en razon de la evidencia de que velocidades lo suficientemente lentas favo-
recen la transformacion regida por el sistema estable [12]; 1o segundo lo es a la luz de la
corta extension de los halos de ferrita en las FGE de alto contenido de Cu. Esto tltimo
podria ser consecuencia de un solapamiento entre el comienzo de la transformacion fe-
rritica y el pico representativo de la transformacion perlitica [45], o del hecho de que la
liberacion de calor asociada a una fraccion de ferrita muy baja, no imprime un cambio

de pendiente en la curva.

En la Figura 6.7, se representa la isoterma del sistema estable Fe-C-Si-Mn para la
temperatura de comienzo de la transformacion ferritica bajo condiciones de equilibrio
(Tabla 6.2). La cantidad de Mn corresponde a la medida con WDS-EPMA en la pe-
riferia de los nodulos de grafito (en realidad es algo menor; ver Secciéon 4.2.1). Puede
comprobarse que la concentracién de Si en la ferrita creciendo en contacto con los noé-
dulos de grafito es de poco mas de 3wt %, muy cercana al promedio de mediciones de
este elemento en la periferia de los esferoides.

Del parrafo anterior, a la temperatura 7, medida experimentalmente, la cantidad
de Si en la austenita en contacto con los nodulos de grafito en la muestra ferritica es tal

que la ferrita puede nuclear sin necesidad de que este elemento particione para alcanzar
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tal concentracion, como propuso Carazo [56] en respuesta a la carta al editor de Lacaze
[53]. Sin embargo estos autores solo trabajaron con el sistema ternario Fe-C-Si, distinto

de este caso, en que ademés se tuvo en cuenta la presencia de Mn.
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Figura 6.7: Isoterma del sistema estable Fe-C-Si-Mn calculada con el porcentaje de Mn medido
en la periferia de los n6dulos de grafito en la muestra ferritica. La concentracion de Si en la ferrita
se indica con un circulo rojo.

Asimismo, en la Figura 6.8 se muestra la isoterma para la temperatura de comien-
zo de transformacion de la aleacion perlitico-ferritica en el sistema Fe-C-Si-Mn-Cu.
La concentracion de Si que deberia poseer la ferrita para comenzar su crecimiento a
esta temperatura es algo superior al caso anterior y coincidente con las cantidades
detectadas con WDS-EPMA en la periferia de los n6dulos. Nuevamente, bajo condicio-
nes de equilibrio, las microsegregaciones desarrolladas durante la solificacion, empujan
al sistema a alistarse para comenzar la transformacién a la temperatura superior de

intercritico eutectoide estable.
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Figura 6.8: Isoterma del sistema estable Fe-C-Si-Mn calculada con los porcentajes de Mn
y de Cu medidos en la periferia de los nodulos de grafito en la muestra perlitico-ferritica. La
concentracion de Si en la ferrita se indica con un circulo rojo.

En definitiva, no es necesaria la segregacion de largo alcance de los elementos de
aleaciéon (modo de transformacion ELCP) para lograr las concentraciones de Si de
equilibrio en la ferrita a la temperatura 75, como plante6é Lacaze [53|. En cambio, las
concentraciones que resultan de la particion de los elementos de aleacién durante la
solidificacion, y que son posteriormente heredadas por la austenita [14], son suficientes
para que la ferrita pueda nuclear y disponerse a crecer a la temperatura superior del

intercritico eutectoide estable sin particion.

Este no es el inico punto débil en la argumentacion de Lacaze. Para comenzar,
el investigador calculdé una isopleta como la de la Figura 6.2, y extrajo de esta las
temperaturas criticas; es evidente que en la isoterma calculada para T, no existe otra
posibilidad mas que la ferrita presente una concentracion de Si igual a la de la aleacion
original, pues la austenita ya no serd una fase estable por debajo de esa temperatura

y el grafito no es capaz de admitir aleantes en solucion solida.

Por otro lado, del Capitulo 5, se concluy6 que la transformacion ferritica ocurre

sin particion de aleantes, misma conclusion (supuesto en su caso) en la que se apoya
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Lacaze, por lo que resulta contradictorio hacer hincapié sobre la segregacion de estos
para justificar la no aparicion de la ferrita en halo durante el intercritico. Es todavia
més contradictorio si se piensa en razon de la transformacion ferritica por debajo de
T,: si la ferrita puede crecer avanzando hacia la austenita, heredando la concentraciéon
de los solutos sustitucionales presentes en la austenita, asi como para que crezca la
ferrita debe considerarse la redistribucion del carbono desde la ferrita en la interfaz
con la austenita hacia la ferrita en la interfaz con el grafito, deberia considerarse un
flujo opuesto de Si en la ferrita -ya que el porcentaje de este elemento es méximo en la
ferrita en la interfaz con el grafito y disminuye a medida que nos alejamos del n6dulo-.
Independientemente del elemento del cual se trate, al avanzar la transformacion, las
cantidades en equilibrio en la ferrita creciendo en contacto con la austenita variarén,
lo que requeriria también la particion para que la transformacion prosiga. En resumen,
si el argumento de Lacaze fuera vélido, entonces la no redistribucion de los atomos
sustitucionales anclarfa el avance de la ferrita hacia la austenita no sélo durante el

intercritico, sino también por debajo de T,.

6.2.3. Crecimiento durante el intercritico eutectoide estable

En la Figura 6.9 se exhibe un ejemplo de una isoterma de PE superpuesta sobre una
de equilibrio, considerando los porcentajes de Mn y Cu heredados de la solidificacion
en la periferia de los nédulos de grafito de la FGE perlitica. Las lineas horizontales
representan las tie-lines para el campo a + 6 del diagrama de PE; naturalmente, estas
indican que no existe particion de aleantes entre la austenita y la ferrita (ver Seccion
2.2.4). La temperatura a la cual el par de composiciones (CX,CS,) se sittia sobre el
limite que separa el campo austenitico del campo v+« representa el potencial comienzo
de transformacion de la austenita, cuando esta se desarrolla bajo un modo de PE; es
decir, la temperatura a la cual la austenita dejara de ser la tinica fase estable y que la

ferrita podré aparecer (campo bifasico).
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Figura 6.9: Isoterma del sistema estable Fe-C-Si-Mn calculada con los porcentajes de Mn
y de Cu medidos en la periferia de los nédulos de grafito en la muestra perlitico-ferritica. Se
superponen los limites de solubilidad para el caso de PE.

En la Tabla 6.3 se resumen las temperaturas de comienzo de la transformacion

austenitica impulsada por el flujo Cg/a — CJ, y gobernada por un modo de PE.

De la comparacion de estas temperaturas con las de la Tabla 6.2, es concluyente que

la difusién de carbono hacia el bulk de austenita deberia comenzar a temperaturas

superiores a T, , en la medida que la austenita localizada en la periferia de los n6dulos de

grafito se enriquece en elementos que segregan hacia las PZS. Es decir, concentraciones

de Si mas acentuadas favorecen flujos de carbono hacia el bulk a mas altas temperaturas.

Ferritica

Perlitico-ferritica

Perlitica

Comienzo de transformacion (°C) PE

813

827

840

Tabla 6.3: Temperaturas de comienzo de transformaciéon bajo condiciones de PE.

En este punto no hay dudas de que las microsegregaciones estabilizan a la ferrita

a temperaturas superiores a 7, y permiten su nucleaciéon tan pronto se alcanza T},

-siempre que se alcance el tiempo de incubacion que corresponda-; el flujo de carbono
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hacia el bulk comenzaria a temperaturas atn superiores a 71;. Estos resultados indi-
carfian que la ferrita puede crecer en el intecritico eutectoide estable. La pregunta es
entonces por qué no existe evidencia experimental del crecimiento de ferrita en este

rango de temperaturas en enfriamientos continuos.

Para que el flujo hacia el bulk sea posible, no basta con que la temperatura se sitie
por debajo de T,,. En la desigualdad C’g/a — CJ, estan involucradas dos concentraciones:
una es la concentracion de equilibrio de carbono en la austenita en la interfaz con la
ferrita (que si se asume PE, se obtiene de la isopleta que corresponda a la concentracion
local —que varia punto a punto-) y la otra corresponde a la cantidad de carbono disuelta
en la austenita. Esta ultima cantidad depende de los elementos que estén disueltos en la
austenita. Si la ferrita ha de crecer durante el intercritico eutectoide estable, entonces
debe hacerlo expulsando carbono hacia la austenita alejada de la interfaz o bulk, y ello
serd posible sélo si esta cantidad es menor que la cantidad de carbono en la austenita
en contacto con la ferrita; de lo contrario no serd posible generar un gradiente de
concentracion que empobrezca a la austenita que rodea a los noédulos para formar

ferrita.

Wenbang et al. [58] calcularon las concentraciones de carbono en la austenita a las
temperaturas del intercritico eutectoide estable en FGE sin alear y con contenidos de Si
entre 2 y 3wt %. Hallaron concentraciones oscilando entre 0,7 y 0,9wt %C. Estas mag-
nitudes eliminan cualquier posibilidad de que la austenita se empobrezca en carbono

alrededor de los nodulos de grafito.

Maés atn, aunque termodinamicamente sea posible que una fase nuclee, esta no nu-
cleara si no hay tiempo suficiente para la difusion de los atomos involucrados; Carazo
[56] hizo alusion a los diagramas CCT brindados por Gerval y Lacaze [59], para expo-
ner que la falta de evidencia experimental podria deberse al tiempo requerido para la
nucleacion de la ferrita a las velocidades tipicas de colada. De hecho, la velocidad nece-
saria para que la nucleacion de ferrita sea efectiva a la temperatura 77, es infinitamente

lenta, sin ningin sentido practico.
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6.2.4. Ferrita creciendo en forma aislada en la matriz

Si la concentracion en carbono en la austenita depende del porcentaje de aleantes
disueltos en su red, entonces variara segun la zona considerada (PZS, UZS e interme-
dias). Particularmente las UZS son zonas ricas en elementos formadores de carburos,
con lo cual favorecen el empobrecimiento en carbono en la austenita, y podria explicar-
se la presencia de ferrita creciendo en forma aislada en las muestras de mayor contenido
de aleantes.

