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RESUMEN

LLa norma AISI 30} ecstablece un rango bastante amilio de
composicién, se c¢studid entonces, la influencia del ¢ v Ni sobre lIas
transformaciones artensiticas inducidas por deformacion. El objetivo fue
analizar las limita:iones de la norma para seleccionar aceros sometidos a
condiciones de alto riesgo de fragilizacion por hidrégeno, como asi también
la influencia del hidrégeno en dicha transformacién. Por lo tanto, el
hidrégeno fue introducido en solucién de manera que no se produzca

transformacién por carga catédica sino por la laminaci6én posterior.

Se determind por Difraccion de Rayos-X la concentraciéon en volumen
de las fases prescntes, el estado de su estructura cristalina y la ~nergia
de falla de apilamiento en muestras laminadas a las tcmperaturas: 77K,
206K, y 288K. Se compard el resultado de Energia de Falla de Apithamiento
obtenido por Ravos-X con ¢! obtenido por Microscopin Electrénica de

Transmision.

Se encontrd que a bajas deformaciones, la disminucion del contenido
de € inhibe la formacién de ' v favorece la formacién de la martensita
€ estable, convirtiendo 2l ncero en més susceptible a la lragilizacicn. Esto
¢S una consecuencia que ¢l . soluto intersticial, tiene mayor influencia
sobre la energia de falla de apilamiento que el Ni. Un aumerto del
contenido de Ni favorece In estabilidad del acero a altas deformacic nes en

cunnto a la transformacion martensitica total.

Ademas se observd que la secuencia de transformacion varfs con el

auvmento  de  deformacion:  a bajas  deformaciones se  produc 'n las

transformacioncs y-e y y-°a', lIn fase € se inestabiliza con la defo'r macion

convirtiéndose en una verdadera fase intermedia (y-~e~a’). esta se :uencia

se halla retardadas por la disminucion del contenido de .

Fue determinada un» divminucion promedio del 37% en la Enc rgia de
Falla  de Apilamicnto del accero ALSI 304 por efecto de 18 1 pm de
hidrogeno., La intyoduccion de esta cantidad de hidrégeno en solu “i6n no

produce transformacion martensitica por carga catdédica. favorcce sin



embargo, la transiormacién a € por deformacién e inhibe la forma-ién de
a’. Es importante notar que la fase € formada es de caracteristira muy
estable y no transforma a o’ cuando se aumenta la deformacion, ni t\mpoco
durante el envejecimicnto, a diferencia de lo que ocurre cuando la
transformacién a € se produce por carga catdédica. También a diferencia
de lo que ocurre en este caso, la responsable de la fragilizaciin por
hidrégeno es la misma fase € por su menor nimero de sistemas de
deslizamiento.



INTRODUCCION

En los aceros inoxidables austeniticos la fase estable es la y de
estructura fcc. Cuando son mantenidos cierto tiempo a temperaturas sub-
cero, 6 cuando son deformados a temperatura ambiente 6 mcnores

transforman martensiticamente a las fases € (hcp) y o’(bcc).

Brooks et alI mostraron mediante Microscopia Electrénica de Alto
Voltaje que una falla de apilamiento es un embrién de fase martensitica
hcp. En consecuencia, la Enerpia de Falla de Apilamiento es el parametro
gue gobierna la transformacién a €, siendo ésta Lanto mas probable en la

medida que la energia de falla sea mas baja.

Son muy numerosos los trabajos que desde hace mas de 25 aiios han
abordado el tema de las transformaciones martensiticas en 1ceros
inoxidahles austeniticos de distinto tipo. Tal profusién de trabajos
sec debe n una doble causa: el interés basico en estudiar las
transformaciones en funcion de  diferentes  parémetros, crmo la

, o 4,55
cnergia de falla de apilamiento. composicion, elc.z‘]" H

Voa la
necesid:ad tecnoldogica de un mayvor conocimiento  sobre la relacidn
entie concentracion de fla:—s martenfticas (e y «a)’ y las propicdades
1,8,910

mecinicas de estos aceros

Ikn  particular, Jos aceros AlS! 304 han recibido un alto grado
de atencién debideo a sus multiples 11sos en tuberias v dilerentes
componentes sujelos a estados de tensinones en medios corrosivos. (Como
cjemplo concreto s puede citar la fragilizacion por hidrégeno, oriinada
en caiierias por Jas que ctrcula sulfhidrico a temperatura, Fn este caso,
ol matervial se hally sometido o tensiones estructurales v residual s del
proceso de fabricecion, como asi también sufre ciclados térmicos °n las
detenciones por mantenimiento. Fn la Tesis de l,icenciatura"! fue
encontrado que el hidréreno produce una  significativa concenti wcién
de martensita en bajas deformaciones a temperatura ambiente.

For otro lado, cuando se¢ carga catodicamente con  hidrégeno, en



condiciones tales que el gradiente de concentracién de hidroreno es
grande en un espesor pequefio, las microtensiones generadas lambién

. P . . . 2
provocan la transformacién martensitica del acero inoxidable austenitlcol .

13, relacionan la fragilizacién de estos aceros con la

Algunos autores
formacién de las fases martensiticas € y o, es decir que las fases
martensiticas no serfan solo el producto de la deformacién que acompaiia

la fractura sino las responsables de la fragilizacién.

La existencia de dos fases martensfticas como producto
de transformacién induce a la pregunta de cual fase se forma primero y

que aleantes favorecen la formacién de una u otra fase.

Como la norma AISI 304 establece un rango bastante amplio de
concentraciones (18-21%Cr,8-11%Ni, max0.08%C) y existian algunos

antecedentes sobre la influencia de los aleantes sustitucionaless’ls’16

sobre la transformacién y-e cn otros aceros, se decidi6 estudiar las

transformaciones martensiticas en tres aceros 304 de dilerente
composicion, sujetos a deformacién. También se estudi6é la influencia del
hidrégeno en solucién sobre la transformacion martensitica a distintas
temperaturas. FEl hidrégeno fue introducido de manera que no se

produzca transformacién por carga, sino por la laminacion posterior.

El propésito del trabajo fue analizar las limitaciones de 1 norma
para seleccionar aceros sometidos a condiciones de alto riesgo de
fragilizacion por hidrégeno, asi como también las causas dc¢ dicha

[ragilizacion.

Para cumplir con este objetivo se determiné por Difraccion de
Rayos-X la concentracion en 1olumen de las fases presentes, el estado de
su estructura cristalina y la ¢nergia de falla de apilamiento. Ademas como
complemento de la técnica anterior, por Microscopia Electrénica de
Transmisién se identificaron los sitios de nucleacién de las martensitas,
el estado de dislocaciones y 'ambién, la energia de falla de apilamiento,
resultado que se comparé con el obtenido por rayos-X. Se determind
cuantitativamente la disminucion de la cnergfa de falla de apilamiento por

el hidrégeno, v se estudié su relacién con la fragilizacion por hidrégeno



y la transformacion martensitica.

l.os fundamentos teéricos, el procedimiento experimental, la
melo lologia empleada para las determinaciones cuantitativas, y los
resultados obtenidos sc¢ encuentran expuestos en siete capitulos, un

apén.licc y una secciéon dedicadia a las conclusiones.

El CAPITULO T incluye la presentacion del s:stema Fe-Cr-Ni, los
conc ptos basicos de la transformacion de la austenit.e mediante ¢l fallado
a4 € « a la martcasita «'. Se define también ¢l concepto de energia de falla
de ap-tlamiento y su influencia sobre los modos de desl.zamiento. Por ultiino

se doscriben los mecanismos de interaccién del hidrégeno con la austenita.

-En el CAPITULO Il se detalla ¢} proccedimiento para la claboracion
de l.s alcaciones en el laboratorio. Se discute la afluencia sobre las
tran formaciones martensiticas de las condiciones exp :rimentales de carga
caléuica, para la introduccion dco hidrégeno dentro del metal. se analiza
cl fendmeno de la influencia de la geometria del dispositivo de carga sobre
la repetitividad de los resultades.  Se estudian las condiciones de carga
en caanto al ticmpo y densidad de coririente de manera de introducir
hidrcgeno  sin generar  las  microtensiones  responsables de la
tran: formacion martensitica por la carga catédica piopiamente dicha. Se
detalla también, el procedimiento seguido para la laminacién y la obtencién
de limaduras. También se describen los proccedimientos seguidos mediante
las 1écnicas de Difraccién de Rayos-X y Microscopia FElectronica de

Transmisién para el andlisis del matervial transformado.

-lL.a metodologia utilizada para la determinacién cuantitativa de las
fases presentes y de su pardmetro de red es descripta en el CAPITULO
II1.

-El CAPITULO 1V contiene una revisién completa de los métodos para
detcominar la Energia de Falla de Apilamiento mediante Microscopia
Elecriénica de Transmision y Difracciébn de Ra:os-X. lIncluyen la

form ilacion teorica y el procedimiento experimental utilizado.

Los resultados  se exponen en los CAPITULOS V y VI



-La transfoermacion ma: tensitica dentro de la norma AISE 304 se
estudia en el CAPITULO V. S discute la influencia de los aleantes sobre
la concentracion de las fases martensiticas, el pardmetre de red d-- la fase
€, la enerpia de (alla le apil:imiento ¥ los sitios de nucleacion. “e sacan
conclusionces sobie Ja secuencia de transformacién y la estabilidad de la

fase € relacionandolo con la fragilidad del acero.

-En el CAPITULO VI se estudia la influencia del hidrégeno sobre
la concentracién de las fases martensiticas y la secuencia de
transformacién. Se estudia ademas la dependencia de la energia de falla
con la temperatura. Se realiza una correlacién entre los valores de energfa
de falla por microscopia electrénica de transmisién y los de Rayos-X. Se
determina cuantitativamente ke disminucion de dicha energia por ef-cto del

hidrégeno. Se analizan las causas de la fragilizacion por hidrégeno.



CAPITULO 1
Sistema Fe-Cr-Ni
Transformacion de la austenita metaestable

Interaccion d21 Hl con la austenita



1.1 SISTEMA_Fe-Cr-Ni

Algunos elementos extienden ¢l lazo y en el diagrama Fe-C, por
ejemplo el Ni y el Mn. Cuando se agrega una cantidad suficiente de
aleantes es posible preservar la estructura fcc de la austenita. ya sea
en condiciones estables o metaestables. El efecto del Cr, cuando es
agregado solo en un acero al carbono, es cerrar el lazo y, <s decir,
favorece la formacién de ferrita. Sin embargo, cuando el Cr es agiegado a
un acero que contiene Ni, retarda la cinética de translormaciin y-ea

asi es posible retener la austenita a temperalura ambiente.

Un diagrama ternario del sistemna Fe-Cr-Ni, justo debajo de la
temperatura soOlidus es mostrado en la Fig. I-l”, esta temperatura se
encuentra entre los 1673K a 1723K (1400 a 1450°C). La serie AlSI 300 de
aceros  inoxidables austeniticos (16 a 20 Cr; 6 a 12 Ni) caer'a en  cl
interior  del campo @ +y o bien inmediatamente fucra de 21, Debe
tenerse en cucnta qne el diagrama de la Fig. I-1 es una

aproximaciéon que no tom: en cuenta los otros aleantes.

l.os aceros inoxidabl:s austeniticos son recocidos entre 1282V, vy 1393K
(1008 y 1120°C). Los diagiramas de fases de equilibrio en este rango (e

I v Pugh—Nisbctm sc muestran

temperaturas de acucrdo  con Bain-Aborn
en la Fig. 1-2. lLos diarramas dificren por varias razones, entre
ellas, la temperatura. purcza de alecaciones y técnicas exper 'mentales.
Estos diagramas <on, =in cmbargo, muy similares en la regién de interd.
(singulo inferior ivquicrdo). | as aleaciones conleniendo entre 16-0% 'ty
n-12% Ni. ahora caen claivamente en el intevior del campo .
variaciones especificas en la seric ALSI 300, tales como altos contenidos
de Cr (tipo 309) o agregado de Si (tipo 302 B), Mo (tipo 3l6, 317), Ti
(tipo 321) 6 Nb (tipo 34y Tlavorecen la formacion de ferrita. La
reduccion del cortenido de € (304L , 316L y 317L), tambi¢n ha'e que la

formacion de ferrita sea mds probable.



Fe 10 20 30 40 50 60 70 80 90 NI
NIQUEL, X

Fig. I-1: Sistema Fe-Cr-Ni, justo debajo de la temperatura solidus”.

/\ %
LA
A

Fe 10 20 3Q 40 50 60 70 80 90 Ni
NIQUEL, X
(o)

Fe 10 20 30 40 50 60 70 80 90 NI
NIQUEL, %
(b)

Fig.I-2: Sistema Fe-Cr-Ni, desde 900 a 1300°C (1173 a 1573K).

(a) Fases en el rﬁngo de temperaturas para maximo Y.
900 a 1300°C".

(b) Fases a 1100°C18.




De las Fig. I-1 y I-2 se desprrende que el limite del campo y se
desplaza hacia altos coentenidos de  ¢'r cuando el contenido de Ni crece.
Cuando elementos tales como ¢l Si, Mo, I't 6 Nb son agregados, el contenido
de Ni normalmente croece para compensar la tendencia o la formacion de
ferrita. Los aceros de Dbajo contenido de € tienden a tener mdas Ni por la

misma razoén.

La Fig. I-3 muestra las fases presentes en materiales recocidos y

templados a temperatura ambiente”m.

A diferencia de los diagramas
ternarios previos, la Fig. I-3 no presenta fases en equilibrio. La
austenita retenida después del enfriamiento a temperatura ambiente se
halla en condicién metaestable v es susceptible de transformar ya sea por

trabajado mecdnico o por enfriamiento a bajas temperaturas.

l.os rangos de cstabilidad de la austenita presentada en los dos
diagramas difieren. Las aleaciones comerciales conteniendo entre
16-20% de Cr y 6-12% dc Ni normalmente permanecen austeniticas a
temperatura ambiente, consistente con la Fig. I-2 (a). El diagrama mas
reciente de la Fig. I-3 (b) muestra transformaciones en tales aleaciones.
I'ste altimo diagrama lue construido a partir de un trabajo

donde se utilizaron aleaciones muy puras de bajo contenido de C.

[.2 TRANSFORMACION DI LA AUSTENITA METAESTABLE

Como se mostrd a partit de la Fig. [-3, muchos de los aceros
inoxidables austeniticos presentan propiedades de metaestabilidad.
Cuando una austrnita s enfrinda o deformada puede fallar o sufrir
nna transformacion 1 martensita bcet, también pvede darse una

combinacion de estos dos procesos,

[.2.a Fallas de apilamiento
En una estructura [cc los planos {111} son capas conipactas

v la estructura en 3} dimensiones se genera por apilamiento de estas

capas. Hay tres lugares denominados A. B y C para los 4tomos de cada capa.

10



Al austenita metaestable
Ag austenita inestable

F = ferrita desde austenita
F: =

0 ferrita delta (de alta

temperatura)
M = estructura martensitica
acicular
C = carburo
P = perlita
Flps 10 15 20 25 30 35 40 45 50
NIQUEL, %
(a)
50
o = ferrita formada por
transformacién masiva y-o
M = martensita tipo aguja
M, = martensita tipo placa
ME = martensita hcp
: ~"_§u;M"P Y = austen%ta inestable
B¢ 5 %, 15 20 23 50 35 Go ds by Vi © dustenits estable
NIQUEL, %

(b)

Fig.I-3: Sistema Fe-Cr-Ni a temperatura ambiente.

(a) Fases después de un enfriamiento rdpido desde
teﬂperaturas de méximo y (para una aleacién con 0.1% de
€)'

(b) Estructura templada desde 1100°C (1373}\’)”.
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l.a  sccuencia ABCAB¢ produce el apilamiento de la estructura fcc,

mientras que la secuencia ABAB produce una estructura hep (Fig. [-4).

s frecuente encontrar alteraciones en las secuencias  de
apilamiento. que dan origen a defectos extendidos sobre los planos

compactos, denominados fallas de apilamiento.

En la estructura fcc puede quedar removida una capa entera de
la secuencia ...ABCA.CABC... dando origen a una falla que se denomina de
tipo intrinseco. Este tipo de defecto puede producirse por deformacién
o por la condensacién de vacancias existentes en el material. De la misma
manera puede introducirse una capa adicional entre dos capas vecinas

...ABC\BB\DABC... v la falla se denomina de tipo extrinseco.

Uin  deslizamiento  sobre un plano (111) en la direccién compacta
[1,0,-1} deberia llevar los d4tomos de un sito B a otro sito B (Fig. 1-4)
mediante el desplazamiento b = (a/2)[1.0,-1] que es la mitad de la diagonal
de la cara de una celda cidbica. Sin embargo, este deslizamiento no se
produce en una deformacion plastica, sino que resulta energélicamente
més favorable un desplazamiento en zig-zag definido por los vectores
dislocaciones parciales de Shockley

bl = (a/6)11,1.-2] ¥ b2 = (a/6)[2,-1,-1],
tales que

b = bl + I)2 (Fig., 1-5).

Entonces durante cl deslizamiento un atomo situado en l& posicidon
B primero pasa a la posicion C mediante e! desplazam’ento bl'
l.a capa B ha pasado a ser una capa ( y la capa inmediatamente superior,
que era . debido al  mismo desplazamiento bI ha pasado a ser una capa
A. S¢ genera entonces una secuencia hcep (Fig. 1-6b). Cuando la
propagacién de dislocacionces parciales ‘le Shockley, perpendicularmente al
plano de  (111) s=e produce cada dos planos se genera una fase hcp

(Fig. I-6c).

Si la falla de apilamiento fe originada por Jla supresion de
una capa compacta, por ejemplo del tipo B, como se ha mencionado al

principio, entonces segiin Ia Fig. I-5, ¢l vector de Burger que Dbordea la



Fig. I-4: Esquema del plano compacto (111) de una estructura fcc. Los
vectores bl y b, son los que desplazan un 4tomo de un intersticio B a
uno de tipo C, y de un C a un B, respectivamente.
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Fig.I-5: (a) Apilamiento compacto de 4tomos de una estructura fcc.

(b) Si una parte (2) del cristal desliza respecto de un plano
compacto en un vector bl’ se origina una falla de apilamiento intrinseca.

(c) Si a su vez una parte (3) se desplaza en un vector b,,

desaparece la falla, pero entre (1) y (3) se crea una dislocaciéon de borde
perfecta.
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falia ¢s de la forma  b=(a/3)l 11) que tampoco ¢s un  ector de
traslacion de la red. La dislocacién también es parcirl v se 11 denomina
de tipo Frank (Fig. I-6d). Cuando a propagacion de las di lociiones

parciales se efectda en cida plano se »rigina una macla (Fig. [-ce2).