En la Figura 6.10 se muestran micrografias de composicion perlitico-ferritica. Esto
pone de manifiesto que el crecimiento de ferrita aislada no es una caracteristica exclusiva
de las aleaciones de alto contenido de Cu, como afirmé Samuel [1], sino que también
puede darse en aquellas FGE con un contenido de Cu intermedio. Lo interesante es que

esta microestructura va haciéndose méas presente en la medida que aumenta la cantidad

de aleantes en la composicion nominal.

(a) Muestra 1 (b) Muestra 2

Figura 6.10: Imégenes Opticas de casos de casos de ferrita aislada en muestras perlitico-
ferriticas.

En las Figuras 6.11 y 6.12, dos zonas en las que se hall6 ferrita creciendo en forma
aislada, se acompanan de los perfiles de microsegregacion medidos con WDS-EPMA.
Si las conclusiones del Capitulo 4 se aplican en estos casos, no seria posible hallar
un cruce de temperaturas entre T, y T, ya que las concentraciones de aleantes se
mantienen practicamente sin variaciéon al atravesar la microestructura. Ademaés, las

concentraciones son del orden de las halladas en las PZS (periferia de los nodulos de



6.2 Resultados y discusion

143

grafito).
3.5 N = s e N - .\.- 08
R
3,04 -07
' o+ FesC a a+FegC|
0,6
2,5+ v, A A L
; LA MY
Cwl A AV
g V¥ /N Foa
Z 7 /\
& " N N I
\—t” Nt -
% KM\Q/\N/A/\M/&/A \ v I 03
1,0
02
05+ - Fm
|—2—Mn
00 . : . : . : o0
0 10 20 30
Posicion [um]
(a) Imagen oOptica (b) Perfil de microsegregacion
Figura 6.11: Imagen 6ptica de un caso de ferrita aislada en una muestra perlitico-ferritica.
35 T T T T T T T T T 14
Jo-a-o \E)/?‘ e-pre-e-e, ‘Sg?*'*'
3'0_\/’;% R v?\/%\/ S e
254 o a o+ FegC F1.0
el
] L
('S
204 * 08
= 3
xX L
Z
— 154 0,6
7} A
10 A;\/\AA/\A/A./\)\A,gfy/,\ﬂ/\/\/\/\-&m_/\ﬁ/\_ﬁ\ﬁ/‘\, y /\A/\"—/\ /AAAAA " "
0,5 ool Fo2
|—=~— Mn|
0,0 T T T T T T T T 0,0

20 30

Posicion [um]

(b) Perfil de microsegregacion

(a) Imagen o6ptica

Figura 6.12: Imagen optica de un caso de ferrita aislada en una muestra perlitica.
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En las UZS, las concentraciones de carbono en las muestras perlitico-ferriticas y en

las perliticas, seran las de la Tabla 6.4. El empobrecimiento en carbono en la austenita

en las UZS es notorio, y la ferrita aislada puede haber crecido favorecida por una via

rapida para la difusion de carbono hacia las UZS, facilidad que no presentaria la interfaz

~/G para la difusion del carbono hacia bulk, siendo mas facil la difusion alli hacia los

/G

nodulos, impulsada por la diferencia C’g/ T - C4
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Perlitico-ferritica | Perlitica

Concentracion de cabono (wt %) 0,54 0,50

Tabla 6.4: Concentracion de carbono en la austenita en las UZS.

6.3. Conclusiones

En este capitulo se ha descartado la necesidad de que los elementos sustitucionales
deban particionar con el fin de que la ferrita pueda crecer entre los limites superior e
inferior del intercritico eutectoide estable. Ello ha sido posible al contemplar las con-
centraciones de elementos sustitucionales medidas alrededor de los nédulos de grafito,
las que son el producto de la particion de estos elementos durante la etapa de solidifi-
cacion de las FGE. Las concentraciones son tales que estabilizan termodinadmicamente
a la ferrita al alcanzar el sistema la temperatura 7};.

Por otra parte, se ha demostrado que la transformacion ferritica entre los limites
superior e inferior del intercritico eutectoide estable es posible bajo condiciones de PE,
inclusive a temperaturas superiores a T;. Dicho esto, seria razonable pensar en la ferrita
creciendo en el intercritico eutectoide estable, en contra de la extensa evidencia experi-
mental de que esto no ocurre; pues entonces las restricciones deben estar relacionadas
con la cinética de la transformacion, particularmente las altas concentraciones de car-
bono en la austenita en zonas alejadas de la interfaz v/« y con los tiempos necesarios
para la incubacion de esta fase a velocidades précticas.

Por tltimo, se ha justificado la presencia de ferrita creciendo en forma aislada en
la matriz de las FGE de mayor contenido de aleantes (perlitico-ferriticas y perliticas)
como resultado de la alta concentracion de estos elementos en las UZS que empobrece
a la austenita en carbono y permite que se establezca un frente difusivo del intersticial

hacia bulk a través de los bordes de las interfaces v/«



Capitulo 7

Particion de los elementos de aleacion
en la perlita. El rol del Cu en la

estabilizacion de la perlita

7.1. Introduccion

La transformacion perlitica en las FGE ocurre con particion de los elementos de
aleacion entre las laminas de ferrita y cementita a través de la interfaz (o + 6) /7 [12].
Sin embargo, esta particion no ha sido documentada en la bibliografia para las FGE,
ni contemplada en el modelado de la transformacion perlitica, al menos en forma di-
recta [31]. En cambio, la velocidad de crecimiento de la perlita se ha sefialado como
condicionada por el subenfriamiento respecto a la temperatura a la cual este micro-
constituyente puede comenzar su crecimiento (7},), luego de configurarse como una fase
estable a 7.

En este capitulo se procura mostrar, a través de la realizacién de microanalisis
empleando TEM en modo STEM, la particion de aleantes entre las laminas de ferrita

y cementita, con los siguientes objetivos:

1. Corroborar la fehaciente particion entre las dos fases constituyentes de la perlita

en las FGE.
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2. Hallar una relacién entre el porcentaje de aleantes en cada una de las fases y su

potencial efecto en la estabilizacion de la perlita.

Este segundo objetivo se apoya en la presuncion de que el Mn, elemento formador
de carburos, podria estar jugando un rol fundamental en la estabilidad de la cementita,
e indirectamente en la de la perlita.

Como resultado del estudio de la FGE perlitica (0,82wt %Cu nominal), se hallaron
precipitados nanométricos ricos en Cu rodeando las laminas de cementita y dispersos
en la ferrita. Estas estructuras ricas en Cu han sido estudiadas en numerosos trabajos
relativos al acero, sin embargo no se encuentra en la bibliografia mayor informacion
para el caso de las FGE [35].

Razumakov et al. |60] investigaron FGE con contenidos superiores al 3wt %Cu.
Segun los autores, las bajas adiciones de Cu han sido estudiadas con resultados conclu-
yentes: adiciones de alrededor de 1wt % incrementan la fraccion en volumen de grafito,
mientras que contenidos superiores en la adicion -apenas por encima del 1wt %Cu- in-
ducen la formacion de FGE perliticas, con mayores porcentajes de grafito y nédulos
méas grandes. Dicho esto, para los investigadores no hay mas que agregar acerca del
efecto del Cu en bajas proporciones, v es por ello que deciden estudiar FGE con conte-
nidos superiores de Cu, aleadas con 0,5wt %Mn. Como resultado hallaron precipitados
de Cu dispersos en las laminas de ferrita y los relacionaron con el incremento en la
dureza de estas aleaciones: la dureza Brinell aument6 de 217 a 248HB, y la Vickers de
330 a 368HV en una alacion de 3,35wt %Cu frente a otra con un 0,09wt %Cu.

Bataev et al. [35] también reportaron resultados relativos a FGE con un contenido
de 0,5wt %Mn y porcentajes de Cu superiores al 3,2wt %. Los autores generaron cortes
del sistema Fe-C-Cu para una composicion de 3wt %C, empleando un programa de
calculo termodinamico, lo que les permiti6 seguir los cambios de fases en el enfriamiento
desde las temperaturas de fundicién hasta temperatura ambiente.

De aqui se desprende que la formaciéon de precipitados nanométricos no ha sido
reportada para FGE con contenidos menores al 1wt %. De hecho, Silman et al. [61]

declararon de interés solo aquellas FGE con contenidos de Cu superiores a 4,5wt %,
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pues estas composiciones derivan en la segregacion de una fase rica en Cu durante la
solidificacion, la cual se deposita sobre las laminas de cementita, confiriéndole estabi-
lidad.

Con contenidos de Cu menores a 4,5wt %, la aleacion cristaliza sin la formacion de la
fase rica en Cu. Sin embargo, esta puede precipitar de la austenita sobresaturada en Cu
durante el posterior enfriamiento, dando lugar a estructuras perliticas con inclusiones
de diferente geometria (desde globular a un film).

Previamente, Silman et al. [40], determinaron la solubilidad del Cu en los micro-
constituyentes de equilibrio de las FGE -austenita, ferrita y perlita-, derivando varias

conclusiones importantes:

La solubilidad del Cu en la ferrita es de aproximadamente 2wt % a 850°C y menor

al 1wt % a 750°C.

» En la austenita, la solubilidad del Cu es mayor, aproximandose al 2wt % a 850°C.

» En el sistema Fe-FesC-Cu con contenidos de Cu iguales o superiores al 3wt %,
el eutectoide consiste en una mezcla de tres fases: ferrita, cementita y una fase
rica en Cu designada como €, que consiste en una soluciéon solida de Fe en la

estructura FCC del Cu.

= Determinaron la temperatura del eutectoide del sistema Fe-Fe3C-Cu en 726°C, y

la composicion de la perlita como 0,83wt %C y 1,1wt %Cu.

» Calcularon las fracciones de fase en la perlita: 87,17wt % de ferrita, 12,18wt % de

cementita y 0,65wt % de fase e.

Ademés, los autores propusieron un mecanismo de formacion del eutectoide trifa-
sico. Segtn esta propuesta, durante el crecimiento de la cementita, al alcanzarse la
temperatura del eutectoide, segrega el Cu antes disuelto en el volumen de austenita
como resultado de la baja solubilidad de este aleante en esta fase rica en carbono. Por

ello la ferrita se sobresatura en Cu, segregando parte de este elemento y acumulédndolo
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en las interfaces /6 alrededor de las laminas de cementita. Por lo tanto, la ferrita for-
mada en las FGE ricas en Cu consisten en laminas de cementita, un delgado deposito
de la fase € y laminas de ferrita.

Del estudio desarrollado en el presente capitulo, se deriva que la presencia de dichos
precipitados en las FGE perliticas estudiadas, enriquecerian en Mn a la cementita,

estabilizando la perlita y explicando el rol perlitizante del Cu.

7.2. Resultados y discusion

7.2.1. Segregacion del Si, el Mn y el Cu entre las laminas de

ferrita y cementita en la perlita

Entre las muestras de composicion ferritica preparadas, no fue posible hallar una
porcién de perlita que permitiera su estudio. Sin embargo, ello si se logré en el caso
de las muestras perlitico-ferriticas y perliticas. Asi, en la Figura 7.1 se muestran las
microestructuras perliticas registradas para el caso de las muestras de composicion
perlitico-ferritica, mientras que las imagenes de campo claro para el caso de la perlita

en las FGE de alto contenido de Cu, se exponen en la Figura 7.2.

(a) Campo claro (b) Campo oscuro

Figura 7.1: Iméigenes de TEM de las muestras perlitico-ferriticas.
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/

(d)

Figura 7.2: Tmégenes de TEM de campo claro de las muestras perliticas.

En la tabla 7.1 se indican las concentraciones promedio de Si, Mn y Cu medidas
en la ferrita y en la cementita que conforman la microestructura perlitica para ambas

muestras’?.

!'Dado que los picos registrados en el analisis de EDS no fueron muy intensos, los errores en las
concentraciones son considerables y no pueden asegurarse 3 6 4 cifras significativas en los resultados.

2Hubo mediciones en las que la concentracién de Cu fue superior al 10wt %. En estos casos se
considerd que el haz de electrones habia abarcado precipitados de una fase rica en Cu, y, por lo tanto,
la medicién no era representativa del contenido de Cu en la fase ferrita o cementita.
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Perlitico-ferritica Perlitica
Q@ 0 Q 0
Si 2,5 0,8 2,8 0,1
Mn 0,3 1,6 0,9 2,6
Cu 0,2 0,1 0,9 0,1

Tabla 7.1: Concentraciones de Si, Mn y Cu [wt %] medidas en la ferrita y en la cementita
constituyentes de la perlita en las muestras perlitico-ferriticas y perliticas.

De estos resultados, es claro que los elementos de aleaciéon deben haber particionado
entre ambas fases. Siendo la difusion de estos elementos varios 6rdenes de magnitud
menor que la del carbono en la austenita, entonces debe considerarse su segregacion a
través de la interfaz (o + 0)/~y como determinante de la velocidad de transformacion
perlitica, de lo contrario estaria sobrestimandose la velocidad de crecimiento de esta
microestructura. Esta particion serd incorporada al modelado de la transformacion
perlitica en el Capitulo 8.

Siendo el Si y el Cu elementos alfagenos, y el Mn gamageno -particularmente se
trata de un elemento formador de carburos-, es esperable que los dos primeros tiendan
a concentrarse en la ferrita, mientras el segundo lo hara en la cementita.

En razon de los valores presentados en la Tabla 7.1, parece repetirse la evidencia
antes detectada de que un aumento en la cantidad de Cu en la ferrita conlleva un
aumento en la concentracion de Si en esta fase (Seccion 4.2.1). Ademas es notable el
empobrecimiento de Cu en la cementita.

Respecto a las cantidades de Mn halladas, estas son notablemente superiores -tanto
en la ferrita como en la cementita- en el caso de las FGE perliticas. Como concluyeran
Kowaro et al. [41], concentraciones mas altas de Cu en la aleacion, promueven mayores
concentraciones de Mn en la cementita (recordar las composiciones nominales de Cu:
0,31wt % y 0,82wt %, para las aleaciones perlitico-ferritica y perlitica, respectivamente).

Esta evidencia indica que el efecto del Cu seria, efectivamente, el de promover

mayores concentraciones de Mn en la cementita, favoreciendo la estabilidad de la perlita
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en forma indirecta.

Considerando las concentraciones de Mn medidas en las UZS (Seccion 4.2.1) -en la
cual se localiza la estructura perlitica-, en ambas FGE los valores hallados para este
elemento promediaron un 0,6wt %Mn -a pesar de la diferencia del 0,15wt %Mn en las
concentraciones nominales-. Dicho esto, los aumentos locales de este elemento deben
ser consecuencia de aumentos localizados en la concentracion del resto de los elementos
de aleacion. De lo contrario deberian esperarse valores similares de concentracién en
ambas FGE.

La razoén de dicha diferencia en las concentraciones de Mn puede inferirse de la
Figura 7.2: en esta se distinguen pequenas inclusiones en las ldminas de ferrita; se
trata de los precipitados nanométricos de fase € a los que se refirié en la introduccion
de este capitulo. En la Figura 7.3 se muestran otras zonas exploradas en las que estos
precipitados se diferencian mas atn. En este caso, la fase rica en Cu se dispone en
forma de precipitados, distinto de lo reportado por otros autores, quienes hallaron la

fase € como un film alrededor de las laminas de cementita.

(b)

Figura 7.3: Precipitados ricos en Cu hallados en las muestras perliticas.
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Los microanalisis localizados sobre los precipitados variaron en contenido de Cu,
promediando una concentracion del 25wt %Cu. Siendo que el haz de electrones incluye
a la matriz que rodea al precipitado tanto por encima como por debajo de esta, el
valor cuantitativo senalado no representa una mediciéon de la concentracion de Cu en
los precipitados, pero si indica que son ricos en Cu. La formacion de estos precipitados
debe implicar el desplazamiento del Mn, que se acumulara méas marcadamente en la
cementita, en comparacion con la concentracion hallada en la FGE con bajo contenido
nominal de Cu.

En la préxima seccion se analiza en detalle su origen y formaciéon en razon de la

informacion presentada al comenzar este capitulo.

7.2.2. Formacién de los precipitados ricos en Cu en las FGE

perliticas

En las micrografias épticas de las FGE perliticas, no fue posible distinguir la presen-
cia de los precipitados ricos en Cu (Figuras 7.4). Tampoco fue factible en las imagenes
de ES generadas con EPMA (Figuras 7.5). Alli se resuelven las laminas de cementita
y ferrita, de un espaciado interlaminar del orden de 1um, sin que puedan visualizarse
los precipitados de Cu. Ello descarta la posibilidad de que estos precipitados superen
el orden de los nanémetros. Sin dudas, infiriendo el tamano de los precipitados a partir

de la Figura 7.3, no seria posible resolverlos con estas técnicas.

Figura 7.4: Tméagenes opticas de una muestra perlitica. No se distinguen precipitados.
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Figura 7.5: Imagenes de ES de una muestra perlitica. No se distinguen precipitados.

Ademas, de las fracciones de fase indicadas para el eutectoide o + 6 + ¢, el por-
centaje de la fase rica en Cu es minima, por lo que no podria detectarse mediante
microscopia 6ptica o electronica de barrido, pero si utilizando microscopia electronica
de transmision. De la Figura 7.6, es claro que éstos se localizan en distintos sitios en

la perlita3:

= Precipitados contenidos en la fase ferritica, constituyente de la perlita.

» Precipitacion en la interfaz a/6.

3 Algunos precipitados parecen localizarse en las laminas de cementita, sin embargo es més factible
se trate de una superposicion de las laminas de ferrita y cementita, pues los casos detectados fueron
€sCcasos.
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(¢) Campo claro (d) Campo oscuro

Figura 7.6: Precipitados ricos en Cu hallados en las muestra perliticas.

La formacion de precipitados tan finos se explica en razéon de la baja solubilidad del
Cu en la ferrita a temperatura ambiente [40]. En relacion con las aleaciones estudiadas,
para el analisis del comportamiento de este elemento en la transformacion perlitica, han
de considerarse las concentraciones detectadas en la zona de contacto entre la ferrita y

la perlita -cercanas a las UZS-, donde comenzaria el crecimiento de la perlita:

= En el caso de las FGE perlitico-ferriticas, las concentraciones detectadas en las
UZS fueron de alrededor del 0,2wt %Cu, cantidad que no excede la concentracion
de Cu que admite la ferrita a temperatura ambiente [39]. Esto es coherente con

la ausencia de precipitados en estas aleaciones.

= En las FGE perliticas, la concentracion promedio en dichas zonas fue de alrede-
dor del 1,2wt %Cu, correspondiéndole una temperatura de precipitaciéon apenas

superior a 750°C [39]. Esta temperatura es coherente con la de comienzo de
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transformacion perlitica arrojada por TC (Tabla 4.2: T, = 756°C), por lo que el
crecimiento de estos precipitados deberia tener lugar durante la transformacion

perlitica [40].