De manera general, una dislocicién parcial siempre constituye el
limite de wuna falla de apilamiento. Si la dislocacién es de¢ tipo
Shockley, su vector de Burger e¢std contenido en el plano del
tipo {111} de la falla, y la dislocacién, que puede ser de borde, hélice
o mixta, es moévil o deslizable. Por el contrario, una dislocacién del tipo
Frank no puede deslizar nunca en sv propio plano, puesto que el vector
de Burger es siempre perpendicular al. plano de falla, y la
dislocacion es de borde pura. Pero wuna falla de apilamiento limitada
por una dislocacion de Frank solc puede tener su origen en la

condensacion de vacancias o intersticiiles.

Una dislocacion pucde cnlonces bajar su cnergia, por (lisociacion
en dos dislocaciones parciales separadas por una [alla de aoilamiento.
Como los Alomos a ambos lados de la lalla no estdn en las posiciones
que ocuparian en la r1ed perfecta poseen una energia de superficic que
generalmente  es pequeina comparada  con  la de un limite de grano
ordinario. Esta cnergia superficial pror unidad de drea, que <s llamada
cnergia de falla de arpilamiento v, aumenta con Ila distancia entre
dislocaciones parciales. La separacion entre dislocaciones parciales
representa  un cquilibrieo entre la en~rgia repulsiva de las dilociciones
v la cnergia de 12 superficie de falla. En melales con anisotropi:: eldstica,
In separacién dc¢  equilibrio 9, estd dada en unidades de 0 por la
e):pr(:::i(inm

p120

Q-= ° (1)

“N

Sy

donde a es el pardmetro de red:

i cs el médulo de ~orte del material;

Qo es una cantidad que depende de la anisotropia e'astica del
material v el carédcter dec¢ las dislocaciones “m. Si se dcusprecia el

cartcter de las dislocacicnes extendidas, es Qo=1/12, y se ««btirne la

13
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Fig. I-6: Apilamientos.
(a) Secuencia normal de la red fcc.
(b) Falla de apilamiento intrinseca (embrién de fase
hcp, secuencia AB).
(c) Generacién de la fase hcp.
(d) Falla de apilamiento extrinseca (embrién de macla).
(e) Generacién de una macla.
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II”. Pero. Qo puede variar significatvamente

cypresion derivada por Cotlre
cuando se consideran la anisotropia y la orientacion cristalogral ca de la
linea de Jla dislocacion v su vector de Burger asociado. Adema  cuando
hay una interacciéon adicional de dislocaciones extendidas schre dos
planos {111} que se intersecan, el valor Qo también serd fectado.

N y Jossang y col.22 analizaron varias configuraciones n»osibles.

B

Teuténico

La energia de falla de apilamiento es una constante intrinseca
del material que permite determinar la cantidad de dislocaciones que se
hallan disociadas en parciales y en consecuencia, afectando la movilidad de
las dislocaciones. Por ello, en los metales fcc, la energia de falla de
apilamiento es una medida de la ocurrencia del deslizamiento cruzado y el
trepado de dislocaciones, factores dominantes en el endurerimiento
por trabajado y en el comportamiento al creep. La energia de (alla
de apilamiento afecta susceptiblemente las fisuras que se produacen por

corrosion bajo tension.

En particular, en los aceros inoxidables austeniticos que nc¢s ocupan
es importante considerar la influencia de Jla energia de falla de ajilamiento
sobre la fragilizacion por hidrégeno. J.K.Tien y col.24 propusieron un
modelo cinético de transporte de hidrégeno. como atmésferas d-- Cottrell
sobre dislocaciones, a una vclocidad muy superior a la difusién ¢n la red,
hacia zonas de iniciacicn de fractura dictil como inclusiones ¥y mi-roporos.
En materiales con baja cnergia de falla de apilamiento predomina el
movimiento coplanar de las dislocaciones v esto conduce a su aj tlamiento
cn  obstacwos. En la region de apilamiento de dislocaciones |a
concenlracion de hidrégeno  es alla v esto conduce a | posible
formacion de microlisuras o htecos llenos con hidrogeno molecular Por eso,

baja energia de falla de apilamiento conduce a una gran fragilizadcion.

l.as aleaciones de Foe-Cr-Ni  tienen respecto a olras ¢ leaciones
baja energja de falla de api'lamiento. Eslta cnergia es una funcién
complicada de [In composicion quimica de 1a aleacion y en e’ caso de
los aceros inoxidables austeniticos se encuentra dentro de' rango
10-100 m.l/mz. Todavia no se ha encontrado un método satisfactorio para
cstimar la energia de falla de apilamiento a partir de la composiciin. Neff

y col.l“ presentaron la correlecién mostrada en la Fig. [-7. Por «tro lado,



S0

ZONA de BAJA
— ENERGIA de FALLA
de APILAKIENTO

Fig. I-7: Correlacién de la energia de falla de apila{Piento con la
composicién de la aleacién en el sistema ternario Fe-Cr-Ni".
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d26 publicaron una revision de datos de encrgfa > falla de

Schramm v Ree
apilamiento obtenidos para aleaciones de Fe-Cr-Ni, scgun sc mestra en
la Tabla t-1. Una regresion lineal en cuatro variables usande s datos
de esta tabla les permitio trazar la recta mostrada en la Fig. I- 3. Los

mismos autores también realizaron independientemente una detcrniinacién
de energia de falla de apilamiento en ocho aceros inoxidables austeniticos
comerciales, obteniendo los resultados mostrados en la Tabla I-2. Estos
resultados estidn en algunos casos en desacuerdo con los datos de la Fig.
I-8. Por ejemplo, el Cr es mostrado en un caso como responsable del
crecimiento y en el otro como responsable del decrecimiento de la energia
de falla de apilamiento. EIl efecto del Ni disminuyendo la energia de falla ha
sido el mds consistente. l.os conflictos en todos estos estudios vrovienen
de las diferencias en las técnicas experimentales. En gen :ral, se
usaron medidas de microscopia electrénica de transmisiéon, y también la
técnica de difraccién de rayos—-X. utilizando el ancho de linea y

el desplazamiento del pico de difraccion.

[.2.b Transformacién _martensjtica
5¢ puede definir una transformacién martensitica como aque'la que da
cuwplimiento a dos postulados bésicos:
[) La transformmacion ocurre sin cambio de la composic on. Estlo
indica que un Atomo individuol no se mueve mids que una distanci atémica.
2) La transformacion es acompaiada por un cambio cristalografico
correspondiente a una deformacién que deja al menos una interfase
sin  rotacion ni distorsidon. A este plano invariante de deforma :16n se lo

Hama plano de habito.

I.a tianslormacion martensitica de los aceros iioxidables
ansteniticos ha sido un tema muy estudiado. kEs sabido desde ha:e mucho
tiempn que la austenita (y) de estructura fce. transforma a la nartensita
(') de estructura bct a temperatura ambiente ¢ menores. CHmo se ve
a partir de la Fig. 1-3(b) existen difcrentes tipos de martensite y se los

clasifica de acuerdo ccen su morfologia y su origen 27’23‘29‘30'“’]2’”.

Una caracteristica notable de las aleaciones de Fe-Cr-Ni es la

1y



Tabla I-1: Energia

clf falla de apilamiento de aleaciones

Fe-Cr-Ni".
BNERGIA de ]
FALLA de Composicién, N
Referencia APILAM[ENTO e
(mJ/a®) Cr Ni C N
Whelan ¢t al. 15-20) 18-20 H-11 <0.04 (AIST 301)
Whelan 30 18-20 8-11 <0.08 (AIST 304)
Swann 14 17.9 7.1 0.06 0.11
16 17.6 7.9 0.06 0.01
30 14.1 12.4 .02 012
36 17.6 127 0.02 0.001
44 178 17.8 0.03 0.001
Breedis’ 29.2 19.3 11.2
40.7 17.3 11.0
AN 16.0 12,1
706.1 13.0 1-1.2
94.0 10.4 16.2
Douglass et al. 2841 18.74 9.43 0.07 (AIST 30D
58 20 20 0.013
131 20 40 0.012 0.0006
Dulieu and Nutting ~50 85 11.84 0.05
23-28 183 10.28 0.079 0.02
2832 22 9.87 0.079
23-28 18 9.87
20)-25 16 0O.57
30 18 H Probablemente
>46G 22.0 34.0 0.014 AIST 300)
Silcock ct al. 53 15.3 15.9 0.02
64 15.8 23.0 0.007 0.006
18 15.9 15.8 0.017 0.004
70.2 15.4 21.7 0.011 0.007
Clement et al. 19 16.6 9.5 0.028
Thomas and Henry }
and Thomas 53 17.8 14.1 0.01
Vingsbre ~8 18 13 0.02
Fawley et al. 23 20 10 0.006 0.005
32 20 15 0.018 0.003
10 20 20 0.015 0.006
38 20 25 0.009 0.006
34 20 30 0.011 0.006
53 10 20 0.012 0.0
40 15 20 0.019 0.005
15 25 20 0.022 0.005
57 30 20 0.036 0).005
23 20 10 0.012 0).0-4-1
34 20 15 0.010 0.035
38 20 20 0.018 0.051
38 20) 25 0.009 0.033
34 20 30 0.010 0.029
48 10 20 0.012 0.013
44 15 20 0.012 0.011
47 1 20 0.017 0017
473 20 20 0.027 ).003
47 20 30 0.051) 0.010



Tabla I-2: El'glergia de falla de apilamiento de varias aleaciones austeniticas

comerciales®™.

Aleacién N Cr
AlSI 304L 8.24 18.31
AISI 305 11.85 18.02
AlS1 3108 18.8 247
AlS1 316 13.01 §17.15
21-6G-9 (meh DI 7.11 21.00
21-6-9 (melt 2) 1 6. 20,30
22-13-54 12.34 21.57
Hadfield 4.1

1.64
1.73
1.10
H.75
9.5%
5.17
15.7

NMn

0.82

Composicién, X

Mo

0.02
0.10
0.44
2.09
0.03

2.20

Si

0.010

0.13

0.022
0.027
0ol

0.007

0.002
0.005
0.008
04003
0012
0.004
0.017

0.0183

ENERGIA DE EALLA
N DE APILAMIENTO

18
34
94
74
65
n
6
21

.
ENERGIA DE FALLA DE APILAMIENTO (nJ/nz)-SJOG.Z(XNi)&0.7(!Cr)03-2(8Mn)09.2\(‘“0)

(mJ/m2)



aparicion de la fase € de estructura hcep. Como esta  fase es  no-
magnética y es dificil observarla por microscopia  optira. su
identificacién requiere técnicas de difraccion (de ravos-X, de cleclrones
0 neutrones). La formacion de la martensita € depende de la terperatura

y la composicién del acero, lo cual es mostrado en la Fig.1-9.

Los aceros de baja energia de falla de apilamiento (inestables)
transforman desde y(fcc) a la martensita € (hcp). Esta transformacién se
produce por fallado cada dos planos compactos. Sin embargo, como ya se
mencion6, y puede también transformar a a’(bct) que no corresponde

simplemente al fallado sobre planos compactos.

[.2.c Efecto de los_elementos de aleacién

Una de las formas de representar el efecto de los elementos de
aleacién sobre la estructura bésica del acero inoxidable es el
diagrama de Schaeffer“, que luego fue corregido por De Longlj con la
incorporacidon del efecto del hidrégeno. Ambos diagramas son mnmostrados
en la Fig. I-10, donde se muestran los limites composicionales a lemperatura
ambiente de la austenita, ferrita y martensila en términos del Cr v Ni

equivalentes.

1.3 INTERACCION DEL HIDROGENO CON LA AUSTENITA

1.3.a Solubilidad

El hidrogeno forma solucion sélida intersticial con el hierro y con el

l.a fraccion atédmica de hidrégeno disuelto en la red, en equi'ibrio con

cl hidrogeno gaseoso a presion P (en aLm=105Pa). es generalmente baja y, a

W,

una temperatura dada es
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COMPOSICION EQUIVALENTE
C: 139 +2.2(%ND ~1.2(%Cr) = 13(751)
d: [3242.4(%Ni) - 1.3(%Cr) =1.3(%Mn)]

COMPOSICION EQUIVALENTE
a: [4+1.8(%NI)-0.2(%Cr)+415(%C))
b: (34 +1.4(%Ni)-1.0(%Cr)-76(%N))

Fig.I-8: Regresién lineal a partir de los resultados de la Tabla 1—126.

Izq: Fe-Ni-Cr-C y Fe-Ni-Cr-N
Der: Fe-Ni-Cr-Si y Fe-Ni-Cr-Mn

Aleaciones con martensita €

Temperatura ambiente
30 & 77K (-196°C)
/3 e ) o Deformada a 77K

[ ]
leaciones sin martensila e

Transformacién
parcial o
completa
Fe 10 20 30 40
NIQUEL, X

temperatura ambiente
77K

deformada a 77K

Fig.I-9: Influerbcfia de la temperatura y la deformacién en la formaciéon de

la martensita €.
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Niquel equivalente = 9% Ni +30 x % C + 0,5 x % Mn

Niquel equivalente = %Ni + 30 x %C + 30 x %N + 0,5 x %Mn
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Fig. I-10: Diagrama de Shaeffler

(]
-

Cromoequivalente = %Cr + %Mo + 1,5 x %Si + 0.5 x %Nb
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C, = 0.00185 Jﬁexp(-i‘-;g) (2)

A altas presiones (mayores que 2x107Pa=200 atm), que es el caso d la carga

f37

catddica, P es reemplazada por la fugazidad . De la expresion anterior se

deduce que el calor constante de solucién es Hs=28600 J/mol.

8, gue en los cristales fcc y hcp,

Existen evidencias experimentales’
el hidrégeno ocupa el intersticio octaédrico y en los bcc, el tetraédrico. El
radio atémico del hidrégeno varia dentro de un amplio rango, desde 0.025nm
hasta 0.054 nm®. Luego. si tenemos en cuenta los tamaios de sitios
intersticiales, el hidrégeno reside en un sitio intersticial mayor cue el que
ocupa considerado como una csfera rigida, esto es debido probablemente a

fuerzas de repulsién de orig:n cudntico.

El gran tamafio intersticial de la red fcc comparado con el de la red
bees es el responsable de quce la austenila pueda disolver mas hidrogeno que
la ferrita. Entonces, la solubilidad del hidrégeno en la austenita es mucho
mayor que en la ferrita, ¥ aunque la difusividad en y es muchc miis baja
que cn «, la permeacion de hidrégeno. siendo proporcional al producto de
la solubilidad por la difusividad, es comparable en las Jdos fases

especialmente a oltas temperasturas.

L.3.h Absorcion_de _hidrozeno por carga_catodica

I.aabsorcion de hidrégeno por carga catodica comprende las
sipuicntes etapas:
1) ‘transporte y adsorcién de protones cn la
supcrficie del cdtodo.
2) Descarga vy formacion de un dtomo adsorhido.
3) Combinacion de datomos adyvaccentes [o-mando n
molécula (hidrégeno naciente),
4) Absorcion de atomos adsorbidos.

l.as ctapas J) vy 4) evidentemente compiten. l.os factores que contiolan la



reaccion de absorcion de hidrdégeno son:

1V Potencial del metal (corriente de caren eatodica).
Se ha encontrado experimentalmente que la corriente de permw-acin de
hidrégeno en régimen cstacionario es proporcional a la raiz cuadrada de Ia

corriente ce carga, es decir

eyl (3)

2) Composicibn. A menor PH, mayor entrada de

hidrégeno.
3) Temperatura. La absorcién se incrementa con la

temperatura.

1.3.c Difusién

Si asumimos que la concentracién de hidrégeno adsorbido en la
superficie del cdtodo depende de la composiciéon del electrolito, la densidad
de corriente y temperatura, fijando éstas la entrada del hidrogeno esté

gobernada por la ecuacion de difusién

<€ b &c (4)
or ax2
con
Q
D =D exp[-—% 5
expl RT] (5)

Tomando como condiciones de contorno:

C=C, para x=0,r>0 (6)

C =0 para x>0.=0 (7)

la solucion es

Para cl acero austenitico AISI 304 es
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C(X>0,y) = Ca [l 'ed(W)] = Co eﬁ(W); con w =—-—£—— (8)
2Dt

2
D, =047 22
seg

Kcal
=129 —
Q mol

A temperatura ambiente (298K) se tiene que

D - 1.88x10-10 ™’
seg

y en ebullicién (373K) es

2
D = 1.3x10° -
seg

Considerando una region del espacio limitada por dos superficies
planas paralelas separadas por una distancia d, con concentraciones
superf{iciales C, en ambas caras. la solucién total se puede escribir, en
primera aproximacion, como superposicion de las contribuciones debidas a
cada cara (siempre que cada solucién decaiga con cierta rapidez),

es decir

erﬁ:[w(‘—;)]d (9)

Entonces, llamando Q al contenido total de hidrégeno por unidad de



superficie lateral tenemos

Q) = [ Caxiydx = [T C, erfel—2-) (10)
.’;) fo ’f 2m

e integrando

1
Qo =4C, |2t - ks? (11)
"

y la concentracién media resulta

_Qw _4C, | Dt (12)

que aumenta con la raiz cuadrada del tiempo. Si nos interesa una region

cuya concentracion sea superior a un valor dado de C’. su ancho x

satisfacera

C!=C, erfel——) (13)
2/Dt

De donde. despreciando el segundo término del desarrollo se sigu»

() x=K't?

1.3.d Interaccién_del hidrégeno con las dislocaciones

E.Pardo40 mediante vn estudio fractografico detallado, obsz2rvo una
brusca transicidon en el modo de fractura por encima de cierta concentraciéon
critica de hidrégeno. Utilizando fotografias de microscopia electrénica de

barrvido, midi6 el espesor de una zona fragil y calculdé el argumento en
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funcion del error =-—~ v de alli hallé la concentracion critice

C,=C,(5:2)107 (15)
donde
Ry
C, = (0.77:0.06) -2 (16)
Ry
es, la concentracion en superficie para una corriente de IOOmA/cmz. con lo
que
3 Mm
Cr=(412)10' — (17)
Ry

Cuando es introducida en e] material esta concentracién de hidrdégeno, éste
cambia bruscamente sus propiedades mecanicas.

u de que en el curso de |la

LExisten evidencias ecxperimentales
deformacion plastica de modo de transporte de hidrégeno. es mucho més
rdpido que el debido a la difusién de la red, y se lleva a cabo en forma de
nubes de Cottrell arrastradas por las dislocaciones, modificando asi el

gradiente de concentracion.

Teniendo en cuenta este proceso E.Pardo calculé la concentracion

critica de fragilizaciéon Cr que resulta

3 Py
Cf =(1.3610.54)10° — (18)
Y
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CAPITULO II

Procedimiento experimental.



II.1 MATERIAL EMPLEADO

Para estudiar la inlluencia de los solutos en la transformacicén
martensitica se utilizaron tres aleaciones fundidas y trabajadas
termomecénicamente en el laboratorio, cuyas composiciones estan dentro e

lo especificado por la norma AISI para el tipo 304.