Ahora, jpor qué distintos contenidos de Cu no han demostrado tener un efecto
sobre la velocidad de crecimiento perlitica [27]? Siendo que altas concentraciones de
este elemento resultan en la formacion de precipitados, su crecimiento deberia interferir
con el avance de la interfaz, es decir, tener un efecto de ’arrastre’ durante su crecimiento.

Asumiendo que la precipitacion de Cu no afecta a la capacidad de este elemento
para difundir a través de la interfaz (« + )/, entonces el tiempo requerido para la

redistribucion del Cu a través de una distancia x, puede estimarse como:

z = (D )% [m] (7.1)

donde x, D y t representan, respectivamente, la distancia de difusion, el tiempo y el
coeficiente de difusion interfacial del Cu a través de la interfaz (o + 0)/~.

La energia de activacion para la difusion interfacial puede estimarse como la mitad
de la energia correspondiente a la difusion intersticial [62], por lo que el coeficiente de
difusion interfacial del Cu puede calcularse considerandose el valor de 252.000J /mol
correspondiente a la energia de activacion para la difusion intersticial del Cu en la

austenita [61]:

Do = 32107 eap(~252,000/2RT) [m?/s] (7.2)

Sin dudas la triple conjuncion entre la cementita, la ferrita y la austenita debe confor-
mar sitios especialmente favorables para la nucleacion de estos precipitados, es por ello
que los mismos se encuentran principalmente ubicados en la interfaz entre la ferrita y la
cementita en la microestructura final. Otros sitios favorables para la nucleacion, serian
los localizados en la interfaz entre la perlita y austenita, dando lugar a los precipitados

dispersos en la fase ferritica.
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De lo anterior, en ambos casos, la distancia de difusiéon del Cu estaria dada por
la mitad del espaciado interlaminar promedio medido (200/2)nm (Ver Figura 7.7 para
ejemplo de medicion con ES en EPMA), por lo que el tiempo para la redistribucion del

Cu puede estimarse en 8,52107 s a la temperatura T, = 756°C.

.2pm  SE  20KVSnA

Figura 7.7: Espaciado interlaminar perlitico medido en una muestras perliticas con EPMA.

La velocidad de crecimiento de la perlita puede aproximarse considerando el tiempo
de transformacion registrado mediante DSC entre el comienzo y el fin de la transfor-
macion perlitica a una velocidad tipica de enfriamiento de 20°C/min, y la distancia
promedio entre nodulos en las FGE perliticas (80um), alcanzandose una velocidad de
avance del frente de transformacion de 1,3210™"m/s aproximadamente. Por lo tanto el
desplazamiento de la interfaz en el tiempo que toma la difusion de Cu serd de menor
que 1A,

Considerando que el tamano de los precipitados es nanométrico, entonces la in-
teraccion entre la interfaz en crecimiento y la precipitacion de la fase rica en Cu, seréd
despreciable, lo que explica que el crecimiento de los precipitados no afecte la velocidad

de transformaciéon perlitica.
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7.3. Conclusiones

En este capitulo se ha mostrado que la transformacion perlitica se desarrolla con
particién de los elementos sustitucionales entre la ferrita y la cementita a través de la
interfaz (a+6)/v. Esta segregacion es de corto alcance y no implica una redistribucion
de los elementos de aleacion entre la austenita y la perlita, sino que este microconsti-
tuyente hereda los perfiles de microsegregacién desarrollados durante la solidificacion
de la aleacion.

La particion de elementos entre las dos fases constituyentes de la perlita, deberia ser
incorporada al modelado del crecimiento de estas aleaciones para dar una descripciéon
més acabada de los fenémenos que tienen lugar en las transformaciones en estado so6lido
de las FGE.

Ademas ha sido posible dar una explicacion del efecto del Cu en la estabizacion de
la perlita. Apoyado termodinamicamente por el Mn, elemento que retarda la transfor-
macion ferritica al deprimir el limite inferior del intercritico eutectoide estable, el Cu se
presenta como un elemento de aleacion capaz de desplazar al Mn de la ferrita, concen-
trandolo en la cementita, estabilizandola y promoviendo, indirectamente, la estabilidad
de este microconstituyente.

Altos contenidos de Cu conllevan, también, la formaciéon de precipitados que des-
plazan ain més al Mn. Los mismos se forman apoyados por la difusion de Cu a través
de la interfaz (a+0) /7, que representa, a la temperatura de transformaciéon, una via de
difusién lo suficientemente rapida como para evitar la interaccién entre la precipitacion
de estas microestructuras ricas en Cu y el de avance de la transformacion.

Sin dudas, la presencia de estos precipitados debe jugar un factor determinante en
las propiedades mecanicas de las FGE con alto contenido de Cu pues deben representar

una barrera para el movimiento de las dislocaciones.






Capitulo 8

Modelado de la transformacion

eutectoide metaestable

8.1. Introduccion

El asumir que el crecimiento de la perlita en las FGE se desarrolla tal y como en
los aceros aleados con Si |27, implica ignorar caracteristicas fundamentales de estas
aleaciones que condicionan la transformacion segin el sistema metaestable. Entre ellas
son de suma importancia las relacionadas con la microestructura heredada luego de la
solidificacion —tamano de grano de la austenita, de las células eutécticas y los perfiles de
concentracion de elementos sustitucionales— y el tamano y distribucion de los nédulos

de grafito.

No se debe perder de vista que en el modelado de la transformacion perlitica en las
FGE se ha ignorado, al menos en forma directa, la particion de Si entre la ferrita y la
cementita a través del frente de transformacion (o + 6)/v. Siempre que se consideren
sistemas ternarios —y de mayor orden—, la particion de los elementos de aleacion entre la
ferrita y la cementita es un factor de suma importancia. Debido a que el coeficiente de
difusion en la interfaz es mucho mayor que el coeficiente de particion en volumen, sera
la difusion en ésta la que generara el camino para la difusion de aleantes permitiendo

su particion |3].

159
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Es evidente que los factores senalados condicionan la capacidad predictiva de cual-
quier modelo de crecimiento de la perlita, y, hasta el momento, no se ha implementado
modelo alguno que los contemple en su totalidad.

El objeto de este capitulo es el de desarrollar un modelo que integre todos estos
factores en la transformacion perlitica de una FGE de composicion ferritica. Para ello
se ha implementado, en un modelo computacional de la solidificacion [63] y de las
transformaciones de fase en estado solido [54, 57| de las FGE, la particion de Si entre la
ferrita y la cementita a través de la interfaz (a+6)/v. El efecto del resto de los elementos
sustitucionales no se considero6, justamente por tratarse de un modelo validable frente
al comportamiento de aleaciones de composicion ferritica, que sélo posee como aleantes
el Mn en bajas proporciones.

El modelo desarrollado fue contrapuesto con los resultados experimentales obteni-
dos y demostr6 una gran capacidad predictiva, logrando acuerdos coherentes en los
resultados arrojados acerca del tamano y la distribucion de los nédulos de perlita, el

espaciado interlaminar y las fracciones finales de perlita.

8.2. Modelado

Este modelo se resolvio en el contexto del método de elementos finitos mediante un
codigo interno ampliamente validado en numerosas aplicaciones de las FGE [54], [57].

En el modelo se asume que la solubilidad del Si en la cementita es nula [29], su-
posicion un tanto cuestionable si se tiene en cuenta lo revelado Al-Salman et al. [28],
segln los cuales la particion de este elemento decrece con la temperatura.

Se asume que la transformacion segin el sistema metaestable se desarrolla en dos
pasos: el primero representado por la nucleacion de los nédulos de perlita y el segundo

por su crecimiento, como se muestra en la Figura 8.1.
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Figura 8.1: Representacion esquematica de la nucleacion y el crecimiento de la transformacion
perlitica en las FGE como se plantean en este modelo. SDA refiere a los brazos de las dendritas
secundarias.

8.2.1. Nucleacion

Basados en observaciones experimentales, algunos autores han concluido que las
colonias de perlita nuclean en las UZS [64], lo que contradice no sblo lo expuesto por
otros investigadores, quienes afirman que la perlita aparece en la interfaz o/, sino lo
expresado en capitulos anteriores acerca de la ferrita creciendo en halo. De hecho, esto
representa una gran limitacion en el modelo; no obstante, a los fines de tratar con una
aleacion de composicion ferritica, seria atn posible hacerlo, ya que la diferencia en la
concentracion de aleantes entre las UZS y las interfaces (o 4 0)/v (o al menos en las
posiciones microscopicas alrededor de las interfaces) es del orden de 0,1wt %Si.

En este modelo se asume que, tan pronto se alcanza T, los nédulos de perlita
nuclean en las UZS. Sin embargo estos pueden crecer sélo por debajo de T),. Por otro
lado, el area disponible para la nucleacion se calcula en base a la cantidad y al diAmetro
de las células eutécticas. Una estimacion de esta area puede obtenerse de las mediciones

efectuadas por Rivera [64].
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Por otro lado, se considerd a la nucleaciéon como continua y descripta por una ley

de nucleacion exponencial del tipo Oldfield [65]:

Ny" = pp (ATy)" (8.1)

La derivada de la Expresion 8.1 con respecto al tiempo, da como resultado la siguiente

Expresion:

N{/P =np, (AT 1T (8.2)

en la cual los puntos sobre las variables representan la derivada temporal, AT, es el
subenfriamiento con respecto a 7)) , n es un coeficiente que toma el valor 2 y p, es
otro coeficiente cuyo valor depende de la composiciéon quimica. En esta oportunidad,
{1, fue fijado en un valor tal que la densidad de las colonias de perlita no superara los
valores de referencia publicados por Sorby y Mehl [66]. 77 fue calculada utilizando la
Expresion 2.21 y corroborada con TC.

Ademas, en esta propuesta, los nodulos de perlita interrumpen su nucleacion cuando
el drea que cubren, la cual es representada por semiesferas, iguala a la correspondiente

a las células eutécticas obtenidas al final de la solidificacién.

8.2.2. Crecimiento de los nédulos de perlita

En el modelo propuesto se considera que la particion de Si entre la ferrita y la
cementita en el frente de transformacion, rige el crecimiento de la perlita. Por lo tanto,
la velocidad de crecimiento, como la propusieran Sharma et al. [30], estara dada por la
siguiente Expresion:

? p

v/ v/0 1

donde R,, representa la velocidad de crecimiento de los ndédulos de perlita, k es el coefi-

ciente de segregacion del Si en la interfaz, Dg;” es el coeficiente de difusion interfacial
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del Si, 0 es el espesor de la interfaz y C2/* — €Y/’ constituye la diferencia entre las

concentraciones de Si bajo condiciones de equilibrio en la austenita en contacto con la
ferrita y en la austenita en contacto con la cementita. C's; denota la cantidad promedio
de Si en la aleacién y S, el espaciado interlaminar, como se esquematizé en la Figura

2.11.

Una vez obtenida la variacion del radio de los nédulos de perlita para un intervalo

de integracion At, el radio del nédulo i en el instante At + ¢, estard dado por:

AtthRpi — tRpi + ARpZ- (84)

donde AR, se calcula por aproximacion incremental de la Expresion 8.4.

Una vez calculado el radio de los nédulos de perlita, el volumen de perlita puede

calcularse segiin la siguiente Expresion:

k
fr=zm ZNIJZ‘/(AIEHRM)S (8.5)
i=1

Wl N

donde k es el nimero de eventos de nucleacion de ndédulos de perlita y pr es el
nimero de noédulos de perlita por unidad de volumen asociados con el i-ésimo evento

de nucleacion.

Una vez que la transformacion austenitica tiene lugar, la fraccion de austenita

deberia calcularse nuevamente mediante la aplicacion de la siguiente ecuacion:

fp:]-_fa_fg_fp (86)

donde k es el nimero de eventos de nucleacion de nédulos de perlita y sz/ es el
niumero de noédulos de perlita por unidad de volumen asociados con el i-ésimo evento

de nucleacion.

Los detalles del calculo de cada una de las fracciones de fase indicadas pueden

consultarse en los trabajos de Carazo et al. [54], [57].
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8.2.3. Validacién experimental del modelo e implementacién en

la transformacién de la aleacién de composicioén ferritica

Para la validacion de los resultados arrojados por este modelo, se emple6 la aleacion
de composicion ferritica, la cual se fundi6 en un molde con una seccién transversal
circular del tipo utilizado para evaluar el carbono equivalente. En la Figura 8.2 se
muestra una seccion longitudinal del plano medio de la probeta, junto con un esquema
del molde y de la termocupla empleada para registrar la velocidad de enfriamiento de
la muestra, la cual rondé los 60°C/min en esta oportunidad. Esta velocidad, si bien
més rapida que las velocidades tipicas de colada, atin brinda el tiempo suficiente para

que las transformaciones sean difusionales.

(a) Perspectiva tridimensional de media seccion (b) Vista frontal del molde con la termocupla y
de la copa el bifilar

35

|
(c) Vista longitudinal de la muestra: se indican

sus dimensiones (en mm) y se numeran las cinco
zonas caracterizadas

Figura 8.2: Molde utilizado en la colada. Adaptado de Carazo et al. [54].

La historia térmica del proceso de enfriamiento se registré en la zona central de

la muestra (zona 5 en la Figura 8.2). Sin embargo, las microestructuras de cada una
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de las zonas indicadas en dicha fueron caracterizadas y todas se consideraron en el
estudio metalurgico de la medicion de las fracciones de perlita. El proceso de colada
fue repetido tres veces y en cada ocasion se registraron los resultados correspondientes.

Respecto a la resoluciéon de las ecuaciones que rigen la transformacion perlitica,
para la asignacién de un valor razonable para el término Cl;, debieron considerarse
los perfiles de microsegregacion de Si heredados desde la solidificacion. En este caso
se tomaron como referencia los valores registrados en las UZS para las aleaciones fe-
rriticas, es decir, alrededor del 2wt %Si. Siendo ésta la concentracion, la informacion
concerniente a la fuerza impulsora para la transformacion (ng/ *— ng/ %) pudo extraerse
directamente del trabajo de Tewari y Sharma [29].

Por otro lado, la temperatura a la cual se espera que dé comienzo la transformacion
perlitica en esta aleacion es de 787°C segun la Expresion 2.22. Esta temperatura se
encuentra cercana al inicio de los experimentos desarrollados por Al-Salman et al. [28|,

por lo que pudieron considerarse directamente los valores registrados por este autor

para los espaciados interlaminares en funcion de la temperatura.

8.3. Resultados y discusién

Las curvas de enfriamiento calculadas y las curvas de velocidad de enfriamiento en
la regién central de la muestra se muestran en las Figuras 8.3a y 8.3b, respectivamente.
Las curvas de enfriamiento calculadas y las curvas de velocidad de enfriamiento coinci-
den cuantitativamente con las correspondientes a los tres experimentos diferentes. En
estas figuras, se puede verificar que la transformacion eutectoide metaestable comienza
aproximadamente al mismo tiempo en una de las pruebas experimentales registradas

(exps) y en la simulacion: 470s.
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Figura 8.3: Comparacion de los resultados experimentales y simulados.

Comparando la regiéon de la transformacion eutectoide con los resultados reportados
en articulos previos [54, 57|, en los que se modeld la reaccion de perlita contemplando
solo la difusion del carbono en el volumen de la austenita y a través de la interfaz, se
puede deducir que los resultados del modelado actual se ajustan los registros experi-
mentales con mayor precision.

En la Figura 8.4a, se muestra la evolucion simulada de la fraccién de volumen de
perlita para cada una de las zonas estudiadas. En este caso, el tiempo para el comienzo
de la transformacion eutectoide metaestable en el nodo 3 es el mas corto, mientras que
la temperatura a la cual comienza la transformacion de austenita a perlita es la més
alta si se compara con los nodos correspondientes a las otras cuatro areas, es decir,
los nodos 1, 2, 4 y 5. Los tltimos presentan fracciones de perlita similares y comienzos
de transformaciéon. De hecho, la diferencia en las fracciones de volumen de perlita es
insignificante para estas cuatro areas.

Por otro lado, las fracciones de ferrita calculadas presentadas en la Figura 8.4b,

muestran un comportamiento inverso en comparacion con las fracciones de perlita.
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Figura 8.4: Fracciones simuladas.

En la Figura 8.5, se representa la densidad de los n6dulos de perlita por unidad de
volumen. Comparando esta tltima figura con la Figura 8.6a, esta claro que la fraccion
de perlita obtenida como la salida del proceso de simulacién no tiene una relacion
directa con la densidad total de los nédulos de perlita. En los nodos 1, 2, 3 y 4 las
densidades de los nddulos son del mismo orden, mientras que en el nodo 5 (area central
de la muestra, junto al termopar), la densidad es considerablemente méas alta. Es claro,
entonces, que la zona con la fraccion de perlita més alta es aquella que tiene el mayor
porcentaje de ndédulos grandes, mientras que aquella que presenta la fraccion de perlita

méas baja corresponde a la zona de menor porcentaje de nédulos de gran tamano.

1e+12 |- -
8e+11 |- -

6e+11 |- -

nodulos/m®

4e+11 - -

2e+11 - -

Figura 8.5: Cantidad simulada de nédulos de perlita por unidad de volumen en cada una de
las cinco regiones.
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A diferencia del trabajo de Carazo et al. [57], donde solo se calculo la fraccion

de grafito en la regiéon central, en este trabajo, las fracciones de grafito se midieron

experimentalmente y se compararon con los resultados calculados para los cinco nodos

(Figura 8.6a). En la Figura 8.6b, las fracciones de ferrita simuladas confirman que se

ajustan a los resultados experimentales en cuatro de las cinco areas. Las fracciones de

ferrita son de vital importancia cuando se simula la transformacion de perlita ya que son

una indicacién de la fraccién de austenita que esta disponible para la transformacion

en perlita.
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Figura 8.6: Comparacion de los resultados experimentales y simulados. Se indican las desvia-
ciones estandar para las mediciones experimentales.

El espaciado interlaminar se trazé en la Figura 8.7 al final de la transformacion.

espaciado interlaminar (m)

14+ 2 O 3 X 4 @ 5 X

2.08-07 fmevvroeeeee e S — R —— - -
[ J
15607 | rommeeeeooreeeee e e -
L0807 | -
L0808 e -
0.0e+00 L - - !
700 705 710 715 720

temperatura (°C)

Figura 8.7: Espaciado interlaminar simulado obtenido al considerar el final de la transformacion
perlitica en cada una de las cinco regiones.
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Finalmente, las fracciones de perlita medidas y calculadas experimentalmente se
correlacionaron en la Figura 8.8. Una vez mas, muestran un buen acuerdo, pero en
el area central. Por otro lado, en cuanto a las fracciones experimentales, la diferencia
entre las fracciones de perlita méaxima y minima fue solo del 15,06 %, mientras que
en el caso de las fracciones simuladas -sin considerar el nodo central- la diferencia
fue del 24 %. De hecho, estas diferencias estan dentro de las desviaciones estandar
esperadas de los resultados experimentales con respecto a su valor medio. Como ejemplo
de las mediciones experimentales desarrolladas, una micrografia de la parte central de
la probeta se expone en la Figura 8.9. Las micrografias obtenidas para el resto de las

zonas estudiadas no mostraron grandes variaciones.

exp simulada me—

[ < T e ———,—Yy—y—N—T—TS——T——s A Bl ..., -
04 | B TFeee e T e e e e e e e e -

03 b+ B N A U 1 -

fraccion de perlita

02 - | .- H i . ..