Fue necesaria su preparacién en el laboratorio para poder realizar un
estudio sistemdtico de la variacién de composicién, de forma que los
contenidos de Cr y Ni fueran controlados y el contenido de impurezas

resulte el mismo en todas las aleaciones.

Un andlisis quimico de las aleaciones mencionadas se encuentra en la
Tabla II-1.

II.1.a Preparacién_de las aleaciones _en el laboratorio

Se partié de una aleacion comercial de acero inoxidable austenitico y
que, junto con las cantidades necesarias de Cr y Ni fue fundida en un
horno de induccién bajo atmé=fera inerte. Se obtuvieron por ello aleaciones
purificadas de bajo tenor de inclusiones (Fig. II-1). El Cr y Ni utilizados
para variar la composicioin del acero base, son obtenidos comercialmente

mediante métodos electroliticos.

En la Tabla 1I-2 sc muestra el andlisis quimico del acero inoxidable
austenitico base vy en la Tabla 1I-3 ¢! andlisis de impurezas del Cr y Ni

utilizado.

Se fundié c¢n un crisol de alimina. El crisol se prepara con 6xido de
Al con el agregado de 6x'do de Si y 6xido de Fe. Se coldo a 1773K (1500°C)
en un molde de grafito pi-'tado con 6xido de circonio. Se obtuvieron lingotes
rectangulares de 2cm x 6cn X 10cm, que pesaban aproximadamente 1000g. Los

Oxidos superficiales y restos del molde fueron eliminados por fresado.

La solidificacién de los lingotes de acero inoxidable tiene tendencia a
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Tabla II-1: Composicién quimica (en porcentaje en peso) de
aleaciones estudiadas dentro de la norma AI1SI 304.

las

Alloy (o] Cr Ni Mn Mo si P S N () Fe
1 0.06 18.3 8.3 1.2 0.2 0.4 0.02 <0.005 | <0.0S5 <0.02 | bal
II 0.06 18.2 10.2 1.3 0.2 0.4 0,02 <0.005 | <0.035 <0.02 | bal
111 0.04 18.2 9.0 1.2 0.2 0.4 0.02 <0.005 | <0.0S <0.02 | bal

Alloy = Aleacién
bal = balance

Tabla 11-2:

Composicién quimica (en porcentaje en peso) del

acero inoxidable austenfitico base.
Alloy c cr Ni Mn Mo si P s N 0 Fe
base 0.04 17.4 | 8.6 1.2 0.2 0.4 0.0s | 0.02 | 0.07 0.03 | bal

Tabla I1I1-3:

Andlisis de impurezas del Cr y Ni utilizados.

Impureza Cr Ni
Al 0.0005-0.002 {0.0005-0.002
Si <0.0002 D <0.0002 D
Co <0.02 ND 0.05-0.2
Ni 0.005 <0.002 ND
Fe 0.5 0.02-0.05
Mn 0.0002 <0.0002 D
Cu <0.0005 D 0.02
Ag <0.0005 D <0.0005 ND
Pb <0.005 D <0.005 ND
Zn <0.05 ND <0.05 D
p ND ND

D = detectado
ND = no detectado
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(a) Acero inoxidable austenitico 304L comercial

(b) Aleacion I (18%Cr-8%Ni)

Fig. 1I-1: (a) y (b) Micrografia de inclusiones (100X)
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una cristalizaciér grosera y muy segregada, que no puede mejorase por
tratamiento térmi:o, sino unicamente por una transformacion meccanica en
caliente (forja o laminacién). Para esta transformacién se stguid el

“. Los lingotes pueden

procedimiento recomendado por Colombier y Hochmann
tomarse frios, pero el recalentamiento debe ser lento hasta 1123K (850°C),
de manera de obtener una temperatura uniforme sobre toda la masa de
metal. Esto es necesario debido a la baja conductividad del acero inoxidable.
Por encima de 1123K, el calentamiento debe ser rédpido, para evitar el

crecimiento del grano.

Teniendo en cuenta la prdctica recomendada, el lingote fue introducido
en un horno de atmésfera controlada a 573K (300°C), cerca de la puerta. Se
lo fue llevando lentamente hacia el interior, a la vez que se elevaba la
temperatura del horno: a los 20 minutos estaba a 923K (650°C) y 40 minutos
més tarde estaba a 1123K (850°C). Se dejé el lingote 25 minutos mids a esta
temperatura. Luezo se lo pasé a otro horno que estaba a 1473K (1200°C) y

se lo dej6 25 minutos a esta temperatura.

Se laminé =n caliente hasta alcanzar 3 mm en pasadas de pequeiia

reduccién, sobre todo al comienzo hasta una reducciéon del 25%.

Luego se procedié al cepillado y decapado quimico con el siguiente
reactivo: IFH 10%, N;H 10%., y 11,0 80%. Posteriormente se laminé e¢n {rio hasta

2 mm y luego se hizo otro decapado con el mismo reactivo.

La chapa asfi obtenida estaba lista para el recocido a 1323K (1050°C)
en atméOsfera de Argén y templada en aire o agua. En los aceros de bajo
contenido de cartono alcanza con templar al aire para evitar la precipitaciéon
de carburos de (r en borde de grano. Si bien los tiempos recomendados
para cl recocido ‘le ac:ros comerciales es de 30 minutos, para la pureza de
las aleaciones obtenidas. un recocido durante 30 minutos provocé un
excesivo crecimicnto del grano. Este material recocido fue laminado

nuevamente hasta 0.8 min ¥y recocido a 1323K pero, durante 1 minuto.

I1.1.b Preparacion de las probetas
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A partir de la chapa obtenida sc¢ cortaron probetas rectangulares de
20 mm x I8 mm. Para tener superficies perfectamente planas y asi evitar
distorsiones en los picos de difraccién que no fueran dchidos a la
delormacioén posterior introducida, las probetas fueron sometidas a un pulido
mecédnico con papel de carburo de silicio hasta granulometria 600, seguido
por un pulido con pasta de diamante de lpum de tamafio de particula. Por
dltimo se realiz6 un pulido electrogquimico con Butil-Cellosolve y &cido

perclérico al 10%, en un bafio refrigerado durante 7 minutos a 30 V.

La microestructura resultante del tratamiento de recocido se revel6
mediante un atagque quimico con oxédlico de la superficie pulida. En la Fig II-
2 se muestra dicha microestructura compardndola con la de un acero

inoxidable austenitico 304L comercial.

II.1.c Medida del tamaiio de grano

Mediante el procedimiento de comparacién segun lo indica la norma
ASTM E 112-81, seccién 7 se midi6 el tamafio de grano de las aleaciones. Fl
tamafio promedio obtenido fue de 20 um, lo cual garantiza una buena

estadistica en el empleo de la técnica de difraccién de rayos-X.

11.2 SECUENCIA_EXPERIMI-NTAL

lLas probetas recocidas y pulidas fueron sometidas a la secuencia

experimental que se muestra esquemdticamente en la Fig. 11-3.

11.2.a Introduccién_de hidrégeno

Se adopté el método de la carga catddica para la introduccién de

hidrégeno en el metal.
La carga catdédica sc recaliza en una celda electrolitica sumergida en

un baifio de aceite termostatizado. Se utiliz6 un 4nodo de Platino y como
electrolito una soluciébn 1 N de Na(OH), con 250 mg/l de AsO,Na;, como
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(a) Acero inoxidable austenitico 304l comercial

Fig. 11-2: (a) y (b) Microestructura resultante después del tratamiento de
recocido (250X).
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Aleacion |
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2
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DlF{?éA‘CClON *concentraclon de fases
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Fig. IT-3: " Esquema de Ia secuencia experimenlal.
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catalizador.

Debido a la baja difusividad del hidrégeno c¢n la austeniti, para
introducir hidrégeno en el interior del material en tiempos razonailes, se
debe cargar a la maxima temperatura posible. Dado que se utiliza una
solucién como electrolito, la mdxima temperatura posible a presion atmosférica
es 373 K.

I1.2.a.i) Repetitividad

Es necesario que la cantidad de hidrégeno introducido sea siempre la
misma, para ello se realizaron experiencias de repetitividad. La cantidad de
hidrégeno cargado se cuantificé en forma indirecta a través de su efecto
sobre la transformacién martensitica después de la deformacién. En estas
experiencias se utilizaron iguales condiciones de carga que un trabajo

4 donde, la densidad de corriente fue 100 mA/cm2 y el tiempo de

anterior
carga de 4 horas, manteniéndose la solucidén electrolitica en ebullicién.
Inmediatamente después de la carga se laminé hasta un 10% de reduccién a

una lemperatura de 77K.

Como resultado de estas pruebas se comprobé que es necesario utilizar
electrolito recién preparado en cada carga. por otro lado se notd que
utilizando un &nodo tradicional tipo espiral no se lograba repetitividad en
la concentraciéon de fases obtenidas, dado que variaba la cantidad de
hidrégeno introducida debida a la diferente posicion del anodo respecto de
la probeta. Para subsanar esto, se disefi6 un montaje fijo del d4nodo y la
probeta (Fig. I1-4) que permite mantener en todas las cargas Ja misma
distancia entre ambos. Se notd ademéds, que aun manteniendo lo misma
densidad de corriente, si se variaba el tamafio de la probeta, la cantidad de
hidrégeno introducido no era la misma. Dada esta inhomogeneidad en el
nimero de lineas de campo por unidad de 4rea, inherente a la geom¢« tria de
los electrodos, para asegurar la repetitividad fue necesario mantener el
mismo tamafio de probeta, cuyas dimensiones se ajustaron al milimetro. De
esta forma se logré una repetitividad en los resultados de la concentracién

de las fases presentes después de la carga y laminacién del orden del 2%.
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L.2.a.ii)influencis _de las - condicivigs_ de

carga  catodica  sobre la

translormacion martensitica.

Es sabido que cuando se carga catéodicamente con hidrégeno un acero
inoxidable austenitico 304, en condiciones tales que, los gradientes de
concentracién son grandes en un espesor pequeilo, se generan
microtensiones que producen la transformacién martensitica de esta aleacién

”'”. Dado que nos interesa la influencia del hidrégeno como

metaestable
soluto sobre dicha transformacién pero producida por deformacién del acero
inoxidable, resulta necesaria la puesta a punto de las condiciones de carga
catédica que permitan introducir gran cantidad de hidr6geno pero a la vez

no haya transformacién por carga.

Si se mantienen constante la composicién del electrolito y la densidad
de corriente, se fija el valor de la concentracién de hidrégeno sobre la
superficie de la muestra (Seccién 1.3.c), entonces el contenido total de
hidrégeno depende solamente de la raiz del tiempo de carga.

Sc observi que para una densidad dJde corriente de 100 mA/cmz, la
concentracién dc¢ € es practicainente constante dentro de una franja de
error del 3%, p:ra tiempos de carga mayores a | hora (Fig. 1I-5). Esto
concuerda con ¢! hecho que, a partir de una hora de carga a 373K, la
concentraciéon de hidrégeno es superior a la critica de transformacic')n” en

los 10 um de espesor analizados por la radiacién de Co-Ko.

Se disminuyd progresivamente la densidad de corriente manteniendo
constante el tiempo de carga. Con c¢l objeto de eliminar condiciones de
borde, se duplico el tiempo necesario para hidrogenar la capa irradiada.
Como sec muesira en la Fig. I1I-6, por debajo de 15 m/\/cm2 no hay
transformaciéon martensitica. Debe notiarse que este valor es muy sensible a

la geometria.

Dado que el contenido total de hidrégeno aumenta con la raiz cuvadrada
del tiempo, se aumentd el tiempo de carga a 4, 8 y 24 horas, manteniendo
la corriente en 15 mA/cmz. Como en ninguno de estos tiempos se produjo

transformacién martensitica. se decidi6 utilizar al ancho integral como una



CONCENTRACION (fase €) — TIEMPO
J=100mA/cm2, T=373K

Concentraciéon (%)
100

90 -

80 -

60 -

0 N I 1 1 I I l |
0 0.5 1 1.5 2 2.9 3 3.9 4

Tiempo de carga (Horas)

fase€

DRX inmediatamente dp. de la carga

J

Fig. 1I-5: Concentracién de fase € en funcién dil tiempo de carga catédica,
para una densidad de corriente de 100 mA/cm”.
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medida de la cantidad de hidrégeno introducido, lo cual se <—ncrentra
justificado por el hecho que las microtensiones generadas por ¢l era‘diente

de concentraciéon contribuyen al ensanchamicnto del pico de diftreccion.

En la Fig. 1I-7, se muestra el gréflico de (B cos()/l)l vs (sen B/A)2
para los distintos tiempos de carga. Se observa en este gr:ifico una

dispersién que no se debe a fallas de apilamiento (ver Seccién 1V.2.b) sino

que est4d dentro de los errores ( = 10'6). Si se hace pasar una recta,

teniendo en cuenta estas franjas de error, se obtiene que el tamafio de
dominio, dado por la inversa de la ordenada al origen es similar para todos
los tiempos. La microdeformacion, dada por la pendiente, es minima para un
tiempo de carga de 4 horas, pero, como la cantidad de hidrégeno introducida

es baja, un tiempo de carga de 24 es el mas apropiado.

Resumiendo, de los estudios realizados se deriva que una densidad de
corriente de 15 mA/cm2 y un tiempo de carga de 24 horas, permiten
introducir hidrégeno es solucién sin producir transformacion martensitica,
ni fallas de apilamiento con una microdeformaciéon despreciable. Estos valores

son muy sensibles a la geometria de la celda de carga.

Para inducir las transformaciones martensiticas y asi e«tudiar la
influencia del Ni, C ¥ en particular. del H sobre ellas, se deformaron
probetas de distinta composicién mediante laminacién, hasta diferentes

porcentajes de reduccién (2, 3, 5, 10, 15, 20 y 30%).

Il efecto de la temperatura se investigd realizando las laminaciones a
temperatura de nitrégeno liquido (77K), a temperatura ambiente (288K) y a
una tcmperatura intermedia (206K). Las probetas fueron mantenidas a esta
temperatura hasta ser extraidas para su laminacién, cuidando (ue entre
pasada y pasada por los rodillos de laminacién, el tiempo en que e¢stuvieran
sometidas a la temperatura ambiente fuera minimo y siempre el mismo. Se
realizaron pasadas iguales de pequefia reduccién, para minimizar la elevacién

de temperatura por deformaciéon. La temperatura se¢ controlé por medio de
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Fig. II-7: Microdeformacion y tamafio de dominio para distinto.i tiempos de
carga catddica, para una densidad de corriente de 15 mA/cm”
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una termocupla de Cromel-Alumel a la que se adoso un convertido' a «rados
Centigrados marci Siemens. Se determiné que la elevacién de teaperatura

en una pasada de laminacién es de 4°C.

11.2.c Preparacién de limaduras

Con el objeto de comparar nuestros resultados de Energia dc Falla de
Apilamiento mediante difraccién de Rayos-X para muestras masivas, con los

26, se prepararon también limaduras

citados en la literatura para limaduras
a 77K y 288K. Para tener el material de referencia sin defectos necesario en
el calculo de la Energia de Falla de Apilamiento, una parte de las limaduras
fue recocida a 1403K (1130°C) en una atmésfera de Argén durantz 3 horas
y templadas en aire hasta 683K (410°C), para evitar la formacién de
carburos; se mantuvo a esta temperatura durante 12 horas. ya que
enfriamientos méAs bruscos producian microtensiones en las limaduras como

lo evidenciaban las distorsiones en los picos de difraccion.

II.3 DIFRACCION DE RAYOS-X

l.as muestras recocidas, hidrogenadas y laminadas fueron :nalizadas
por Difraccién de Ravos-X inediante un difractémetro horizontal marca

Philips.

El difractometro es un dispositivo disefiado especialmente paira analizar
la distribucién de intensidades difractadas en funcién del dngulo de
difusién.

En difraccion por reflexién, solamente se tiene informacién de una
delgada capa supcrficial, por ello es de especial importancia la e'eccidén de

la longitud de onda de los rayos-X. La intensidad L de los rayos difractados

por la capa superficial de espesor t es igual a“

1 -
=l-exp[_2_"l_t

i 19
1, sen0 (19)
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donde I, es la intensidad de los rayos difractados por una mu-stia de
espesor infinito, p es el coeficiente de absorcién lineal del matcerial que
depende de la longitud de onda y 8 es el 4ngulo de Bragg. El espesor. ty 950
que representa ¢l espesor del cual provienen el 95% de los rayos
difractados, puede ser calculado a partir de la ecuacién anterior para varios
picos de difracci6én y radiaciones. Para el pico austenitico {111}, 4o €S
igual a 2.6um y 6.2 um para las radiaciones de CuKa y CoKa,
respectivamente. Se utilizé radiacién de Co (lxa= 0.17902 nm) cuvando se
evaludé la concentracién en volumen de las fases, pues si bien la radiacién
de Cu (lm = 0.15918 nm) es la mas apropiada dado que permite analizar
picos a mds alto dngulo, esta radiacién produce fluorescencia en el Fe lo
cual disminuye la penetracién, esto se evidencia en el canto de absorcién
que presenta el coeficiente de absorcidon lineal del Fe para la longitud de
onda del Cu. No obstante para la determinacién del pardmetro de red fue
necesario utilizar radiacién de Cu para poder contar con picos a més alto

adngulo, de manera de realizar una extrapolacién con menor error.

[.a obtencién del diagrama de difraccién se efectué mediante un
barrido automético del d4ngulo de difusién registrando graficamente la seiial

de intensidad dada por el médulo integrador. Se utilizo una velozidad de

barrido de %grado/minuto . Se midi6é para cada reflexién {hkl} del diagrama

de difraccién la intensidad integrada, la altura midxima y la posicion del
maximo.

lLa medida de la Energia de falla de apilamiento exige una
determinacién precisa de la posicién del maximo del pico. Por ello. fue

necesario realizar un conteo paso a paso alrededor del mwiximo

A20 =02 grados

predeterminado en el barrido automdtico, en intervalos de

utilizando la estrat=gia de cuentas fijas, registrando el tiempo para ob'ener
una dada intensidad. De esta forma, como e} error estadistico dc contaje
depende del numero de cuentas (error relativo = N'Uz), se conoce y se
mantiene constante el error. La determinacién del maximo se efoctud
ajustando una parédbola por tres puntos medidos alrededor del maximo, cuyas

intensidades no difieran entre si mas de un 15%‘5. El valor de (28). del
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maximo se calcula entonces

(,-1)A20

=20 + (20)
m ° 2[21,-{, +1)]

20

donde el significado de los términos se muestra en la Fig. 11-8.

I1.4 MICROSCOPIA ELECTRONICA DE TRANSMISION

Luego de las experiencias de Difraccién de Rayos-X, se cortaron por
electroerosion discos de 3 mm de didmetro x 0.2 mm de espesor. Mediante
una unidad de "doble jet" de electropulido, se llev6 el espesor a valores
menores a 1 um (espesor méximo para el cual se tienen electrones
transmitidos). Se utiliz6é un voltaje de 40.5 V, una corriente de 100 mA, una
temperatura de 15°C y un reactivo de 90% Acético, 5% perclérico y 5%
Butilcellosolve. E} agregado de Butilcellosolve tiene la finalidad de eliminar

el ataque selectivo sobre las bandas de deformacién.

Las laminas asi preparadas fueron observadas por un microscopio
electrénico de transmisiébn marca Philips modelo EM300, que permite ser

operado a un voltaje maximo de aceleracién de 100KV.

Se obtuvieron numerosas micrografias electrénicas de transmisién de
campo claro, representativas de la microestructura y estado de dislocaciones
de las tres aleaciones. Para permitir la identificacién cristalogréifica de
maclas, fallas de apilamiento y fases martensiticas se obtuvieron patrones de
difraccién de areas selectas. Se lograron micrografias de campo oscuro para

identificar los sitios de nucleacién de las martensitas.

Para la determinacién de la Energia de Falla de Apilamiento se
obtuvieron imadgenes de nodos extendidos a las magnificaciones de 32900X y
58400X, efectudndose una amplificacién secundaria en la copia positiva de 6X
y 5X, de forma de obtcner una precisién de O0.lmm en la imagen final, que
corresponde a 1nm aproximadamente en la muestra. Como las imdgenes del
ancho de la dislocacién son del orden de 6 nm y la resolucién de las ldminas

delgadas de 200 nm de espesor es mayor o igual a 2 nm, esta prccisién en
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CAPITULO 1II1
Determinacion cuantitativa de las fases presentes

Determinacion del pardmetro de red



La Difraccion de Rayos-X permite determinar la concentracion en
volumen de las fases que componen una muestra policristalina sin
modificar la composicién quimica de las mismas. Es inmediato que en el
diagrama de difraccién de una mezcla de Tfases cristalinas, la relacién
de las intensidades de los respectivos componentes depende de la
relacién de sus concentraciones. El método utilizado en este trabajo para
determinar la concentracién en volumen de las fases martensfticas es el

llamado "método de comparacién directa"".

III.1.a Método de comparacién directa

En general. la altura de una linea de difraccién no es la cantidad
més representaliva de la intensidad de la misma. Diversos factores
estructurales de la muestra (tamafio de grano, tensiones residuales,
textura, etc.) pueden dar lugar a una disminucién del pico y a un
ensanchamiento simultdneo del mismo. Por esta razén es la intensidad
integrada (4rea comprendida bajo la linea) la cantidad que se debe medir al
comparar dos o mas lfneas de un espectro de difraccién. La intensidad
integrada difractada por una familia de planos {hkl} estd dada por Ila

ecuacién

A3 )szml + 08220 oM
2up? sen’0 cos0

Iy = K( (21)

donde:

-K., es una <onstante de proporcionalidad independiente de |\ muestra;
-A, es la longitud de onda del haz incidente;
-u, es el coeficiente lineal de absorcién;

-V, es el volumen de la celda elemental;

53



—l'hkl’ es ¢l factor de estructura, depende del factor altémico de

difusién y del motivo asociado a cada nodo de la red:

-m, es el factor de multiplicidad, nimero de planos que contribuyen

a la misma linea de difraccion;

_ 1 + cos®20

, es el factor de Lorentz y polarizacién que proviene
sen?0 cosd

de la integracién de la linea de difraccién (para el caso particular de la
técnica experimental utilizada en este trabajo) y del de rayos X no
polarizado;

_e-ZI’ es un factor menor que la unidad llamado factor de temperatura
o de Debye, y tiene en cuenta Ja disminucién de una linea debido a la

agitacién térmica de los atomo.

Escribiendo la expresion (21) en forma simple

R
Ly = KM (22)
1}
donde
Rw=—l-F:um——l + 00820 , (23)
V2 sen’0 cosd

Si Cp ¥ C|3 son la fracciones en volumen de las fases a y B de una
mezcla, la intensidad difractada por una linea (hkl), para cada una de las

fases es

Ruw C,

I%=K (24)

Pue
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B
1”,,,=K£*’L"’& (25)
A m
mez

siendo Hyes el coeficiente de absorcién lineal de la mezcla.

De la relacidn de estas intensidades se obtiene:

s pb
Ca . IuiRu (26)
C

o Ty Ri

Teniendo en cuenta que ademds debe verificarse Ca+cﬂ=1’ se tiene finalmente

1
c, =
1+ Bas Ry (27)
I:'k’l’R:H
y
C’ =] - C. (28)

Como los factores que intervienen en las constantes thl pueden
obtenerse de las Tablas Internacionales de Cristalografia“, es posible
entonces determinar la concentracién en volumen de las fases midiendo la

intensidad integrada de un pico de cada una de las mismas.

111.1.b__Determinacién de la concentracién en volumen de las_fases

martensiticas obtenidas por_deformacién

En el acero inoxidable austenitico austenitico del Tipo AIS1 2304,
laminado a diferentes temperaturas con o sin carga catédica previa,
se presentan tres fases: la matriz y las fases martensiticas € y a’. En este
caso, de acuerdo con el parrafo anterior, las ecuaciones que permiten

determinar la concentracién en volumen se transforman en
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© LR LR, (29)

+—_ L=
LR, IR

« 1+ I. R./ R I. R./ (30)
IuR, I4R,

(31) CY =l—[C./+CJ

En las que se eliminaron los subindices hkl, para simplificar las

expresiones.

El 4rea bajo la figura de difraccién da como resultado la intcnsidad
integrada lhkl' Como el registro se realizé gréaficamente, se recurrié al
método grafico para medir el irea. Se utilizé un planimetro de
compensacién marca Lutz-Ferrando que permite medir superficies en ¢cm? con

una precisibn de 0.1 cm?. Para disminuir el error de apreciacién se

realizaron tres medidas distintas de cada pico promedidndose los
resultados obtenidos. Ditdo los errores involucrados en la medicién
gréfica de las dreas, se juzgd apropiada la deconvolucién gréafica de las
Areas en aquellos picos que se hallaban superpuestos, aproximando Ilos

picos de difraccién a una funcion Gaussiana.

Para calcular las concentraciones en volumen de las fases y, € y

a’, presentes en las muestras, a partir de las expresiones (29), (30) y

I

(31) se realizaron los cocient.es—""i para cuatro picos de cada fase.
A

Para salvar la influencia de la textura se realizaron los promedios

48-49

<l/R> para cada fase . Estos promedios son los que fueron incluidos
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en las ecuacioncs correspondientes al método de comparacién directa: (29),
(30) y (31).

Los picos utilizados en este andlisis y los valores de thl calculados
a partir de los datos de las Tablas Internacionales de Cristalografia para
las dos radiaciones utilizadas, Co-Ka y Cu-Kka, se presentan cn la Tabla
1II-1.

I11.2 DETERMINACION DEL PARAMETRO DE RED

La Difraccién de Rayos-X permite la determinacién precisa de los
pardmetros de la red cristalina. La precisién alcanzada depcnde de la
precisién en la medida del angulo de Bragg. En efecto, si consideramos

cristales cubicos, es posible calcular el valor de "a" para cada linea a partir
de

a=i vhRZ+ k2 + 2
2

sen0

Es posible observar que el valor de "a" varia de una linea a otra
como consecuencia de la sumatoria de los errores al azar y los errores
sistemAticos. Los primeros decrecen cuando B0 decrece. 1os errores
sistemdticos manifiestan una dependencia definida con 8 y también tienden
a un minimo cuando O se aproxima a 90°. El aumento de la precisiéon en la
determinacién del espaciado interplanar cuando 8 crece, puede ser mostrada
diferenciando la ecuacién de Bragg con respecto a 8, quedando para el caso

de una red cubica

Aa _ -cotgh AO
a

lLas fuentes de errores sistemdticos en el difractémetro son: mala
alineacion del instrumento, mala relacién 2:1 entre el barrido 8 y 28. errores
en el 0 de la posiciéon 208, errores por la planicidad de la muestra y errores

por la divergencia axial.

Si la depcndencia angular de los errores sistemdticos combinados es

posible expresarla como una simple expresion matematica, el efecto de cestos
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errores puede scr eliminado por un tratamiento de cuadrados minimos de los

datos, este método recibe el nombre de "Método de Cohen"“.

El método de Cohen es en principio equivalente a la extrapolacion
gréfica, pero tiene la ventaja que es aplicable a cristales no cibicos en los
que hay que determinar més de un parémetro. Luego, utilizando la posicién
de las reflexiones: {10.0}, {10.1}, {10.2}, {10.3}, {00.4} y {11.4} de la fase €,
y la expresién matemitica adecuada para el difractémetro utilizado

cos’0

sen®

f0) =

se determiné el pardmetro de red de la fase € inducida por la deformacién.



Tabla IIl-1: Rellexioncs utilizadas, sus posiciones anculares y
sus valores correspondientes de intensidad tedrica
calculada para Co y Cu.

Ry /Cu

{111}1 0.2073 . 231.4190 51.17 161.4661
{200}, 0.1795 50.87 107.2585 59.82 73.9350
{220}1 0.1269 74.81 61.1455 89.72 47.5000
{311}1 0.1082 90.80 74.8993 | 111.57 79.6398
{331}, 0.0824 138.82 82.5213 -—- -—-
{10.0}, 0.2200 41.03 6.0421 48.02
{00.2}, 0.2056 44.05 19.3554 51.62 13.5326
{10.1}, 0.1937 46.91 23.7866 55.05 16.5405
{10.2}, 0.1496 62.04 6.4004 73.50 -:T4975

—_]
{10.3}), 0.1157 83.58 7.7527 | 101.36 6.9418
{(00.4}, 0.1028 97.18 1.1224 | 121.08 0.9931
{11.4}, 0.0795 151.61 5.2432 -—- ---
{110}, 0.2026 44.72 304.3106 52.44 211.9121
{200}, 0.1433 —m65.09 45.8401 77.31 ;;:6373
{211}, 0.1170 82.44 89.8818 99.82 ;;T;;;g_r
{220}, 0.1013 99.08 59.5137 | 124.16 41.4434
{310}, 0.0906 116.57 60.0405 --- e
(222}, 0.0827 137.46 25.9767 -—- ]




CAPITULO 1V

Determinacidn de la Energia de Falla de Apilamiento



1vV.1 INTRODUCCION

Se ha mostrado que las fallas de apilamiento ejercen una
influencia importante sobre las propiedades estructurales y me :anicas

de los metales y aleaciones de estructura fcc7.

Las fallas de apilamiento pueden ser observadas directamente
por Microscopfa Electréonica de Transmisién. A.W.Ruft‘so realiza una
revision de teorfas y métodos aplicados a la determinacién de la FEnergia
de Falla de Apilamiento usando técnicas de observacién directa de
configuraciones de dislocaciones. Como se verd en la préxima seccién
la determinacién cuidadosa del radio de curvatura de nodos extendidos
permite el cilculo de la Energia de Falla de Apilamiento en aleiciones

levemente deformadas.

La resolucion del microscopio restringe 1la técnica a aquellos
casos en que la Energia de Falla de Apilamiento es mayor que 50 mJ/m?.
La técnica de Difraccibn de Rayos-X a través de las medidas del ancho,
desplazamiento y asimetria del pico de difraccién permiten detcrminar
la probabilidad de falla de apilamiento y el valor cuadratico mcdio de
la microdeformacién. FEsta técnica amplia el rango de la Eneigia de
Falla de Apilamiento, es fécilmente reproducible y puede ser
computarizada. Sin embargo la precisién absoluta de este método ha
sido cuestionadaSl. La principal incertidumbre se origina en la 1clacién
entre la probabilidad de falla de apilamiento y el valor cua‘rético

medio de la microdeformacion.

Los valores de Energia de Falla de Apilamiento también pueden
ser deducidos por métodos indirectos tales como medidas de
propiedades mecanicas (curvas tensién-deformacién, creep de baja
temperatura). Estos métodos, también se hallan limitados, ya que se
basan en la suposicibn de que son correctas las teorias de
endurecimiento por trabajado que involucran coalescencia dc¢ fallas

durante el endurccimiento.

Los aceros del tipo AISI 304 son de baja Energia de F:illa de

Apilamiento, por Jo tanto, en cada aleacién se pueden utilizar las dos
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técnicas, Microscopia Electrdnica de Transmision y Difraccidon de Iwyo-X.

Los valores de la Energia de Falla de Apilamiento public:--dos en
la revision de Schramm y Reed, que ya fue presenta (Tabla I-1). fucron
obtenidos por distintas técnicas experimentales y como ya mo:tramos

existen diferencias para la misma aleacién.

IV.2 DETERMINACION DE LA ENERGIA DE FALLA DE APILAMIENTO MEDIANTE
MICROSCOPIA ELECTRONICA DE TRANSMISION

La técnica que se utiliza principalmente para el estudio
directo de los defectos es la Microscopia Electrénica de Transmisién. La
resolucién del microscopio, como fue dicho, restringe la técnica. pero
puede ser utilizada para calibrar otros métodos como por ejemplo
la Difraccién de Rayos-X que utiliza el andlisis de Fourier para

estudiar el perfil de linea.

Desde el punto de vista de interaccién de dislocaciones
existen cuatro mélodos principales: nodos extendidos, franjas miultiples,
tetraedro de fallas de apilamiento y dipolos fallados. De ellos,
se utilizard la configuracién de nodos extendidos. El nodo extendido csté
formado por tres dislocaciones coplanares disociadas con fallas

que interactﬁansz.

Una representacién conveniente que permite decidir la sccuencia
de disociacién en la falla intrinseca ha sido introducida por
’l‘hompson”. El tetracdro de Thompson representa Jos cuatro (ocho si
se distingue el cambio de signo) posibles planos de deslizamicnto
{rit}, las aristas del tetraedro corresponden a las seis (doce con el
cambio de signo) direcciones de deslizamiento <110> de la estructura fcc.
El 4tomo en el origen es Illamado D y los otros son llamados ABC en
el sentido de las agujas del reloj, indicado en la Fig. IV-1. Los puntos
medios de las caras opuestas A,B,C, y D son llamados o,B8,y. ) 6,
respectivamente; y los planos opuestos a A,B.C y D son llamados
a,b,ce, y d, respectivamente, sobre la superficie externa, a’,b’,c’' y d’

sobre la superficie interna. Si el tetraedro es abierto en D, sc¢ tiene
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¢l arreglo planar presentado en la Fig. 1V-2. Con esta notacién. una
dislocacién perfecta se representa por un par de letras R(manas
{por ejemplo, 3[0,-1,-1] es BD; y las dislocaciones parciales de
Shockley se representan por pares Greco-Romanas (por eiemplo,
(1/6)[2,1,1] es DB. Si se considera el triple nodo que conecta AB,iIC, y
CA sobre (d) y tenemos una falla intrinseca y se desarrolla la

configuracién_ extendida de la Fig. IV-3(a).

IV.2.8 Teoria

Una formulaciéon simple del problema, dada primero por Whelans‘,

resulta de igualar la fuerza atractiva y por unidad de longitud (ebida
a la falla con la fuerza necesaria para mantener la curvatura R de

la dislocacion

(32)

-
L}
T=
53 %

donde

2
—p—z‘l es la tensién de la linea;

-y es la Energfa de Falla de Apilamiento;
- es el m6dulo de corte y

-bp es el vector de Burger de la dislocacién parcial.

Esta relacién no es realmente cierta para la intericcion
de dislocaciones en el interior del nodo porque no se cumple que la
tension de linea de la dislocacion sea constante. Brown y ’l‘htilén55 han
publicado otra solucién tedrica al problema de los nodos. Esta teoria
calcula la forma de equilibrio de un nodo extendido simétrico usando
isotropia cldstica. La reclacién entre ¥y y los radios externo R, e interno

Y, (Fig. IVv-3 (b)) esta dada por las ecuaciones:

_LR; =0.27 - 0.08 cos (2a)

v
B by -

+10.104 2=¥ +0.24 cos (2a) —1—‘_'—"] logmﬁ (33)

1-v 1-v e
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Fig. IV-1: Tetraedro de Thompson en la celda unitaria de la red fcc.

<1im

Fig. IV-2: Tetraedro de Thompson abierto en el vértice D. La notacién
[1,-1,0>, en lugar de la usual [1,-1,0] indica el sentido de la direccioén.
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XY .0.0552=Y _0.06 cor (2a) --- Y __ +10.018 2 +0.036 con(2a) -Y—) | R
u bZ 1-v (1-v)? 1oy 10036 cona) 5750 log, g

(34)

donde € es el radio del micleo de la dislocacién y es el

coeficiente de Poisson.

IV.2.b Medidas e Iméagenes _en el Microscopio Electrénico de  Transmisién

En imédgenes de nodos extendidos en el Microscopio Electrénico
se deben hacer consideraciones importantes en cuanto a las distorsiones
de la proyeccién, contraste de imdgenes, desplazamiento de la imagen

y determinaciones de veclor de Burger.

Si por medio de la preparacién de la muestra fuera posible quc
la normal n al plano del nodo sea paralela al haz de electrone: ¢ sc
evitaria la distorsion de la proyeccién y se minimizaria la int:raccién
superficial. Si en cambio, si se presenta una geometria inclinada como Ia
de la Fig. IV-3 (c¢), el «circulo interno de radio Y es eliptico con
el eje mayor paralelo ¢l vector nxe. Sobre la imagen del nodo

proyectado entonces, se miden tres valores de Y en las dir:cciones

opuestas a los tres brazos del nodo. La relacién entre el Ypmyec,ado v el
50
Yverdadcro es
sen’$sen’¥ 1172
v,=Y [1+ 290 3s
Y lae cog?¢y ) (35)
donde ¢ es medido ¢n <l plano de la proyeccion (plano ). Para

$<25°, la correccién maxima es del orden del 10%. Cada uno de los tres

valores de Y debe ser corregido individualmente y luego obtenz2rsc un
valor promedio. En esta forma si uno de los valores de Y dificren
sustancialmente de los otros dos, puede ser descartado.

G:Elllagher56 ha propvesto un método para medir R que da re:ultados
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mas consistentes que trazar circulos de radio variable en <l nodo.
A partir de la Fig. IV-3(b) se¢ puede derivar la relacién R=(Z%+X2?)/2X que
permite determinar R con suficiente precision, a menos qu: X sea
pequeilo es decir que y sea grande. Las longitudes Z y X se corrigen

por distorsién de proyeccién de la misma manera que Y.