01 - | .- H i . ..

Figura 8.8: Comparacion de los resultados experimentales y simulados. Se indican las desvia-
ciones estandar para las mediciones experimentales.
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Figura 8.9: Micrografia de la parte central de la probeta.

8.4. Conclusiones

En este capitulo se presentdé un nuevo modelo termo-metalargico para simular la
transformacion eutectoide metaestable en una FGE ferritica -baja concentracion de
elementos de aleacion-. En él, la etapa de solidificacion, asi como el crecimiento del
grafito y la transformacion eutectoide estable, se han acoplado e introducido como
entrada para el modelado de la transformaciéon eutectoide metaestable. Ademas, se ha
asumido la particion de Si entre ferrita y cementita en la interfaz (a + 6)/7.

La capacidad predictiva del modelo se evidencia por la precision entre las fracciones
de perlita experimentales y las simuladas para el caso de la FGE ferritica estudiada en
esta ocasion. Sin embargo, presenta ciertas limitaciones, pues considera una cementita
totalmente empobrecita en Si, lo cual se ha demostrado en el capitulo anterior que no
es cierto, sino que la perlita crece disolviendo distintas cantidades de Si en la cementita.
Ademas, si bien la velocidad de difusion de los elementos de aleacién es mayor que la

de Si, deberia también considerarse la particion de los elementos de aleacion en futuras
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simulaciones. Por tltimo, en aquellas aleaciones de alto contenido de Cu, deberia,

ademas, tenerse en cuenta, la formacion de los precipitados ricos en Cu en la interfaz

(a+0)/7.






Capitulo 9

Conclusiones generales

Los resultados de esta investigacion significan un avance en el estado del arte actual
respecto a como el Cu, el Mn y el Si, operan y condicionan las transformaciones difu-
sivas de la austenita en las FGE. Los conceptos termodinamicos y cinéticos, junto a la
metodologia experimental empleada en los estudios desarrollados, pusieron de mani-
fiesto las limitaciones en la bibliografia de referencia y las consideraciones a contemplar
para describir correctamente las transformaciones en estado sélido de las FGE.

A continuacion se enumeran y describen los principales aportes que se desprendieron

de esta tesis:

1. Lograron vincularse las microsegregaciones heredadas desde la solidificacion y la
transicion local entre los sistemas estable y metaestable. Esto tltimo se refleja
en el cruce entre las temperaturas inferior del intercritico eutectoide estable y la

superior del intercritico eutectoide metaestable.

Aquellos puntos para los cuales T} supera a T, verdn regido su crecimiento por
el sistema metaestable, por lo que, una vez alcanzada la temperatura superior del
intercritico eutectoide metaestable, la nucleacion de perlita podria tener lugar.
Si bien se trata de dos transformaciones de caricter competitivo, la velocidad de
crecimiento de la perlita (difusion en interfaz) supera a la velocidad de crecimiento

de la ferrita (difusion en volumen).
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Conclusiones generales

Altas concentraciones de Cu, en presencia de concentraciones de Mn tipicas,
acentian la concentracion de Si alrededor de los nodulos de grafito, con lo que
la transicion local entre sistemas, tiene lugar a distancias proximas a los nodulos
grafito. Ello condiciona el crecimiento del halo de ferrita y favorece la transfor-
macién perlitica, limitando la extension de los halos de ferrita, y por lo tanto, los
porcentajes de microconstituyentes presentes en la matriz, que impactan direc-

tamente en las propiedades mecanicas de la fundicion.

Se verifico que efectivamente la transformacion ferritica ocurre bajo un modo de
paraequilibrio, descartandose la particion de los aleantes durante su avance y, con
ello, la posibilidad de estudiar esta transformacion en un diagrama de equilibrio
contemplando la composicion nominal de la aleaciéon. En cambio debe estudiarse
en diagramas de PE considerando la composicion punto a punto en la matriz,
resultante de las microsegregaciones. Esto hara variar la fuerza impulsora para
la difusién de carbono hacia los nédulos de grafito a través de la ferrita, la que

mermard en la medida que crece la nueva fase.

Se concluy6 que las microsegregaciones en las primeras zonas en solidificar son
tales que, a la temperatura superior del intercritico eutectoide estable, la ferrita
se encuentra en condiciones termodinamicamente favorables para su nucleacion.
Sin embargo no puede proceder con su crecimiento pues la diferencia de concen-
traciones de carbono entre la interfaz austenita/ferrita y las zonas alejadas de
esta, son tales que no permiten el empobrecimiento en este elemento. Por ello
la ferrita solo puede crecer una vez que la temperatura desciende por debajo del
limite inferior del intercritico eutectoide estable, por difusion de carbono hacia

los nédulos de grafito.

En esta linea, se logro justificar la presencia de ferrita creciendo en forma aislada
en la matriz de las FGE de mayor contenido de aleantes (perlitico-ferriticas y
perliticas). Este crecimiento es el resultado de la alta concentracion de estos

elementos en las UZS que empobrece a la austenita en carbono y permite que se
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establezca un frente difusivo del intersticial hacia bulk.

. Se estudio la particion del Si, Mn y Cu entre las laminas de ferrita y cementita en
la perlita en las muestras as-cast, hallando que estos elementos particionan entre
ambas estructuras y que el Mn se concentra preferencialmente en la cementita,

aumentando su porcentaje mas atin al aumentar el porcentaje de Cu.

Se concluyd que el efecto del Cu como promotor de la perlita, no radica en
su capacidad de deprimir el limite inferior del intercritico eutectoide estable -
el comienzo de la transformacién ferritica-, pues en este sentido la presencia de
Mn tiene mayor impacto sobre la merma de esta temperatura. En resumidas
cuentas, apoyado termodindmicamente por el Mn, el Cu se presenta como un
elemento de aleacion capaz de desplazar al Mn de la ferrita, concentrandolo en la
cementita, estabilizdndola y promoviendo, indirectamente, la estabilidad de este
microconstituyente. En concentraciones tales que las microsegregaciones superan
el 1wt %, precipita como una segunda fase, que desplaza atin mas al Mn hacia la

cementita.

Los precipitados ricos en Cu se forman apoyados por la difusion de este elemento a
través de la interfaz (a+60) /7, que representa, a la temperatura de transformacion,
una via de difusion lo suficientemente rapida como para evitar la interaccion
entre la precipitacion de estas microestructuras ricas en Cu y el de avance de la

transformacion.

. Se model6 la transformacion perlitica de una FGE ferritica, integrando en el
modelo la particion de Si entre la ferrita y la cementita a través de la interfaz
(o 4+ 0) /7, hallando mejores acuerdos con los resultados experimentales frente a

los modelos que s6lo contemplan la difusién de carbono.






Apéndice A

Propiedades mecanicas y

caracterizacion metalografica

A.1. Generalidades

La morfologia de las particulas de grafito es uno de los principales factores que pue-
den afectar y condicionar las propiedades mecéanicas de las fundiciones esferoidales. La
principal ventaja del grafito nodular respecto a las morfologias laminar y vermicular,
es que sus bordes son redondos (en comparacion con los bordes afilados del grafito
laminar principalmente), lo que hace que disminuya la concentracion de tension local
durante la solicitacion en estas aleaciones. Esta reduccion disminuye los valores méxi-
mos de tension que pueden alcanzarse evitando el inicio del agrietamiento y posterior
fisuracion. De aqui que las FGE tengan mayor tenacidad, resistencia a la rotura, a la
deformacion y a la fatiga que las fundiciones de grafito laminar [67].

En Figura A.1 se distingue el efecto de la morfologia del grafito sobre las propiedades

de traccion y fatiga de las fundiciones [68].
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Figura A.1: Influencia de la morfologia del grafito en las propiedades mecénicas de las fundi-
ciones. Adaptado de [67].
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El conteo de nédulos es un factor importante para que las FGE tengan buena
resistencia al impacto, maquinabilidad y capacidad para absorber vibraciones (estas
dos ultimas propiedades se basan en el bajo moédulo de elasticidad del grafito, lo cual
le permite actuar como un lubricante natural y por otro lado deformarse absorbiendo
energia de deformacion elastica -resiliencia-, ambas propiedades estan basadas en los
enlaces secundarios de baja energia que vinculan los planos basales de la estructura
hexagonal compacta que tiene el grafito). Un alto conteo nodular incrementa las tres
propiedades mencionadas.

En general, un aumento en el nimero de noédulos promueve un mayor porcentaje
de ferrita. Por esta razon, a medida que aumenta el conteo nodular, la resistencia a la
traccion y la dureza disminuyen, mientras que la ductilidad aumenta. En general puede
decirse que un bajo conteo nodular disminuye la ductilidad, la resistencia a la traccion

y a la deformacion, y la energia de impacto A.2.
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Figura A.2: Influencia de la nodularidad en las propiedades mecénicas de las FGE. Adaptado
de [67].

Otro factor determinante en las propiedades de las fundiciones, es su estructura
metalica. Dependiendo de los microconstituyentes presentes en la matriz de las FGE,
la ductilidad y la resistencia a la traccion pueden aumentar hasta 18 % y 850MPa,
respectivamente. Como el hierro ductil fundido puede presentar una microestructu-
ra ferritica, ferritico-perlitica, perlitico-ferritica o perlitica, sus propiedades mecénicas
pueden variar ampliamente.