La imagen de cada nodo de la dislocacién parcial estd desplazada
respecto de su posicibn verdadera, es decir s es diferente de
cero”. La magnitud y direccién del desplazamiento depcnde de
la reflexién operante G, el pardmetro de desviacién s y el vector de
Burger b'. Como un ejemplo, consideremos el caso de un nodo de

hélice en el plano (-1,~-1,1), en una imagen con G = (-1,1,-1). Los tres

vectores parciales de Burger (a/6)1112], (a/6)[-2,1,-1] y
(a/6)[1,-2,-1] producirén contrastes en la imagen determinadas por
n = G.bp= -1/3, 2/3 vy -1/3, respectivamente. Los resultados de la

teoria cinemdtica y dindmica del célculo de imagen (110) muestran que
para |n|=1/3, la intensidad del campo claro cambia suavemente desde la
regién fallada a la no fallada. es decir, no distingue la imagen de la
dislocaci6én. La posicién de la dislocacién parcial limite puede ser
ubicada aproximadamente a 1nm respecto de la posicién de la intensidad
media. Para n = +2/3,-2/3 las imAgenes difieren considerablemente.
Con n=+2/3, la imagen de la linea de la dislocaci6én estd ubicada en el
interior del A4reca fallada desplazada respecto de su posicién
verdadera en aproximadamente Inm. Para n=-2/3, Ja imagen de¢ la
dislocacién es menos intensa y desplazada hacia afuera del iirea
fallada (=®1lnm wusando los pardmetros anteriores). Asi, dependicndo
de las condiciones de imagen utilizadas, se comete un error sistematico

en Y del orden de 1nm.

La imagen de campo oscuro (s=0) puede ser empleada con gran

precision donde los desplazamientos son usualmente despreciables.

Las determinaciones de vector dec Burger pueden hacerse a partir
de las imagenes en dos reflexiones diferentes, generalmente (111) 6 (200)
y (220) 6 (311) en los materiales {fcc como el que nos ocupa. La

suposicién del carécter de simetria del nodo y el uso de una sola
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(a)

(b)

(c)

Fig. 1V-3: (a) Nodo extendido. (b) Variables usadas para caracterizar un
nodo extendido. (c) Geometria inclinada de un nodo extendido en una
lamina delgada y variables concernientes a la correccién por distorsion de
la proyeccidn.
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imagen de difracciéon para la asignaciéon del vector de Burger no
es siempre correcta; sin embargo, ha sido mostrado que y Y/u bp2 no
es una funcién muy dependiente del 4ngulo a y puede ser usado el valor
promedio para los tres brazos del nodo sin que modifique dem:siado la

precisién de y.

Las medidas de Y y R puede ser hecha satisfactoriamente por
varios caminos. Las medidas pueden ser hechas directamente sobre la
imagen ampliada o sobre copias positivas del nodo. Esta tditima técnica
puede producir errores sistemdticos si la densidad del papel y el
contraste no son cuidadosamente elegidos; por ejemplo, la posicién
de la intensidad media en el limite para |n|=1/3 puede ser afectada por
las condiciones en que es oblenida la copia, particularmente si ¢l fondo,
es decir la region no fallada, no se presenta en la copia. Se
prefiere entonces, la medida de la imagen proyectada usando un
dispositivo que contenga un conjunto de alambres <cruzados y una
reticula micrométrica calibrada. Para la medida del radio interno, con
dos alambres cruzados ajustables se ubica el centro de la elipse inscripta
y se puede realizar la medida de los tres radios. Alternativamente, estas
lineas pueden ser dibujadas sobre la proyeccién ampliada del nodo. Es
necesaria la calibracién precisa de la magnificacién de todos los
componentes usados para la ampliacién y la primer fuente de crror es
el Microscopio Electrdnico de Transmisiénjs. Corrientemente se utilizan

dos métodos para la calibracién de la magnificacién:

-Observando imdgenes de réplicas de carbono de redes dc
difraccién 4ptica.
-Mediante la observacion directa de imdgenes de planos

cristalinos de una sustancia conocida.

En el laboratorio se etectué mediante el primer método la calibracion del
microscopio electrénico Philips EM300 equipado con platina goniométrica
en un potencial de aceleracion de 100KV. La precision del método esta
determinada fundamentalmente por dos factores. Por un Iado, la
réplica utilizada puede dilatarse debido a calentamientos locales
producidos por el haz de electrones durante la observacion. Por

otra parte, cada muestra en particular puede montarse en el
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microscopio en una po-icién ligeramente diferente de '‘a gue
fue colocada anteriormente la réplica. Al focalizar la muestr: puede
ser necesario variar la corriente de la lente de objetivo, varicudo de
esta manera el aumento de la imagen. Debido a estos factores ademds
de posibles ciclos de his'éresis de las piezas polares de las lentes, la
calibracién efectuada mediante réplicas se puede confiar dentio de un
10%(5%) de error. Dado que para este tipo de medidas es 6ptimo un
error de 2 a 5%, debe pronerse especial atencién en la posicién de
la muestra respecto de li réplica, para detectar este cambio se puede
medir la corriente de la lente objetivo; por ejemplo, un cambio en la
corriente de 6 mA producc una variacién en la magnificacion de alrededor
del 1%.

IV.3 DETERMINACION DE L \ ENERGIA DE FALLA DE APILAMIENTO MFDIANTE
DIFRACCION DE RAYOS-X

lLa Energia de Falla de Apilamiento derivada a partir de la cuacién

(1) de la seccién l.2.a puede ser expresada como

pa’Q,
- 2nQd

Y (38)

donde p.a,Q y Qo tienen el mismo significado que en la ecuaién (1).

La técnica de Di'raccién de Rayos-X permite la determinacién
de la densidad de (islocaciones p y de la probabilidad de falla
intrinseca a (es decir, la probabilidad de encontrar una ‘alla de
apilamiento intrinseca en re dos planos (111) vecinos). Dado que las
fallas de apilamiento se hallan limitadas por las dislocaciones
parciales, a representa 'a fraccién de 4rea de planos (111) contenida
entre estas dislocaciones. Entonces, si p es la densidad de dislocaciones
v Q es el ancho de 'as dislocaciones extendidas, la probabi'idad de

falla de apilamiento est4 (lada por59
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a=pfQd,, (39)

donde

dyyy = — (40)

Combinando (38) y (39) se tiene

_ka’0, p

- (41)
2n/3 @

A partir del andlicis de los cambios en el perfil de la linea de
Difraccién de Rayos-X es posible derivar el valor cuadréitico medio de la
microdeformacién <e€?> y el tamafio de dominio <D>, que a su vez
permiten la determinacion de la densidad de dislocaciones p. Por otro
lado, a partir de los cambios en la posici6n de la inea de Difraccién de
Rayos-X, es posible hallar la probabilidad de falla a y la tensi6n residual
o. Se infiere de lo anterior que es posible el cdlculo de y a partir
de las medidas de Difraccién de Rayos-X, si se puede evaluar Q. para el

material particular.

La relacién entre ln densidad de dislocaciones p y los parémetros
<e?hkl> y <D> puede oblenerse siguiendo el trabajo de Williamson y
Smallmanﬁo. Ellos suponen que el material tiene una estructura de
bloques y que las dislocaciones se encuentran en los limites
entre los bloques. Si hay n dislocaciones por cada cara del bloque,
la longitud total de la Ifnea de dislocacién por bloque ¢s 6nD/2
(porque cada cara es compartida por dos bloques), donde D ¢s la
dimensién del bloque. EI nuimero de bloques por unidad de volumen es

l/D] y asi la densidad de dislocaciones debida al tamafio de dominio es
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- ==L (42)

El valor de n=1 corresponde a una densidad de dislocaciones
minima y podria aplicarse a metales recocidos y a metales muy

severamente deformados donde las dislocaciones se hallan al azar.

La densidad de  dislocaciones p, calculada a partir del

ensanchamiento de deformacion es

- K <Cur (43)

Ps Fb?

donde la cantidad F (ISFSnp, si n, es el ndmero de
dislocaciones en el apilamiento), tiene en cuenta que los campos de
deformacién de las dislocaciones puede interactuar, variando la energia de
deformacién que es proporcional a la deformacién cuadrética media,
V=3E<e’h“>/2, donde E es cl médulo de Young. K=6nE/(plnr/ro), r es el
radio del cristal que contiene la dislocacién y ro es el limite de
integracion (z10'7)7.

La ecuaciéon (43) puede ser aplicada solamente si el valor de F
es conocido o supuesto. l.a suposiciéon més simple (es la que se hace
en cdlculos de densidad dc dislocaciones a partir de determinaciones
calorimétricas dc energia almacenada) es que F=1. Un modelo para
el cual valdria F=1 es aquel en que una dislocacién coincide con el
borde de cada blogque, las dislocaciones tienen entonces su
mdaxima  separacién y su interaccién es minima. Evidentemente este
modelo coincide con n=1 ademads de F=1 y una prueba facil para este
modelo es evaluar p a partir de las ecuaciones (42) y (13) a
partir de los valores obtenidos experimentalmente de € y D, ya qu2 P
debe ser igual py- Es importante la posibilidad de evaluar si un

dado arreglo de dislocaciones es posible.

Existen dos configuraciones de dislocaciones simples, para las

que hay suficiente evidencia experimental y representan los dos posibles
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casos extremos de F: 1) apilamiento de dislocaciones a lo largo de
barreras en el plano de deslizamiento., que causa un aumento en la
cnergia de deformaciéon por dislocacién; y 2) poligonizaciébn, que por
el contrario disminuye la energia de deformacién. Por otro lado, la
cantidad F puede ser obtenida a partir del trabajo de Seeger y

Kronmiillerﬁl

F=—2 (44)

o del trabajo de Clarebrough y col.62 como

inl +193n
r
F-—° (45)

In—

To

Wilson6J

y l-‘rank“ calcularon que la contribucién al ensanchamiento
debida a la distribucién de deformacién alrededor de una dislocacién

€S

€, =C (eimzq») (46)

o

donde C es una constante que depende del tipo de dislocacién; €, es
el tamafio de dominio efectivo de la regién que contiene la dislocacién
de vector de Burger b; ¢ es el &angulo entre la direccién del vector

de Burger de la dislocacién y la normal al plano (hkl).
Cuando se promedia para todos los {hkl} de wuna misma familia

con respecto a un dado vector de Burger y se eleva al cuadrado, se

obticne
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<& =[C ei <sen2¢>]? (47)

Si se tiene en cuenta que las dis!ocaciones pueden interactuar

<> =F[C ei <sem2p>P (48)

El valor de C es distinto si se utilizan los coeficientes
de Fourier o el ancho integral para derivar <e?hkl>. Se hicieron varios
intentos para derivar la expresién tedrica de C. Con aproximaciones
y simplificaciones en la derivacién, un valor de (C=0,665 fue estimado

64 y 65

para una dislocacién de hélice cuando <€?hkl> es obtenida a

partir del ancho de linea integralﬁﬁ. Si se tiene en cuenta la anisotropia

elastica se espera que C dependa del médulo de corte.

Para las reflexiones (111) y (200) de los cristales fcc <sen2¢>=0.4715
y 0,6667, respectivamente, para un vector de Burger de a/2<110>; ¥
es, 0,5729 y 0,8113, respectivamente, para un vector de Burger de
a/o<2115%,

68

Por otro lado, Adler y Otte” igualaron €, a D, ¥y obtuvieron

P (49)

<e;2w> =F|C 2—<selr)|2¢>

de aqui se puede derivar D2 gue se reemplaza en la eccuacion (42).

Luego teniendo en cucernta que la densidad de dislocaciones es

o =P Ps (50)

luego



2
1 “Cn> (51)

n
p T
F (C<sen’$>)* b?
y si llamamos Kw = —!— , queda
(C sen2¢>)?
K n <€:u> (52)
P M ; b2

Finalmente. usando la cxpresion (41) se tiene

Kwav 8, n <e;“’>) (53)

que permite calcular la energia de falla de apilamiento intrinseca

a partir de las medidas de difraccion de rayos X.

Dependiendo del modo de deformacién, la situacién real es una
combinacién de larreras de dislocaciones extendidas. con apilamiento
de dislocaciones extendidas y con otras configuraciones de
dislocaciones parcialmente disociadas y sin disociar. La eleccion de
Kipp 9 Y n/F depende de cudl sea la configuracién dominante. Para
poder hallar la Energia de Falla de Apilamiento a partir de las medidas de
Difraccién de Rajyos-X es necesario co:iocer con precisién las constantes

involucradas. K',“ es la méds critica ya que no se disponc de un
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estudio detallado de su dependencia con la configuracidon de dislocaciones

v de la influencia de la anisotropia eldstica. Se ve en la Jiteratura

que Klll varia entre 20—3367

89

. El otro valor incierto es Q,. Ad'er, Otte
y Wagner han sugerido un valor "razonable" de @=1/6, pcro el
rango posible es muy grande. Ruff70 mostré que variando el caracter
de las dislocaciones desde wuna de hélice pura hasta una de borde
pura, Q cambia en un factor de 3 en aleaciones de Ag-3n; una

variacién similar puede ser esperada para cualquier material.

Se concluye entonces que la ecuacién (53) contiene incertezas
respecto de la anisotropia eladstica, interaccién de dislocacioncs sobre
los planos {hkl} que se intersecan y el tipo de dislocaciones. Para salvar

estas incertezas, y dado que se deriva de la ecuacién (53) la ¢xpresion

2
Y _ V2K, 9, (<eso>1u) (54)

pb’ 3 a
Reed y Schramm” graficaron los valores, extraides de la
literatura, para las Energfa de Talla de Apilamiento obtenidas por

Microscopia Electrénica de Transmisién de Ag, Cu, Au, Ni y Al versus los
valores calculados por ellos de <5250>l'l y o obtenidos por Difreccion de
Rayos-X. Observaron que los puntos se ubicaban aproximadamente sobre
una recta, es decir que K19 estd bien definido. Pero, si graficaban

2
Y _ ﬁKm QoA-om (<eso>m) (55)

nbd, n «

donde A es el factor de anisotropfa Zener, el ajuste era much» mayor.

A partir de la pendiente de la recta obtuvieron

K, Q,=6620.1 (56)

Luego la expresidn final para la Energia de Falla de Apilamienlo es
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, 2
_ K Q By a, A% (<eso>m) (57)

73 a

Usando las constanles elasticas para ¢l monocristal, se obscrva para

C
12 permanecen aproximadamente constantes72

10 aleaciones que A y —=
1

y son

(con unia desviacion standard del 5%)

A =3.53+0.17

Cpp _
—= =0.652 +0.025

Cll

(con una desviacion standard del 4%)

Luego a partir de c¢stos valores se puede calcular el myiydulo de

corte My Que ex

1
By = 2 (Cy + €,y - €)= 067x 101
3 2

Se tiene entonces quc la Energia de Falla de Apilamiento cs

2
< >
y-502x100 —m N, (62)
[/ a mz

y usando ao=3.59X10"°m ., €s

~J
rn



2
€% (ﬂ é i) (63)

=18
Y a m mz

Dada la fuerte influencic del dato del Al v disponibilidad d: solo S
dalos, seria deseable que para estudiar nuestro material, sc¢ dcfina
primero la dependencia con A a partir de los resultados obtenidos

mediante Microscopia FEleclrénica de Transmision.

En resumen, el método de Difraccion de Rayos-X es muy limitado
respecto del método de Micrescopia Electronica de Transmision, ¢ lo que
se refiere a saber el tipo de configuraciones de dislocaciones. Por el
contrario, dado que el volumen examinado por Rayos-X es mucho mayor
que por Microscopia [I‘lectrénica, estadisticamente es mucho més
significativo en relacién con las propicdades mecanicas o fisicas. Ademds.
mediante la técnica de Difraccion de Rayos-X es factlible determinar la
influencia del hidrégeno sobre la energia de falla de apilamientc, sin la
dificultad experimental do corgar catodicamente una lamina delgada que
puede inducir a un dafin adicional ficticio, que no se produc: en la

situacion real de carga de una muestia masiva.
iv.3.a Tceoria_de bifraccion de Rayos-X del ancho de linca y la
del pico
IV 3ailAnalisis de Fouvrjer del perfil de_linea
Como fue mostrado poi \\’ar'l'eild. la intensidad difraclad: I(s) o

1(20) corregida por efectos instrumentales puede ser expresada en

términos de una seric de Frourier:

Is) =Y " C e2inne) (64)

donde S, = 2 sen (-)o/).. 8, es el A&ngulo de Bragg del maximo.

Los coeficientes de l‘ourier Cy estian dados por
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C,= - [He’ """ as (05)
As,,

donde As21 es el intervalo de integracién definido por

a,As, = Ah, =1 (66)

Los coeficientes de Fourier son cantidades complejas C, =A +iB, .

Usando integrales de Fouricr se pueden escribir las expresiones (64) y

(65) como sigue:

I(s) = f C(L)e* ™'+ 24L (66)

.v

C(L) =f’(s)e'2""‘""v’dg (67)

Comparando (64) con (66). sc ve que

L=na,=nd,, (68)

L es la distancia normal a los planos dilractantes de espaciado intcerplanar
a;+ n dhkl v n es el numero de arménica.

l|[~'
(L)
que es funcion d¢1 tamance de dominio v fallas v el otro Ce(l,). es luncion

de la delformacicn. ElI Lermino (:m(l,) es independiente del orden de

l.os coeficicntes de 'ourier son producto de dos términos. uro ¢

reflexiéon, mientra s CE(I.) depende del orden de reflexion

_2 6, 1
sy = sen(—l-) = — (69)

dyy



b . . .
donde dvhkl es el espaciado interplanar de la muestra deformieda. Los

coelicientes de Fourier ptueden luego escribirse como:

C(L) = CPR(Ly cx(L) (70)

Coeficiente de deformacién

Sea eL=—éL£(L) . la componente de la deformacién normal & los

planos difractantes y

CC(L,Sb) =<e—2:ll.¢,_:,> (71)

Para valores pequeiios de L. € Y S la funcion exponencial puedce ser

aproximada y escrita como:

C.(L,Sb) - |C¢(L) | e-ZIILQ,_>.|. (72)

|C* ) | =1-2n2L%(<ep> - <e>P)s; (73)

Esta ultima cantidad es una medida de la desviacion standard de la

distribuciéon de deformacion.

Suponiendo una distribucion de deformacién simétrica, se obticne:

|C(L)| =A%(L) = 1 -2 7 L% (<e]> - <e>?) 5p (74)
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Coeficiente de tamaifio de dominio

CDF(L) es una consecuencia de los pequefios dominios difractantes cn
forma coherente de tamaiio promedio <D> y el fallado de ciertos planos
(hkl).

CPR(L) = APF(L) +iBPF(L) (75)
donde de acuerdo con w:1rren7J
l
AP =1-L] ] 76
h+k+l)
BOF(L) s [——— Y, 2D g (77)
B 2 Thoked]
Puede ser mostrado que
CPF(Ly =AP(L) CF(L) (78)
Para pequenos valores dz I[.. AD(L) puede aproximarse por:
APy ~1 - L (79)
<D>

donde <D> es el tamaiio e ‘lominio verdadero promedio perpendicular «

los planos difractantes.

Si no hay fallas presentes en el material CF(L)zl: pero, si ciertos
planos (hkl) se hallan fallados (fF(L) es distinto de 1. Estos coeficientes
se calculan para la estructura especifica, en nuestro caso se trata de la

estructura fcc. En esta estructura, como fue mostrado en la seccién 1.2.a,
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las fallas ocurren sobre los planos (111) y la probabilidad de encontrar
una falla intrinscca o extrinseca de apilamiento entre dos plano vecinos

(111) es llamada « 6 . respectivamente.

En el calculo de CFtL) se supondra:
1)Las superficies falladas se extienden sobre un dominio ccherente
completo, de tamafio D;
2)El fallado ocurre solamente sobre los planos (111);
3)En el caso de las aleaciones el poder difractante de todas los aleantes
es el mismo;

4)Las fallas ocurren al azar.

IV.3.a.ii)Efecto sobre la_lfnea de las fallas_dJde_apilamiento,

tamafio de dominio y dJdeformacion en una estructura fcc.

De las ecuaciones (66), (72), (74) y (78) la intensidad difractada

puede ser expresada como

1) = [AP(L) A(L) CF(Lye ™4 aL (80)

donde

/
s, =S, -<e,>s, -G, as, (81)

Para pequefios valores de a, 3 y <€ N se puede escribir73
L

V3 +(h+k+l)
Gy, = (-¥2) (82)
M7 4 Xy (k2 +k2+12) (u+b)

El tamafo de dominio DeF(hkl) debido a la separacién entre dislocaciones

parciales en el plano de falla es

80



| Bk
W2 +k2 4132 fu+b) a

L 150 +pY,

(83)
p;

lo que puede escribirse como

7
# -(L5a e )2 (84)
[ ]

En las ecuaciones anteriores, u es el nimero de reflexiones que no son
afectadas por las fallas de apilamiento y b es el nimero de reflexiones
que es afectado por las fallas. Los valores de Vi S€ Presentan en la
Tabla IV-1.

Para separar ecl efecto del tamafio de dominio del efecto de
deformacion se debe tener en cuenta que los coeficientes de Fourier CDF(L)

6 AnF(L) y BDF(L), no depcnden del orden de reflexibn como puede verse

DF

en las ecuaciones (76), (77) y (84). Los coeficientes B" son del orden de

5% de ADF debido a los pequefios valores de .

Usando el método deo Warren—Avcrbach“

A(L) = APF(L) A%(L) (85)

luego

InA(L) = InA PF(L) + InA*(L) (86)

- Y ip e
Para pequefios v:lores de L y <€ > se puede escribir

InA(L) = Ind PF(L) - 2n2 (<e]> - <e,>?) L5, (87)

Graficando InA(L) vs sb2 y extrapolando a sb2=0 tenemos el coeficiente de

tamaino de domini» ADF(L) para distintos valores de L. La pendiente de la
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curva de extrapolacién es una medida del valor cuvadratico mediv de 1a

deformacion

DF
[hlA (L)]IIZ
(<ei> - <eL>2):ﬁ . AD (88)
V2= Ls,

La pendiente negativa inicial de la curva ADF(L) vs L da el tamafio

de dominio efectivo DeF

1 dADF(L) 1 1
=- = +— 89
D¢DF [ dL U <D> Df (89)
donde DeF estd definido en la ecuacién (83).

A partir de¢! ancho integral de Laue definido por la ecuacion

1
B=—-
L f 1(26) d(20) (90)

corregido por efectos instrumentales (Apéndice), es posible delerminar
los parémetros irvolucrados en el andlisis del perfil de linea con un

razonable acuerd. con los obtlenidos a partir del anélisis de I-‘ourier66

.

Usando la ¢ xpresién en serie de Fourier de la intensidad difundida

y el intervalo de integracion a, As21 =1 , se obtiene
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1 1
3., C, [cwdw

Bes) = (01)

Transformando las coordenadas s del espacio reciproco en las coordenadas

20 del difractémetro usando las relaciones,

s=2_“"_q (92)
A
As = 29 A29 (93)
A
se tiene
A
B(20) = B(s) (94)
cosO,
por esto la ecuacidén (91) se convierte en
A 1
B(20) =( ) (95
cos, f C(L)dL )

Si el tamaiio de dominio y las fallas de apilamiento son responsables

del ensanchamiento dcl pico

C(L) = CPF(L) = APF(L) (96)
es facil ver que
A
B(20) = (97)
D,D'coseo
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donde lepafA”F(L)dL » es el tamaiio de dominjio obtenido medinnte el

ancho integral. Dlm estd compuesto por el tamaiio de dominio verdadero l)lD

y el tamafio ficticio DlF debido a las fallas.

La relacién entre D]U y el tamaiio de dominio promedio <D> obtenido

a partir de la pendiente al origen de la curva de los coeficientes de

Fourier AD(L) es”

2
ppP-<D> (98)
<D>

El término debido a las fallas DIF esta relacionado con el DeF de la ecuacién
(83) por66

Dy = [Af@)dL =2D] (99)

El tamafio de particula y las fallas producen perfiles del tipo

Cauchy. Por eso se verifica que

A

BF(20) = p°(20) + pF(26) =
cos0, D,DF

(100)

(101)

Si la deformacién solamente es responsable del ensanchamiento del

pico

C(L) = CX(L) = A%(L) (102)
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El ancho integral debido a la deformacion esta dado por

c A
pe = e (103)
cos0, D,
donde
Dy = [A%(L)dL (104)

Si la deformacién siguc una distribucién Gaussiana

(105) AY(L) = e-z :’L’(«ﬁ-q‘»‘ab

Suponiendo que [<ei> —<e,_>2]m =e¢ es independiente de L, la integral de

la ecuacién (104) puede ser evaluada y se tiene que

B*(20) =22 x e tane, (107)

La separacion dcl efecto del tamafio de particula y de la deformacién
en la medida del ancho integral no es obvia, porque no existe una relacién

simple que permita separar BDF y BE del ancho integral medido.

En las ecuaciones (74) y (76), ADF(L) es la transformada de Fourier
de un perfil de linea tipo Cauchy 1%(s), y A%(L) es la transformada de
Fourier de un pecrfil tipo Gaussiano Ie(s). El perfil de linea observado
I(s) es luego, el producto de convolucién de un perfil Gaussiano y uno

Cauchy, es decir

I(s) = PP (s") f I%(s-s") ds’ (108)
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Halder y ’Wagner76 mostraron que la verdadera relacion entre {3(s)

BDF(S) y Be(s) pue‘le ser aproximada a

ﬂ’l =1_[ml2 (109)
B(s) B©)

Transformando la coordenada s a la coordenada 20 del difractémetro,

la ecuacién (109) se transforma en

A
p%(20) = [———
D,D’ cos0

o

P +[4 (!,ttmeo]2 (110)

Debe sefialarse que, si bien son diferentes los valores de la
microdeformacién € obtenidos a partir de los coeficientes de Fourier y a

partir del ancho integral, ellos son equivalentes“.

Sean B, el ancho intcegral experimental obtenido a partir del cociznte
entre el 4rea y la altura maxima del pico de difraccion de acuerdo con
su definicién por la ecuacién (90); b, el ancho integral instrumental; y B,
el ancho integral corregido por efecto instrumental. La obtencién de B a
partir de b y B de acuerdo con lo expuesto en el Ap¢éndice, represcnta
un problema, pues depende de la suposicién previa de¢ cual componcnte
€ . off
Bop

ella se le asocia un perfil Gaussiano, habria que elegir la curva de Jones

tiene mas peso. En el caso de que sea la primera, dado que para

(a). Si el la BDF la de mayor peso, como se le asocia a ésta un peorfil
Cauchy se deberia elcgir la curva de Jones (b). Como no es posible
predecirlo en muestras deformadas plasticamente, lo I6gico seria elegir un

valor promedio de ambos resultados.

A partir de los graficos de (B cos()/l)2 Vs (sene/).)2 para las
reflexiones {111} y {222}, es posible separar la influencia sobre el
ensanchamiento de la microdeformacion, €V el tamaiio de dominio, debido

F

al tamaiio de cristalito y fallas, DID . Dado que el pico {222) presenta haja

relacién pico-fondo, el error estadistico es muy grande, por lo tanto se
decidio utilizar el {311} que tiene un valor de Vi muy préximo a aquel,
introduciendo esta variacion un error del 4%, que es mucho menor que el

error en la determinaciéon del ancho integral del {222}.
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El tamafio de dominio I)ID se obtiene a partir de la ordenada al
origen de una recta desplazada hacia abajo respecto de los puntos
(Fig. IV-4), teniendo en cuenta que para cada {hkl} este desplazamiento

estd dado por

1 1 2
[—P=[—P+ (111)
Dy, b/ bpfD}

Estas rectas se trazan teniendo en cuenta que la distancia de los
puntos a la recta guarden la relaci6n entre los th dentro de los

errores estadisticos calculados.

1V.3.c Efecto de las tensiones residuales y fallas sobre el desplazamiento

del pico de difraccién. _

En las primeras investigaciones de fallas de apilamiento en metales
y aleaciones fcc, se observan los desplazamientos entre muestras

recocidas y deformadas, es decir

A20,, =265 - 20 (112)

y de esta difere-icia, directamente calculaban la probabilidad de falla «.
Pero si existen tensiones residuales ¢ en el material, el
procedimiento original usado por Warren—Warkois”, basado en los
célculos de P:'tersonn. debe ser modificado como fue seiialado por

Otte y col.n. Lucgo resulta,

0s0,
A

228 = -39 (£ (6,20, ) +e, + Gy a]tan8,, (113)
k9

Los valores de Ghkl se muestran también en la Tabla IV-1.
La deformacion i1esidual € causa un cambio en el pardmetro de red el cual

depende de la crientacién cristalografica en materiales de anisotropia



,Microdeformacion y Tamano de Doininio

2
B cosB
)\2
IE-6
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2
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)\2
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de la microdeforrniacién del tamaiio de dominio.

Fig. 1V-4: Gréfico de (_91&9)2 vs ( que permite separar ¢l efecto
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anisotropia elastica. Supondremos que las deformaciones € son

producidas por tensiones residuales o en el material, entonces

¢,=50 (114)

donde

S, =-v|E (115)

( v =coeficiente de Poisson y E=médulo de Young)

Ha sido mostrado por R.Hillao que el valor verdadero de Sl esté

comprendido entre¢ los valores limites:

1) Voigt, (S,)v que supone que las deformaciones en cada grano son

isotrépicassl, quec es la constante eldstica promedio en un material

policristalino, suponiendo que las deformaciones en cada grano son

isotrépicas; ¥y

2) Reuss, (Sn):n que supone que las tensiones son isotrépicas en todos

los granos del policristal”. Se tienen las siguientes expresiones pamSl

en términos de las constantes eldsticas del monocristal su:

[25,(5,, +2s;,) +55,5,)
6s, +5s,,

)Y = (116)

(Sl):ﬂ =S +5,T (117)
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donde

s hl (118)

[

P TR T

r. BB+ BB+ PRY

(119)
B2 +k2+ 03

Los valorcs de (S|)V v (s.);:H que se obtienen usando los valores

promedios de la:: constantes eldsticas para monocristales de 10

aleacionesn, se o»oresentan en la Tabla IV-2. La determinacién precisa

de (Sl)htl’ haria necesario utilizar los modelos autoconsistentesﬂj. pero
para el objetivo «le nuestro trabajo ello no ¢s necesario, basta con tener
las dos cotas dad s para la probabilidad de falla por los modelos de Voigt

y Reuss.

Dado que 1 bajos angulos 28 la posicion absoluta del pico de
difraccién se ha'la afectada por un error considerable, para disminuir
este error, se nide la separaciOn entre dos picos cercanos de

indices (hkl) y (1 'k’P’), de las muestras recocidas y deformadas, es decir

8(A20) ,,,-h k'1’ =A20,,, -A20}k’1’ = (28,,,-203k’1/) dof - (20, ,-20Lk/1/)**c  (120)

Entonces, se tien:

Aa,

8 (720) pyy wixss = Apvy e’ (—52) * Koxg nin1/© * Hypp pey'® azn
o
donde
Appy-nipiy = (-3—z—0-) (tanﬂm- tanﬂh/,,,:) 122)
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Tabla 1V-1: Constantes Vit Y Syt

111 0.43 -0.035
200 1 +0.069
220 0.71 -0.035
311 0.45 +0.013

Tabla IV-2: Constiantes eldsticas de acuerdo con los modelos
de Voigt y Reuss.

hkl (s sy
111 ~0.1112 -0.0583
200 -0.1112 -0.3900
220 -0.1112 -0.1413
311 ~0.1112 -0.2338
usando s = 1.00 [s;;)=1E-11 ml/N

Sp =-0.39

Sy = 0.79
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Ky popnyiyr = (-Q%Q) ((S,) ppytanBy,; - (S,) ppipstandy iyl (123)

Hyys pipiyr = (——:,%Q) [Gh.l:l tanﬁn, —G,,/./,/tane,,/,_:,,] (124)
El valor Ayl wr'r ©S relativamente pequefio para bajos dngulos de
: Aa .
reflexién, asi que el producto Ahkl-h’k’l’(T) puede ser despreciado. En
(]

la ecuacién (120) tenemos 2 incégnitas a y o, para poder resolverla se
la debe plantear para dos conjuntos de picos cercanos: {111}-{200}

y {220}-{311}.



CAPITULO V

Transformacion2s martensiticas en aceros dentro de la Norma

ALST 304



V.l INFLUENCIA DE LOS Al EANTES EN LA CONCENTRACION Db FASES
MARIENSITICAS

Con el obiestivo dc¢ analivar Ia relacion entre los aleantes v o a
formacion de las (ases martensiticas € v o', en la Fig. V-1 se presentan
para las tres alcaciones estudiadas. los graficos de las sumas de las
concentraciones <n volumen de martensitas € y a en funcién de la
deformacién. En la Fig.V-2 se graficaron las concentraciones de¢ € y o'
por separado. Las lineas punteadas resultan del alisado (smoothing) entre

los valores experimentales.

El estudio en la lig. V-1 se divide tres rangos de
deformacién:

1) Prede verse que para deformaciones menores al 5%, en las
tres aleaciones, la concentracion presenta un comportamiento creciente
con la deformacion. En este rango, las aleaciones 1 ¥ II no presentan
diferencias apreciables, mientras que la aleacién 1lI1 de menor contenido
de C (C=0.04%) qu: las otras dns (C=0.06%), presenta valores levemente por

encima de ellas.

2)Entre un 5% y un 10% de deformacion las aleaciones | y 11
contindan sin dil'‘renciarse, mientras que la aleacion Il pasa a tener

valores por detajo, pecro la tendencia también es creciente.

3) Pira deformaciones mayores que el 10% puede observarse
que I aleacion 1. de menor contenido de Ni (Ni=8%) que las otras dos,
presenta los 1ravores  valores  de concentracion total de  fases
martensiticas vy con tendencia creciente hasta los valores de
deformacion esladiados. f.a aleacion I en cambio, de mayor
contenido de Ni (Ni=10%). presenta una saturacion en la transformacion
de la austenita. 1 or otro lade, la aleacién II1 (con un contenido de Ni
intermedio pero nenor contenido de C que las otras dos aleaciones) crece
mas en  esta a! ima etapa alcanzando para el 30% de deformacién un

valor intermedio -utre el alcanzado por las otras dos.

ks posible inferir a partir de este andlisis que el contenido de C

controla la transf{oirmacion martensitica hasta un 10% de deformacion, dado

91



que la unica difcrencit s plantca entre las dos aleaciones de¢ maovor
contenido de C y la de menor contenido de C. En cambio, el contenido de
Ni controla la (r: nsformacion en los porcentajes mayores de reducrion,
presentando la mayor concentracién martensitica para el menor

porcentaje de Ni.

En la Fig. V-2 puede verse que para las tres aleaciones |la
concentracién de fase € llega a un méximo y luego decrece. Dicho méiximo
es alcanzado al 0% de deformacién en las aleaciones I y II, y al 15% en
la aleacién III. En cambio la fase o' crece en forma sigmoidal con la
deformacion. Lis dependencias funcionales de las concentraciones
martensiticas son las mwismas que las halladas por Guntner y Rced7

" 4 . el -
y Mangonon y Thomas pata muestras traccionadas en nitrogeno

liquido.

Se observa una gran diferencia en la concentracion méaxima de fase
€ alcanzada entrc¢ la aleacién con menor contenido de ¢ y las otras dos.
En efecto, mier tras que en las aleaciones 1 y II la concentracion
maxima estd en =l 40% para la primera y 35 % para la segunda, en la
aleacion IIl, ésta -canza cl 60%. Esto implica que una rcducciéon del 0.02%
en el carbono, ticne mayor influencia sobre la formacion de fase :;;, que
una disminucién el 1 6 2% del contenido de niquel.

La cantid'd de fase o' obtenida para un porcentaje de
deformacién dadc. es decreciente con el aumento del contenido de¢ Ni
cuando el conteni-lo del ¢ es el mismo, como en la aleacién | y II. En la
aleacion 111, qu‘ posce un contenido de Ni intermedio (Ni=9%), pero
menos C que Jis ctras dos aleaciones, la concentracién de o' es
bastante mas baj.:, mientras como vimos la concentracién de € aumenta

considerablementc.

V.2 PARAMETRO D' _RED_DF_LA_FASE €

Dado qu : partir de la transformacién cristalografica fec-hcp ,
el pardmetro c teirico obtenido es 0.415 nm, podria decirse entonces
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funcién de la redi :cion por laminacion a 77K, para las tres aleaciones estudiadas.
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que cuando el pardmetro de la € obtenida esté mas cerca de este valor
mas estable serd dicha fasc. Esto estd de acuerdo con el andlisis
de G.Blanc et al” quienes relacionaron los pardmetros de red de la fase
€, en especial ¢, con la secuencia de transformacion de acuerdo

con el modelo de transformacién cristalogréfica hcp-bec  y la

necesidad de agregar dislocaciones suplementarias para realizar el

acoplamiento de las dos fases en la transformacién e-a’.