Las FGE ferriticas se caracterizan por poseer:

Alta ductilidad y resistencia al impacto.

Resistencia y dureza relativamente bajas.

Poca resistencia al desgaste.

Conductividad térmica relativamente buena.

Buena maquinabilidad.
Las FGE perliticas se destacan por:

= Moderada a baja ductilidad y resistencia al impacto.

= Alta resistencia a la deformacioén mecéanica.
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s FElevada dureza.

= Buena resistencia al desgaste.

= Buena maquinabilidad.

Las propiedades de los grados ferritico-perliticos o perlitico- ferriticos, que son los
méas utilizados, generalmente se encuentran entre los grados ferriticos y totalmente
perliticos [67].

A modo de ejemplo en la Figura A.3 se muestran las curvas de traccion tipicas de

las FGE ferritica, perlitica y ferritica-perlitica [69).

- 100% P
800+
| 50% Py 50% F
. 000 30% Py 70% F
% 4007 1000/0 F
5 i
200
0 . | | |

0,05 0,1 0,15
Alargamiento [%]

Figura A.3: Influencia de los microconstiuyentes de las FGE en el ensayo de traccion. Adaptado
de [69].

Un aspecto interesante de las FGE es que la adiciéon de pequenas cantidades de
aleantes -como las estudiadas en esta tesis-, logra modificar completamente los micro-
constituyentes presentes y junto con estos, sus propiedades mecénicas, manteniendo

una buena nodularidad.

A continuacion, se presentan los resultados de algunos ensayos y pruebas mecanicas

junto a la caracterizacion metalografica de las FGE estudiadas en este trabajo.
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A.2. Material de partida y extracciéon de las muestras
para los ensayos

Para llevar a cabo este trabajo se emplearon partes de bloques Y de 1"(ver Figura
A.4) con tres composiciones diferentes (cantidades variables de Cu y de Mn). Las
composiciones de cada una de las coladas se indican en la Tabla 3.1 (ver Capitulo
3). Las zonas de extraccion de las muestras para los ensayos mecanicos, de traccion,

dureza, microduerza e impacto, y para los ensayos metalograficos se muestran en la

Figura A.4.
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Figura A.4: Bloques Y donde se indica la codificacién de cada colada, tipo de matriz y de las
zonas de extraccion de las probetas de ensayo mecénico y metalografico.

A.3. Caracterizacion mecanica

Los ensayos y pruebas mecéanicas llevadas a cabo consistieron en ensayos de traccion,
dureza, microdureza e impacto. A continuacion, se describen los principales aspectos

de cada uno de estos y se muestran los resultados obtenidos.
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A.3.1. Ensayo de traccion

El ensayo fue llevado a cabo en el INTI-Cérdoba. La Metodologia Empleada corres-

ponde al procedimiento PE-MET.04.01 de acuerdo a la Norma ASTM E8/E8M-13a.

Las medidas iniciales de las probetas de traccion se indican en la Tabla A.1. En la

Tabla A.1 se muestran los resultados de los ensayos de traccion correspondientes a las

probetas extraidas de los seis bloques.

Muestra | Probeta | Diametro [mm| | Seccién inicial [mm?| | Longitud inicial [mm)]

12 12,54 123,43 60
Bloque 0401

17 12,56 123,82 60

22 12,52 123,15 60
Bloque 0402

27 12,53 123,23 60

32 12,53 123,31 60
Bloque 0403

37 12,54 123,51 60

42 12,54 123,51 60
Bloque 0404

47 12,55 123,66 60

02 12,55 123,66 60
Bloque 0405

57 12,54 123,43 60

62 12,57 124,02 60
Bloque 0406

67 12,57 124,02 60

Tabla A.1: Medidas iniciales de las probetas de traccion (ver codificacion en la Figura A.4).

En las Tablas A.2 a A .4, se indican los resultados de los seis ensayos de traccién. En

las Figuras A.5 a A.7 pueden verse las graficas de tension-deformacion correspondientes.
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Muestra | Probeta | R [MPa] | Ro2 [MPa] | A [%] | Z [%]
447.9 317.1 23,4 29,3
12 3 17 0.7 | 05
2 2 2 2
Bloque 0401
464,1 324,8 20,4 25,8
17 3,1 17 0.7 | 05
2 2 2 2
448.6 317,2 22,1 29,5
22 3 1.7 0,7 0,5
2 2 2 2
Bloque 0402
468.6 3276 | 212 | 24,0
27 3,1 1.7 0,7 0,5
2 2 2 2

Tabla A.2: Resultados de los ensayos de Traccion de las probetas ferriticas. El primer valor es
el medido, el segundo la incertidumbre U95 %, el tercero es el factor de cobertura.
Referencias: R: resistencia; Ry o: limite convencional de fluencia; A: alargamiento porcentual;
Z: reduccion de drea.

Figura A.5: Curvas tensién deformacion correspondientes a las probetas ferriticas.

Tenslon (MPa)
O O

Blogue Y- 0401

Deformacién (mm/mm)

Bloque Y - 0402

Tenslon (MPa

2 s m N W

Deformacién (mm/mm)
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Muestra | Probeta | R [MPa| | Roo [MPa] | A [%] | Z [ %]
587.5 377,1 14,1 14,4
39 3.9 2.0 0.7 | 05
2 2 2 2
Bloque 0403
611,3 389,3 11,8 8,8
37 4 17 0.7 | 06
2 2 2 2
578.1 3783 | 146 | 15,1
42 3,8 2 0,7 0,6
2 2 2 2
Bloque 0404
601,4 387.6 9.7 | 65
47 4 2,1 0,7 0,6
2 2 2 2

Tabla A.3: Resultados de los ensayos de Traccién de las probetas ferritico-perliticas.

Bloque Y - 0403 Bloque Y - 0404

Tenslon (MPa)
Tenslon (MPa)

Deformacion (mm/mm) Deformacion (mm/mm)

Figura A.6: Curvas tension deformacion correspondientes a las probetas perlitico-ferriticas.
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Muestra | Probeta | R [MPa] | Ro2 [MPa] | A [%] | Z [%]
808,9 509,6 5,3 3,6
52 5,3 2,6 0,6 0,6
2 2 2 2
Bloque 0405
812,4 506,9 2,3 3,1
o7 5,4 2,8 0,6 0,6
2 2 2 2
7945 500,4 4.6 3,8
62 5,3 2,6 0,6 0,6
2 2 2 2
Bloque 0406
686,6 503,2 2,8 2,6
67 4,5 2,7 0,6 0,6
2 2 2 2

Tabla A.4: Resultados de los ensayos de Traccién de las probetas perliticas.

Blogue Y - 0405

Figura A.7: Curvas tension-deformacion correspondientes a las probetas perliticas.

A.3.2.

Tenslon (MPa)

Bloque Y - 0406

Deformacion (mm/mm)

Fractura de las probetas de traccién

En la Figura A.8 se muestra una fotografia de algunas de las superficies de la

zona fracturada de las probetas de traccion. Si bien todas presentan una superficie

de fractura cuasi perpendicular a la direcciéon de aplicacion de la fuerza, la estriccion

aparece mas acentuada en las probetas con mayor porcentaje de ferrita.
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(b)

Figura A.8: Superficie de fractura de las probetas de traccion.

En las Figuras A.9 a A.11 se presentan algunos detalles de las superficies fracturadas

obtenidas con una lupa estereoscopica.

(d)

Figura A.9: Superficie de fractura de la probeta 401 ensayada a traccion.
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(a) (b)

(a) (b)

Figura A.11: Superficie de fractura de la probeta 406 ensayada a traccion.

A.3.3. Ensayo de impacto

Aligual que el ensayo de traccion, este ensayo fue llevado a cabo en el INTT-Cérdoba.
La Metodologia Empleada corresponde al procedimiento PE-MET.03.01 redactado se-
gin la Norma ASTM E23-12c.

El equipo empleado fue un péndulo de impacto Charpy marca WOLPERT, modelo
PW 30/15 K-E namero de serie 1968. Este esta equipado con péndulos de 300 y 150J.
El ensayo se realiz6 a una temperatura de 21.64+0.2°C. Se us6 una entalla del tipo A
(forma en V) y el tamafio de las probetas fue el estandar (10x10x55mm). El péndulo
empleado en los ensayos fue el de 150J. En la Tabla A.5 se muestran los resultados

obtenidos.
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Muestra Probeta | Energia absorbida
13 9
Bloque 0401 14 11
15 9
23 7
Bloque 0402 24 10
25 7
33 3
Bloque 0403 34 3
35 3
43 3
Bloque 0404 44 3
45 4
53 2
Bloque 0405 54 3
55 2
63 2
Bloque 0406 64 2
65 2

Tabla A.5: Resultados del ensayo Charpy

A.3.4. Dureza

Las mediciones se efectuaron en el Laboratorio de Materiales dependiente del IMA-
FI-UNSJ segiin la Norma TRAM-IAS U500-105. El durémetro empleado en las medi-
ciones es el DUROAR RCD-150 (ver Figura A.12).
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(a) Equipo (b) Medicién de dureza

Figura A.12: Durémetro DUROAR RCD-150.

Las calibraciones del equipo se llevaron a cabo con placas patrén (con certificado
de calibracién de acuerdo a los procedimientos acreditados en el OAA -Organismo

Argentino de Acreditacion-) cuyas durezas se indican en la Tabla A.6.

Dureza | Placas patrén | Material | Valor

HRB Bronce | 5441
E— Petri
HRC Acero 5441

Tabla A.6: Dureza de los patrones usados en las calibraciones del durémetro en Rockwell B y

C.