Teniendo en cuenta esto y el rol de la fase €, estos autores
realizaron una clasificacién en tres grupos. En el primer grupo, para

ce=0,408nm, la fase € es una verdadera fase intermedia y la secuencia de
transformacién es siempre Y-e-oa'; en el segundo grupo, ce=0,411nm,

aparece una competencia entre la transformacién a a’ a partir de € y
a partir de y; v en el tercer grupo, c€=0.415nm, la fase a’ se forma
siempre a particr de la austenita, la fase € nunca transforma a

a,

Se midieron los parametros de red de la fase € obtenida para las
tres aleaciones con el propdsito de esclarecer la secuencia de
transformacién complementando el estudio realizado mediante las
concentraciones e fases martensiticas. En la Tabla V-1 presentan los
resultados del pardmetro c de la fase € para las tres aleaciones a
distintos porcenlajes de deformacién. Es evidente que las aleaciones
I y II tienen un pardmetro c¢ menor que la aleacién 1II, por lo tanto
de acuerdo con Iilanc para las primeras etapas de la deformacién, las
aleaciones 1 y 1I cstarian dentro del segundo grupo, mientras la I1I en el
tercero. Por otro lado, puede observarse que a medida que aumenta la

deformacién se inestabiliza la fase €, la disminucién del parametro
evidencia que la transformaci6n e-a’ se hace mds probable, siendo

esto coherente co1 las curvas de concentracion.
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V.3 INFLUENCIA DE 1.OS ALEANTES SOBRE LA ENERGIA DEFALLA DI
API1LAMIENTO

Por Microscopia Electronica de  Alto  Voltaje ha sido mostradoe
experimentalmente;5 que una falla de apilamiento en la estructura fcc
es un embrién (6 ndcleo) de la martensita hcp, por lo tanto la medida de
la Energia de Falla de Apilamiento resulta importante dado que este
pardémetro gobierna la disociacién de dislocaciones en parciales que

limitan las fallas de apilamiento.

En la Tabla V-2 se muestran los valores de Energia de Falla de
Apilamiento, medidos para las tres aleaciones a la temperatura de
nitrégeno liquido. A pesar de que estas aleaciones estan dentro
del rango de composicion especificado para el tipo AlISI 304, se
observa gran variacion de los valores lo cual es coherente con las
variaciones del contenido de fase €. La alecacién 111 de menor Energia
de Falla de Apilamiento. c¢s Ja que presenta mayor cantidad de € y
una cstructura tipica de deslizamiento planar (Fig. V-4), frcnte
a la aleacidn Il de mayor contenido de Ni v ¢ que posee una mayor
tendencia a la formacion de una estructura enmaraiiada (Fig. V-5),
producto de la mayor posibilidad de realizar cross-slip. La aleacién |
que posee igual contenido de C que la 11 pero menor contenido de Ni,
tiene un valor dc¢ Energia de Falla de Apilamiento levemente inferior a

ésta.

Whiteman y 'I‘roiano'u'" publicaron que el hidrégeno disminuye la
EFnergia de Falla de Apilamiento en un acero inoxidable AIS1 310, lo cual
resulta interesante porque a pesar de ser un inlersticial como el C,
afecta en forma inversa a la cnergia de falla.

27,88,
Muchos autores’ 3

aducen que el modo de slip es el
responsable de Ia fragilizacion por hidrégeno inducida por pérdida de
ductilidad. Esto es decbido a que el deslizamiento planar produce ¢l
apilamiento de dislocaciones, y por lo tanto, altas concentraciones
locales de hidrégeno sc originan mediante el mecanismo de transporte de
hidrégeno por las dislocuciones”. l.uego, una aleaciébn con menor

contenido de C como la 111, serd mucho mds susceptible a este mecanismo
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Tabla V-1: Pardmetrcs de red de la martensita €

= = oo

Aleacibén Reduccién (%) c(nm) c/a
1 5 0.411 1.62

I 10 0.410 1.61

I 15 0.408 1.59
II 5 0.410 1.61
11 10 0.410 1.61
11 15 0.409 1.61
111 5 0.413 1.63
11 10 0.413 1.63
111 15 0.412 1.62
11 20 0.411 1.62

Tabla V-2: Valores de Encrgin dc Falla de Apilamiento a 77K para la: tres
aleacione:: dentro de la norma A{SI 304.

Aleacién N Y Y
I 5 26.5 1.2
11 S 28.3 1.0
111 11 19.5 0.9

N: numero de nodos medidos.

v: Energia de Falla de Apilamiento en m.l/mz.

oy: Desviacién standard sobre .
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Fig. V-4: Arreglo tipico de dislocaciones para deslizamiento planar,
presente en la aleacién III que posee el menor valor de energia de falla
de apilamiento entre las aleaciones estudiadas.

Fig. V-5: Arreglo enmaraiiado de dislocaciones, presente en la aleacién T1
que posee el mavor valor de energia de falla de apilamiento entre las
aleaciones estudiidas.
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de fragilizacién.

V.4 SITIOS DE NUCLEACION

0 observaron por Microscopia Electrénica de

Mangonon y Thomas
Transmisién un acero inoxidable 304 y concluyeron que € puede existir
en el interior de o’ y que € se forma independientemente y antes de la

formacién de o, por lo tanto afirmaron que en estos aceros la

secuencia de transformacién es y-e-a’ y no puede darse la

transformacién y-a’. Por el contrario, Suzuki et al mediante

Microscopia Electrénica de Alto Voltaje observé que la nucleacién de la
fase o’ se halla asociada con la interseccién de dos bandas de

deslizamiento mAs que con bandas de €.

En la Fig. V-6a se muestra en la aleaci6én ! laminada hasta el 5%
de reduccién, la nucleacién de o’ en la interseccién de una banda de
deformacién, no asociada con €, y un plano activo de
deslizamiento. En la Fig. V-6b, se observa lo mismo para la aleacién

I al mismo porcentaje de deformacién.

A partir del 10%, es posible observar, tanto en la aleacién 1 (Fig.
V-7a) como en la 1I (Fig. V-7b) la nucleaciéon de a’ en la intersecciéon
de bandas constituidas por fase €. En la Fig. V-8 se muestra la
micrografia de campo oscuro tipica de la martensita € y su diagrama de
difraccién, en el que se observan puntos correspondientes a doble

difraccién, la cual puede darse solamente en una estructura hcp.

No se obseivd a particr del 10% de deformacién la nucleacién de
«’ a partir de y, para ninguna de las dos aleaciones; sin embargo, si
bien esto esta de acuerdo con el hecho de que para la aleacion 11 la
concentracién totil martensitica se mantiene constante, por el
contrario en la aleacion I para 10% de deformacién y mayores sigue

produciéndose, aunque con baja probabilidad, la transformacién 7~a',

dado que la concentracién de a’ crece mas de lo que decrece E€.
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(b)

Fig. V-6: Nucleac 6n de la martensita ¢’ inducida por la interseccién de un
plano activo de deslizamiento s, con una banda de deslizamiento 5, , en
las aleaciones I '+ II laminadas {msta el 5% de reduccién.

(a) ALEACION 1

(b) ALEACION II
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(b)

Fig. V-7: Nucleacién de la martensita o’ en el interior de bandas de €, en
las aleaciones I v II a partir del 10% de reduccioén.

(a) ALEACION 1

(b) ALEACION I1I




(a)

(b)

Fig. V-8: (a) Miciografia de campo oscuro tipica de la martensita e.
(b) Diagrama de difraccién mostrando los puntos correspondientes a la
doble difraccién, la cual puede darse solamente en una estructura hcp.
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Para la aifeacién I'l no pudo verse lan nucleacion  de o o las
deformaciones «studindas debido a la enmaranada morfologia que  se
presenta para deformaciones mayceres al  10%. Si se obsecrvaron
gran cantidad dc¢ fallas y formacién de fase € (Fig. V-9), lo cual e¢sta de
acuerdo con la mas baja Encrgia de Falla de Apilamiento determinada

para esta aleacidn.

V.5 DISCUSION SOBRE_LA_INFLUENCIA DE_10S__ALEANTES SOBRE LA
SECUENCIA DE TRANSFORMACION MARTENSITICA Y LA_ESTABILIDAD _DE LA

FASE €

Una fase € estable resulta ser muy perjudicial desde ¢l punto
de vista de las propiedades mecénicas”, por ello es importante
esclarecer la influencia de los aleantes sobre la secuencia de

transformacion.

La Energra de Falla de Apilamiento es el pardmetro que gobierna
la formacion de |: fase €, siendo ésta tanto mds probable en la medida que
la energia sea m: s baja. La proximidad de valores de la Energia de Falla
en las aleaciones 1 v Il, resulta ser una justificacién, para la
ausencia de diferencias apreciables en la concentracion martenitica total
en las primeras etapas de la deformacién (reducciones menores al
10%). La aleacion 111, de menor Energia de Falla de Apilamiento que las
otras dos, tien: mavores valores de transformaciébn martensitica

total para defc rmaciones menores 2l 5%. En las tres aleaciones sc
presentan tanto la transformacién y-e como la y-a’. En la
aleacién 111 a d ferencia de las otras dos, se halla muy favorecida
la transformacicn y-e, y debido & la gran cantidad de € que se

genera inicialm -nte. la  concentracion martensitica total en csta
alcacién supera ¢ las otras dos para deformaciones menores al 5%. A

partir de este valor de deformaciéon, la produccibn de € se hace
menos importante y comicnza a hacerse evidente la transformacidny-'a'

pero, en compail icién con las otras dos alcaciones es baja.
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(b)

Fig. V-9: Aleaci‘n 1II a baja deformacién.

(a) Formacién d: una banda de deformacién por superposicion de fallas
limitadas por sus respectivas dislocaciones parciales.

(b) Banda delgada formada por martensita €.
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Para por:entajes de deformacion mayores al 107, las a'»aciones

I y Il se distingnen bien. alcanzando ta 1, de menor contenido de Ni
que las otros dos. la mayor cantidad de transformacion
martensitica. I'e acuerdo con el valor de su parametro. la fase

€ resulta ser, en ambas aleaciones una fase intermedia (y-e-a’). con la

diferencia que la aleaci6én 1 presenta todavia la transformacién y~a’, por

ello los valores de concentracién total alcanzados por (sta son
mayores. En la aleaci6én II, en cambio, a partir de dicho valor de
deformacién ya no hay mas transformacién martensitica (desde la
austenita. En 'a aleacién 1I1, para reducciones mayores al 15% se

inestabiliza la ¢ pasando algo de ella a o, pero también sigue
produciéndose 'y*a', dado que crece la curva de transf{ormacion

martensitica total.

Todo ocurie como si para cada aleacién hubiera una capacidad para
transformar martcnsiticamente (sin distinguir € 6 o’). Esa capacicad para
inestabilizar la austenita, tiene como evidencia la concentracion
martensitica total alcanzada cuando se obtiene la saturaciéon de la
transformacién, es decir cuando ya no se produc: mas
transformacién desde y. De acuerdo con esto la aleacién 1 es la més

inestable y la Il la més estable. Es posible concluir_entonces, = gue es el

contenido de Ni el gque _influye sobsre la estabilidad de la_ «leacion.

La aleacién III que inicialmente tiene valores de concentrac-on total
por encima de lis otras dos y luego, para deformaciones intc rmedias
pasa a tener valores por debajo, para 30% de reduccion se colo:a ¢n la
situaciéon internedia que le corresponde de acuerdo «(on su
contenido de Ni. Lamentablemente, no se realizaron reducciones nayores
al 30% dado que el endurecimiento y la consecuente fragiliza :ién del

material hacian dficultosa su laminacion.

A bajas deformaciones (2 y 3% de reduccién), los ileantes
intersticiales ccmo el C y el H son los que mas af-ctan la
transformacién martensftica. Esto se debe al hecho de que la Encrgia de
Falla de Apilamierto se ve mucho méas afectada por los intersticiales

que por los sustitucionales.
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En resumen, en accios cuya -omposicion varie dentro  de  la
norma AISI 304, -<lebe esperarse una v riacion en la concentracion de los
productos de transformacion marten .itica que depende tambicn de la
deformacién alcanzada. Nuestros resul ados muestran que _el Ni tiene

mayor influencia a altas deformaciones. por el contrario, es el C el que

influye mucho méds que el Ni a bajas deformaciones.

Lo més importante de estos resultados, es que ponen de
manifiesto el aumento significativo de la concentracién de € para una
disminucion del contenido de C dentro de la norma AISI 304. Por lo
tanto, una disminucién decl  contenido de C si bien es beneficiosa,
con respecto a la probabilidad dc corrosiéon intergranular por
precipitacion de carburos de Cr durante procesos como el de
soldadura, resulta ser perjudicial para las propiedades mecénicas, dado
que una mayor cantidad de € favorece la fragilizacién. Cuando el
hidrégeno se encuentra en solucion, se produce un aumento de la
temperatura de transformacién a e”, produciéndose cantidades
importantes de esta martensita a temperatura ambiente. Si a su
vez se trata de un acero de bajo carbono las posibilidades de fragilizacion

por hidrégeno se verdn aumentadas.
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CAPITULO VI
Influencia del hidrogeno sobre las transformaciones

martensiticas
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V1.1 INFLUENCIA DEL HIDROGENO. SOBRE LA CONCENTRACION DE_FASES
MARTENSITICAS
Para poncr en evidencia la influencia del hidrégeno sobre las

transformaciones martensiticas que se generan por deformacién,
se graficaron las concentraciones de las fases € y a’' obtenidas sin
hidr6geno en solucién (Fig. VI-1 a,b,c) y con hidrégeno en solucién (Fig.
VI-2 a,b,c), para cada temperatura (a=77K. b=206K, c=288K) en funcién del
porcentaje de reduccién por laminacién. La presencia de hidrégeno en
solucién favorece la formacién de fase € e inhibe la formacién de a’. Cuando
se lamina a 77K y 206K se observa que cuando el hidrégeno no esta
presente, la concentracion de € llega a un maximo de 62% y 48%,
respectivamente, y luego decrece, mientras la concentracién de a’ siempre
aumenta con la deformacién, no habiendo mucha diferencia entre ambas
temperaturas. Cuando el bidrégeno se halla presente en la red, la
concentracién de fase € se mantiene creciente tendiendo a un valor de
saturacién, alcanzando una concentracién del 80% y 68% para el 30% de
deformacion a 77K y 206K, respectivamente; la fase a’se encuentra en muy
baja proporcién. A temperatura ambiente el efecto del hidrégeno es notable,
pasa de no haber fase € presente, hasta tener valores crecientes cuando
aunienta la deformacion, sin que se observe tendencia hacia una saturacion,
por lo menos 2 los valores de deformacion alcanzados. Es probable que
la fase o' se genecre a partitr dey y no de €, eslo se analizar& mas
adelante cuandc se presenten los resultados de los parametros de red de

€.

Es notlable que tan pequefia cantidad de hidrégeno pueda inducir tal
cantidad de &€, que se mantiene después de un largo periodo de
envejecimiento, cuando el hidrégeno ya ha difundido completamente. En
efecto, en la Fig VI-3 se presentan los resultados de concentracién de las
fases martensiticas presentes inmediatamente después de la carga catddica

y deformacién, y luego de un periodo de envejecimiento de 1 aiio.
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V1.2 SECUENCIA | E TRANSFOFMACION

Como fue analizado en ¢l parrafo anterior, el hidrégeno estabiliza la
fase €, esto pucde ser el origen de la fragilizacién por hidrégeno. En la
Tabla VI-1 se mucstran los valores de las constantes ¢ y c/a para los
distintos porcentijes de reduccién a las tres temperaturas con y sin

13

hidr6geno en solucién. De acuerdo con el andlisis de G.Blanc” descripto

en el Capitulo V, por la presencia de hidrégeno se pone en evidencia que
la € obtenida por deformacion es estable v no transforma a «’. Puede
observarse que cuando la deformacibn aumenta hay una pequeiia
disminucién de c¢. El comportamiento es totalmente diferente cuando el

hidr6geno no se cncuentra en solucién.

Para temperatura ambiente, no se observa la presencia de € sin
hidrégeno, por Jo tanto toda la o’ presente proviene de la austenita; en

cambio con hidrés eno en solucién se obtiene una fase € estable.

Puede con-:luirse entonces que cuando el hidrégeno se encuentra
en solucién en In red, la  austenita transforma  martensiticamente
preferentemente a la fase €, y algo en la fase «’, pero nunca la € formada
transforma a o', por lo tanto la € resulta ser una fase muy estable cuya

formacién es favorecida por el hidré6geno.

VI.3 VARIACION DE_LA_ENERGIA DE_FALLA DE__APILAMIENTO CON__1A

En la Tabla VI-2 se presentan los resultados de Energia de Falla de
Apilamiento obtcnidos, mediante Microscopia Electrénica de Transmision,
para las muestras laminades sin hidrégeno en solucién a las tres

temperaturas estudiadas.

Se observa una disminucién de la Energia de Falla de Apilamiento con

la temperatura, e acuerdo con Lecroisey y Pineau”, quienes midieron las
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Tabla VI-1: Pardame'ro de red ¢ y la relacién c¢/a de la fase marten: itica e .

sin hidrég~=no

con hiaorégeno

Temperatura | /lteduccion | c¢ (nm) c/a c (nm) c/a
77K 2 % 4.14 1.64 4.15 1.65
77K J % 4.13 1.63 4.14 1.64
77K 5 % 4.13 1.63 4.14 1.64
77K 10 % 4.13 1.63 4.13 1.63
77K 15 % 4.12 1.62 4.14 1.64
77K 20 % 4.11 1.62 4.14 1.64
77K 30 % 4.10 l.61 4.13 1.63

206K % 4.13 1.63 4.14 1.64
206K % 4.13 1.63 4.15 1.64
206K % 4.12 1.62 4.14 1.64
206K 10 % 4.12 1.63 4.14 1.64
206K 15 % 4.11 1.62 4.13 1.63
206K 20 % 4.10 1.61 4.14 1.64
206K 30 % 4.10 1.61 4.13 1.63
288K % -— _— 4.13 1.63
288K % —— —— 4.13 1.63
288K % -— —— 4.14 1.64
288K 10 % -——- — 4.13 1.63
288K 15 % -—— — 4.14 1.63
288K 20 % —— — 4.12 1.62
288K 30 % — — 4.12 1.61
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variaciones del U mafio de nodo inducidas ¢n una platina de e iamiento.

. . . AY y )

Ellos relacionaron esta variacion de la encreia de falla -—, ¢ primera
A

aproximacion, con la diferencia de entropia entre ambas fases a ¢ nposicion

constante, es decir

AY ghp_ghe (125)
aT

En consecucncia, «n aleaciones donde ocurre la transformacién fec - hep a una

temperatura tal gue se halla dentro del rango estudiado, se esper- un valor

A . . .
alto de —l. como el obtenido. Esto es consiistente con el hecho le que la
A

nucleacién de la fise € se produce a 77K y no a temperatura am! c¢nte.

ORES DE ENERGIA DE_FALLA ¢ 3TENIDOS
" TRANSMISION ¥ POR_DIFR/ CION DE

En Ja Tabla VI-3 se presentan los resultados de probabilida de falla,
microdeformacion v Energia de Falla de Apilamiento (utilizando la —onstante
de Schramm y Re:d) para las limaduras obtenidas en nitrogeno liquido y
temperatura ambicute. En las limaduras la determinacion de la ] iergia de
Falla de Apilamien o es mas sencilla ya que el término de tensionces esiduales

en la ecuacién (121) es nulo.