Para las coladas 1y 2 (ferritica y perlitico-ferritica) la dureza se determiné en la
escala Rockwell B. Para la colada 3 (perlitica) la dureza se midi6 en la escala Rockwell

C. En la Tabla A.7 se muestran los valores obtenidos en la calibracién del durdémetro.
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Medicion

Escala | Valor | Pesa |kg| | Penetrador
1 2 3

HRC | 64,5+1 150 Diamante | 63,5 | 65,5 | 65

HRB | 58,4+1 100 Bolilla 1/8” | 58,5 | 60 | 59

Tabla A.7: Valores obtenidos en la calibracion del durémetro DUROAR RCD-150.

Con el fin de determinar si existia influencia en las zonas de extraccion de las
probetas para la medicion de la dureza, se ensayaron muestras extraidas de dos zonas:
(i) de la parte calibrada de los bloques Y (indicada en la Figura A.4 entre las zonas i7 e
i2); y (ii) de la parte media de los bloques y de las probetas de traccion. A continuacion
se muestran las probetas junto a los resultados encontrados:

(i) Probetas extraidas de la parte calibrada de los bloques Y

La preparacion de la superficie de medicion se llevo a cabo eliminando los 6xidos e
impurezas superficiales con un cepillo de cerdas de acero; luego se lavé la superficie a
ensayar con agua y detergente y finalmente con alcohol.

En la Figura A.13 se observan dos partes ensayadas; en la misma se ven las im-
prontas y se aprecian las condiciones de la superficie sobre las que se llevaron a cabo

las mediciones. En la Tabla A.8 se muestran los valores obtenidos.

Figura A.13: Partes en condiciones as-cast para determinacién de la dureza.
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Bloque | Unidad | Promedio | DesvStd | Unidad | Promedio

86,69 1,25 170
401

80,57 2,26 149

HRB

86,21 3,52 167
402

88,05 1,47 174

98,61 1,48 235
403

97,91 3,13 223

HB

96,89 2,86 217
404

97,85 1,32 229

22,93 2,57 241
405

22,18 1,89 235

HRC

23,77 1,21 248
406

23,28 1,76 248

Tabla A.8: Valores de dureza en muestras as-cast (sin preparacion metalografica).

(ii) Probetas extraidas de la parte media de los bloques y de las probetas

de traccién.

En este caso la dureza se midi6 sobre muestras incluidas, devastadas y pulidas,

como se expone en la Figura A.14.

(a) Extraidas de las probetas de traccién (b) Extraidas de la parte media de los bloques Y

Figura A.14: Muestras incluidas, devastadas y pulidas para la determinacion de la dureza.



192 Propiedades mecanicas y caracterizaciéon metalografica

Las mediciones en las muestras extraidas de las probetas de traccién corresponden a
zonas alejadas de la inestabilidad plastica. Esto se determiné usando un calibre Vernier
para verificar que el didmetro de la seccién no se encontrara practicamente modificado
con respecto al diAmetro de la probeta estandar.

El estado de las muestras ensayadas garantizé una perfecta planitud y una pre-
paracion de la superficie acorde a lo recomendado en la Norma ASTM E18-97. Los

resultados de este ensayo se indican en las Tablas A.9 y A.10, respectivamente.

Bloque | Parte | Unidad | Promedio | DesvStd | Unidad | Promedio
401 17%* 78,42 11,37 145,41
402 27* 86,28 1,54 169,84
403 37** | HRB 91,99 7,35 194,95
404 42%* 92,92 1,06 HB 199.,6
404 47* 93,08 1,88 205,4
405 52* 20,80 1,92 230

HRC
406 67* 21,5 1,22 234
Resultados de *5 y *10 mediciones

Tabla A.9: Valores de dureza en muestras extraidas de las probetas de traccion.

Bloque | Unidad | Promedio | DesvStd | Unidad | Promedio
401* 83,48 2,35 160,44
402* 85,43 1,77 166,72

HRB
403* 90,51 8,01 187,55
HB
404** 91,04 6,35 190,2
405%* 21,4 1,14 233,44
HRC
406* 21,78 0,78 235,68
Resultados de *5 y *10 mediciones

Tabla A.10: Valores de dureza en muestras extraidas de la parte media de los bloques.



A.3 Caracterizacién mecanica

A.3.5. Microdureza

Todas las mediciones se efectuaron segin la norma ASTM E92-82. El microduré-
metro empleado fue el Shimadzu disponible en el IMA-FI-UNSJ (ver Figura A.15). Las
calibraciones se llevaron a cabo con el Bloque Patron N°739-795 Shimadzu con una

carga de 0,2kgf y un tiempo de aplicacion de la carga 15s (HMV 689-713), los valores

obtenidos se muestran en la Tabla A.11.

Figura A.15: Microdurémetro Shimadzu.

Medicién impronta
Medicion HV Media | Repetitividad | Error
dl | d2 dp
1 22,75 | - - 716,59 13,9
2 22,75 | - - 716,59 13,9
3 226 | - - 726,13 | 714,19 31,09 22,63
4 23,1 | - - 695,04 8,46
5 22,775 | - - 716,59 13,9

En las mediciones en las muestras extraidas de las probetas de traccion, las pesas
empleadas en las mediciones fueron de 0,2 y 0,05kgf (la pesa de 0,05kgf se us6 para
medir la microdureza en la ferrita en la colada 3 y en la perlita en las coladas 1 y 2).

Las pesas de 0,05kgf se emplearon para que la impronta fuese pequena (por el bajo

Tabla A.11: Calibracién del microdurémetro.
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porcentaje del constituyente presente en cada caso). En todos los casos el tiempo de

aplicacion de la carga fue de 15s.

A continuacion, se presentan los valores de microdureza de la ferrita (Tabla A.12)

y de la perlita (Tabla A.13). En ambos casos, los valores presentados corresponden a

cinco mediciones.

Promedio DesvStd
Ntamero | Bloque | Parte
Impronta | HV 20 | Impronta | HV
1 401 17 42,28 208,50 1,93 18,77
2 402 27 44,33 191,37 3,33 29,46
3 403 37 41,68 219,69 4,86 44,08
4 404 42 41,52 215,76 1,41 15,30
5 404 47 41,94 214,27 3,59 32,98
6 405 52 30,95 253,10 11,22 139,68
7 406 67 31,51 98,38 3,59 31,35

Tabla A.12: Microdureza en la ferrita de muestras extraidas de las probetas de traccion.

Promedio DesvStd
Namero | Bloque | Parte
Impronta | HV 20 | Impronta | HV
1 401 17 33,98 324,18 2,20 37,94
2 402 27 36,21 286,12 2,50 39,48
3 403 37 35,98 289,32 2,39 35,13
4 404 42 32,66 348,41 0,94 20,69
5t 404 47 32,65 348,86 1,11 23,07
6 405 52 34,12 319,01 0,80 15,32
7 406 67 16,40 347,74 0,99 41,43

Tabla A.13: Microdureza en la perlita de muestras extraidas de las probetas de traccion.
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A.3.6. Microconstituyentes

En la Tabla A.14 se muestran los valores de las fracciones de microconstituyentes
medidos en las muestras extraidas de las probetas de tracciéon. En todos los casos el
valor reportado y la desviacién estandar asociada corresponde al promedio de cinco
mediciones, con excepcion de la colada 3 en las probetas de la zona media de las zonas
de extraccion ya que no existe variabilidad en las fracciones de los constituyentes como
puede observarse a partir de un examen macroscopico llevado a cabo a simple vista

sobre las imagenes captadas.

Promedio DesvStd
Bloque Parte
Grafito | Ferrita | Perlita | Grafito | Ferrita | Perlita
401 17 12,29 | 76,96 | 10,74 1,9 2,25 3,79
402 27 13,32 | 76,46 | 10,20 0,98 1,96 1,71
403 37 12,16 | 46,52 | 41,30 1,22 4,01 3,07
404 42 12,58 | 55,01 | 32,40 0,87 3,03 3,63
404 47 12,48 | 38,94 | 48,56 2,32 5,94 6,51
405 52 10,60 | 33,57 | 55,82 1,44 3,23 4,55
405 | Parte media 8,7 14,03 | 77,47 1,39 3,37 3,28
406 67 10,39 16,7 72,81 2,8 5,71 5,14

Tabla A.14: Fracciones de microconstituyentes medidos en las muestras extraidas de las pro-
betas de traccion.

A.3.7. Nodularidad

Se consideraron 10 micrografias extraidas de las probetas de traccion, y se midieron
y contabilizaron los n6dulos de grafito detectables haciendo uso del software ImagelJ,
considerando los nédulos con tamanos superiores a 10um -pues particulas de didmetros
menores serfan inclusiones- y excluyendo aquellos ubicados en los bordes de las micro-
grafias. La salida de estas mediciones consistio en el drea y perimetro de cada uno de

los nédulos detectados, ademés del porcentaje de grafito asociado a cada micrografia
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analizada.

Se procesaron estos datos aplicando el analisis de areas de Saltykov, para obtener
la distribucion de nédulos de grafito por unidad de area y unidad de volumen. Seguida-
mente se calculd el diAmetro promedio y la desviacion estidndar asociados a la iltima
distribucion.

Para la determinacion del didametro maximo empleado en la aplicacién del método
de Saltykov, se plantearon dos métodos alternativos: asumiendo una esfera de area
proyectada y una esfera de perimetro equivalente, siendo el primero el utilizado en los
resultados mostrados en este informe, aunque se incluye el valor del didmetro méaxi-
mo, minimo y medio para ambos casos, el cual es independiente del nimero de clases
considerado y sb6lo depende de las mediciones hechas.

Las distribuciones nodulares -similares en todos los casos- se muestran en la Figura

A.16 para las probetas de tracciéon, contemplando quince clases.
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Figura 7: probeta 406-67 - 15 clase
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Figura A.16: Distribuciones de nodularidad contemplando 15 clases.
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