Los valores de Energia de Falla de Apilamiento obtenidos -stan por
encima dc los hallidos por microscopia electronica de transmis ’n (Tabla
VI-2). indicando aue la constiante de Schramm y Reed es algo ma »r que la
adecuada para ccorrelacionar nuestros valores. No podemos atr Huir este
aumento (como se discutird m:is adelante) a la existencia de fase : ya que

los diagramas de difraccién de las limaduras no presentan es a fase a
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Tabla VI-2

Energia de Falla de Apilamicnto

obtenida

por Microsce pia

Electrénica de Transmision a 77K, 206K y temperatura ambiente.

) ]

Temperatura N y(mJ/m") oy ]
77K 11 19.5 0.9

206K 7 25.7 1.0 ]
288K 5 30.4 1.4

e —

N: Nimero de nodos medidos.

Y¥: Energia de Falla de Apilamiento.
: Dispersién cuadrética media del valor y obtenido.

o

Tabla VI-3 : Valore: de probabilidad de falla de apilamiento, microdeformacién
y Energfa de Falla de Apilamierrto para limaduras a nitrégeno liquidc y
temperatura ambiente obtenido meciante Difraccién de Rayos-X.

Temperature a 512 . (mJ/mz)
77K 11.51E-03 1.31E-05 20.5
288K 9.00E-03 1.72E-05 34.4
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ninguna de las ‘los temperaturas, y Ja fasc o solo se encuentra on haja

concentracion a 77K.

Para determinar el valor mds apropiado de la constante A, se sralico
para 77K y 288K, el valor de Energia de Falla de Apilamiento obtenido por

2

€
Microscopia Electrénica de Transmisiéon en funcién del cociente — obtenido
o

por Difraccién de Rayos-X, tenicndo presente que la recta debe pasar por

el origen. De la pendiente de esta recta se delterminé que la constante méas

mJ

apropiada para nuestro material es A =16230—;.
m

VI.5 INFLUENCIA DEL HIDROGENQ SOBRE EL ESTADO DE_LA_ESIRUCTURA
CRISTALINA

En las Tablas VI-4, VI-5 y VI-6 se presentan los
resultados de microdeformacién para las muestras masivas laminadas con
y sin hidrégeno en solucién a las temperaturas: 77K, 206 y 283K
respectivamente. Se observa que la microdeformacion aumenta con el

porcentaje de laminacion.

Para bajas deformaciones puede observarse el aumento de Ila
microdeformacién por efecto del hidrégeno. Para 77K y 206K a partir del 5%
no se registran diferencias. 1.1 hidrégeno al ubicarse intersticialmente
produce microtensiones que a altas dceformaciones no se aprecian por la gran
distorsion de la red debilda o la delformacion y presencia de otras fases. A
temperatura ambiente para todas las deformaciones la microdeformacion

aumenta con la introduccion de hidrégzeno.



V1.6 VARIACION DE LA PROBABILIDAD DE FALLA_CON LA _DEFORMACION.

INFLUENCIA_DEL HIDROGENO SOBRE LA ENERGIA_DE FAILLA DE APILAMIENTO

En las Tablas VI-4, VI-5 y VI-6 se presentan los valores de
probabilidad de falla y Energia de Falla de Apilamiento obtenidos por
Difraccién de Rayos-X utilizando los modelos de Voigt y Reuss para las
muestras laminadas a 77K, 206K y 288K, respectivamente. Es posible observar
que el valor obtenido por Microscopia Electrénica de Transmisién para 2% de
deformacioén, se encuentra comprendido entre las cotas dadas por los modelos
de Voigt y Reuss, pero mucho mis cercano al primero. Por lo tanto, este

modelo serd tomado como valido para analizar los resultados.

Para una dcformacién dada, es notable el aumento de la probabilidad
de falla v la conscecuente disminucién de la Energia de Falla de Apilamiento

por efecto del hidrégeno.

Se observa que, la probabilidad de falla aumenta con la deformacién
a las tres tempeiaturas estudiadas. La energia de falla para 77K y 206K
también aumenta con la deformacién, pero esto no ocurre para las muestras
laminadas a temperatura ambiente. El hecho, que la probabilidad de falla
aumente con la deformacién es coherente. Cuando la concentracién de €
aumenta por efecto de la deformacién , la probabilidad también lo hace,
indicando que es més probable la formacién de €. Por lo tanto, también es
coherente que |2 probabilidad de falla aumente para las muestras
hidrogenadas. Por el contrario, la Energia de Falla de Apilamiento no puede
depender de la d=formacién, va que solo lo hace con la temperatura y la
composicion quimi:a de la aleacién. El aumento de la lnergia de Falla de
Apilamiento con la deformacién podrifa estar justificado por el hecho de que,
como explicaron I'andley y l,ele“, la teorfa de la Difraccion de Rayos-X
desarrollada por Paterson”, no puede ser aplicada a cristales fcc que
sufren transformecién martensitica a hcp. En este caso, las fallas no se
distribuyen al azer, suposicion que se hace en la teoria de Paterson. sino

preferencialmente sobre las fallas iniciales (embriones) de la estructura hcp.

En consecuencia, como puede verse a través de nuestros resultados,

127



si bien cuando Ja probabilidad de falla anmenta. la concentracion de €
también aumenta, dicho aumento de probabilidad es menor at real. dado que
al formarse la €, se consumen las fallas generadas. Los resultados obtenidos
para las muestras deformadas a temperatura ambiente son una corroboracion
de este hecho, mientras en los otros casos hay una variacién de la Energia
de Falla de Apilamiento con la deformacién, en este no hay transformaciéon
a € y entonces la Energia de Falla de Apilamiento se mantiene dentro del

error.

Como consecuencia de lo anterior, el valor de Energia de Falla de
Apilamiento de mas baja deformacién (es decir el de mas baja concentraciéon
de €) es el mas préximo al real. Tomando estos valores se calculd que las
disminuciones por efecto del hidrégeno son: 37%, 34% y 40% a 288K, 206K y

77K, respectivamente. Las_diferencias no son _significativas y puede

concluirse, _gque cl efecto del hidrégeno sobre la Energia de Falla de

Apilamiento _no depende de_la temperatura.

V1.7 FRAGILIZACION POR_HIDROGENOQ

Muchos autires observaron la relacion entre la Energia de Falla de

Apilamiento y la fragilizaciébn por hidrégen()'ﬁ‘24

. Propusieron un mecanismo
de transporte de hidrégeno por las dislocaciones. En un material con baja
Energia de Falla ‘le Apilamiento, el deslizamiento es planar y se produce el
apilamiento de diclocacioncs frente a limites internos como bordes de grano,
limites de fases o inclusiones. Como consecuencia de esto. para deformaciones
grandes sc tienen grandes concentraciones de hidrégeno confinadas frente
a cstos limites, lo que los convierte en sitios susceptibltes de fragilizar, va
sea por la reduccién en la tension de la interfase o formacién de pequefios
microporos y sulbsecuente crecimiento por presion interna. Por otro lado
contribuye a este mecanismo, la propia disminucién de la Energia de Falla de
Apilamiento por el hidrégeno disuelto, de ta que solo se poseia una evidencia
experimental débi' en un acero AISI 31097. Sin embargo, fue utilizada como
argumento por algunos autores%‘”. para justilicar la transformacion

martensitica por carga catédica.
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Como va fue dicho <n ol punto nterior, la disminucion de la Lncig:a
de Falla de Apilamiento por electo del hidrogeno, aparentemente no depende

de la temperatura y tiene un valor me-ltio del 37%.

En este trabajo, la introduccién de hidrégeno no produce
transformacién, pero si produce el efeclo quimico que provoca la disminucion
de la Energia de Falla de Apilamiento y como consecuencia, por una
deformacién posterior se produce una mayor cantidad de € respecto del
obtenido para igual deformacis'n en un acero sin hidrégeno en solucién, Otro
efecto del hidrégeno es la estabilizacién de la fase € formada, dado que estla
fase no transforma a o’. ni aun después de un afio. Lo interesante de
nuestro caso, es que se introduce una cantidad de hidrégeno pequefia vy,
sin embargo, la deformacion posterior genera una gran cantidad de €, y
esta microestructura se manticne a lo largo del tiempo sin transformar a «'.
Esto es muy diferente a lo que ocurre cuando se produce la transformacion
a € cuando se introducen grandes cantidades de hidrégeno por los
gradientes de concentracion de hidrégeno que se generan por carga catédica
a temperatura ambiente, y lueco de un periodo de envejecimiento transforma

. . ¢7
a o' y se observan las microfisuras’ .

1100 . or: .
I las fases martensiticas serian las

be acuerdo con algunos autores
responsables de la fragilizacion por hi:'lrégeno, es decir, estas fases no son
solo el producto de la deformacién que acompaiia la fractura, sino también
precursoras de la pérdida de ductilidad y consecuente fractura. Pero también
existe en cste caso la incégnila de que fase martensitica es la fragilizante.
Se sabe que la fase € es causa de fragilidad en los aceros inoxidables

austeniticos sin hidrégeno”. Nakayama vy 'l‘akanowl

mediante microscopia
electronica de alto voltaje observaron que Ja fisura se propaga
principalmente a lo larzo de la martensita € y parcialmente en regiones de

102

estructura mixta, € y «'. Por otra paitte, Rozenak y Eliezer observaron,

que las fisuras sc¢ propagan principalmiente ¢n estas dltimas regiones,

Por lo tanto, la formacion de una alta concentracién de € muy estable,

sumado a la consiguiente inhibiciéon a la formacion de «o’. permite suponer que
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Tabla VI-4 :
modelos de Voigt y Reuss), microdeformacién,
Falla de Apilamiento para muestras laminadas a 77K.

Probabilidad de falla de apilamiento (usando los
and Energia de

(a) Sin Hidrdgeno /  Laminado a 77K
e2

Laminado a Voigt a Reuss | Y Voigt Y Reuss
hasta (x 10') | (x 10%) | (x 10%) (n3/i] (n3/n]

3 % 1.37 11.83 2.4 28.5 3.30

5 % 2.02 16.84 3.8 30.6 3.67

10 % 2.95 23.86 5.7 31.4 3.89

15 % 4.29 33.62 8.4 31.8 4.06

20 % 5.54 42.40 11.0 32.3 4.21

(b) Con  Hidrdgeno ~ /  lLaminado a4 77k

-

. 1

Lamlnado a Voigt a Reuss GI Y Voigt Y Reuss

haSta (x 103) (x 103) (x 106) [mJ/m2] [mJ/mz]
2,%L 2.45 21.83 2.3 15.2 1.72
3 % 2.83 30.26 3.1 17.8 1.67
5 % 3.65 38.17 4.7 20.9 2.00
10 % 5.10 51.76 7.3 23.3 2.29
15 % 5.75 57.66 8.4 23.8 2.36
20 % 7.32 71.72 1.1 24.5 2.50
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Tabla VI-5 :
modelos de Voigt y Reuss), microdeformacién

de Apilamiento para muestras laminadas a 206K.

Probabilidad de falla de apilamiento (u:ando los
and Energi¢ de Falla

(a) Sin - Hidrégeno /  laminado & 206K
Laminado o Voigt a Reuss eﬁ Y Voigt Y Reuss
hasta (x 10%) (x 10%) | (x 10%) (nJ/n] (n3/i]

2 % 0.51 4.73 1.0 31.8 :T::--+
3 % 0.78 7.07 1.6 33.4 3.68
5 % 0.96 8.61 2.0 34.0 3.78

10 % 2.29 16.78 5.0 35.4 3.62

15 % 2.94 21.33 6.5 35.9 4.96

20 % 4.27 30.46 9.4 35.8 5.02

(0) Con  Hidrdgeno  /  Laminado a 206K
Laminado | @ .. [0 s €, ¥ v T
hasta (x 10%) |(x 10} (x 10° [mJ/m’] lﬂ”/ﬂ]z]

2% 1.08 9.99 1.4 21.1 T‘
3 % 2.10 18.90 2.8 21.7 2.41
5 % 2.36 21.11 3.2 22.0 2.46

10 % 3.22 28.49 5.9 29.7 3.36

15 % 3.37 29.74 6.5 J1.3 3.56

20 % 4.62 40.15 9.0 31.7 3.64




Tabla VI-6 : Probabilidad de falla de apilamiento {(usando los models de Voigt
y Reuss), microdeformacion y Energia de Falla de Apilamiento par . muestras
laminadas a 288K.

(4) Sin Hidrogeno /  Laminado o 288K
R
. 2
Lamlnado ! Voigt ! Reuss El Y Voigt Y Reuss
hasta (x 10') | (x 10%) (x 10%) mi/t] | (mi/m]
l------F-----i-----I#........p.........&.l.......*
2 % 0.40 3.56 1.0 40.6 4.57
3 % 0.60 5.43 1.5 40.6 3.28
5 % 0.01 5.49 1.5 40.1 —:.43
10 % 0.93 8.52 2.3 40.3 4,38
15 % 1.92 18.10 4.8 40.7 4.31
20 % 2.22 21.04 5.5 40.3 4.25
30 % 2.29 21.78 5.7 40.4 4.25
(b) Con  Hidrdgeno  /  lLaminado  a 288K
?-I--------T-r!----T
. 2
Lamlnado o Voigt a Peuss El Y Voigt Y Reuss
hasta ] : ;
(x 107) (x 107) (x 10°) [mJ/mZ] lmJ/ml]
2 % 0.89 7.92 1.4 25.6 2.87
3 % 1.67 15.19 2.8 27.3 3.00
5 % 2.05 18.87 3.9 30.8 3.36
10 % 2.90 27.03 6.0 33.6 3J.61
15 % 3.08 28.85 6.5 34.2 3.67
20 % 4.52 42 .97 9.8 35.2 3.70
30 % 7.19 72.56 ;17.] 36.9 3.81




CONCLUSIONES

1)A bajas deformacionzs, en Jas tres aleaciones estudiadas, se
producen tanto la transformacién y-e como y-a’. En la aleacién de bajo

C (0.04%) se halla favorecida la transformacién a €.

2)La fase € se inestabiliza con la deformacién. En la aleacién de

bajo C se inestabiliza recién para reducciones mayores al 15%, pero

también continua la transformacién y-a'.

En las aleaciones con mayor contenido de C (0.06%), para

porcentajes de deformacién mayores al 10%, la fase € resulta ser una
verdadera fase intermedia ('y-'e-a’). Ikn la aleacién con mayor contenido

de Ni (10%) a partir de este porcentaje de reduccién no hay més

transformacién a partir de la austenita. En cambio, en la aleacién con

menor contenido de Ni sigue produciéndose la transformacién 'y-a’.

3)La introduccién por carga catédica de 18 ppm de hidrégeno no
produce transformacién martensitica en el acero AISI 304. Sin embargo,
favorece la transiormacién hacia la martensita € por deformacién, e inhibe
la formacién de o'. La fase € formada es de caracteristica muy estable y
no transforma a a’' cuando se aumenta la deformacién del material
hidrogenado. A diferencia de lo que ocurre cuando la transformacién es
por carga catédica, la gran cantidad de € formada no transforma a o’
durante el envejcecimiento sino que se mantiene estable durante un largo

periodo, ain después que el hidrégeno ya ha difundido.

4)Se determiné la Energia de Falla de Apilamiento mediante la
técnica de Difraccién de Rayos-X en muestras masivas, y se observé su
correlacién con los resultados obtenidos utilizando la técnica de

Microscopia Electrénica de Transmisién.

S)El aumento de la concentracion de C genera un mayor aumento
sobre la Energia de Falla de Apilamiento que el Ni, que es un soluto
sustitucional. El i, también soluto intersticial, actia en forma inversa. El
agregado de 18 pom de hidrégeno en solucién produjo una disminucién del

37% en dicha energia, lo cual se tradujo en un gran aumento de la fase



€ formada por deformacién del material hidrogenado.

6)La disminuvcién de la Lnergia de Falla de Apilamiento por efecto

del hidrégeno, no depende de la temperatura de deformacion.

7)Puede concluirse finalmente que un acero inoxidable dentro de la
norma AISI 304, que tenga un bajo contenido de C y al que se le haya
introducido unos pocos ppm de H, estd muy propenso a sufrir
fragilizacién, por la gran cantidad de € que se formard cuando sea

deformado aGn a bajos porcentajes.



APENDICE

CORRECCION POR EFECTOS_INSTRUMENTALES

Ademés del ensanchamiento producido por efectos
estructurales (tamafio de particula, tensiones, maclas y fallas) un perfil
de difraccién experimental presenta un ensanchamiento y asimetria debido
a las caracteristicas del instrumento de medicién, tales como ancho
de las ranuras, tamafio de la muestra, penetracién del haz, focalizacién
imperfecta, baja resolucién del doblete K, de la radiacién y superposicién
en caso de no estar resuclto, divergencia del haz, etc. Todas estas

fuentes de ensanchamiento, extrafias a las caracteristicas del material

constituyen el ensanchamiento del perfil por efectos
instrumentales, que es necesario descontar del perfil
experimental para obtener informacion verdadera sobre los

pardmetros estructurales.

El perfil de linea observado experimentalmente h(s) es igual a la
convolucién de la aberracién instrumental g(s") y la funcién intensidad
verdadera f(s’). l.a intensidad difundida f(s’) en el intervalo entre s’
y s’+ ds’ (es decir, el A4rea f(s’)ds’) estd extendida por 1la funcién
aberracién g(s"). En el punto s’+ s"=s, observamos el elemento dh(s) de
la funcién ensanchada h(s). Es fécil ver que

dh(s) s./_ __gts”)
£(s’) ds dreadeg (1)

Como podemos normalizar sin afectar la forma del perfil del pico

g(z) dz = 1 y obtener la integral de convolucién

h(s) =fﬂs’)g(s—s’) ds’ (2)

Esta ecuacién de convolucién puede ser resuelta suponiendo
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cierta expresiébn matemdtica para ((s’) v g(s") o0 describiendo las

funciones en términos de series de Fourier.

Las dos distribuciones de intensidad més comunmente supucstas
son:

a)La Gaussiana

I(s) =I,(s') e¥'# (3)
b)La Cauchy
I (s')
I(s') = —2—— (4)
(s 1+k2 g”

La aplicacién de 1la integral de convolucién (2) muestra que

para f,g y h todas Gaussianas, resulta

B2=b2+ﬂ2 (5)

y para perfiles todos Cauchy se obtiene

B=b+p (6)

Las ecuaciones (5) v (6) son véalidas tanto para el ancho del

méximo a la mitad como para el ancho integral.

Debido a que los perfiles reales nunca son puramente Gaussianos
o puramente Cauchy, éstas férmulas simples solo tienen un valor practico

limitado y algo incierto.

Sin embargo, la aproximacién Gaussiana, ecuacién (5), ha sido por
afios ampliamente utilizada en rutinas analiticas y célculos de ©6rdenes
de magnitud. Esta préactica tiene alguna justificacién en la técnica de
Debye-Scherrer, donde la ecuacién (5) constituye una aproximacién
méds realista del perfil instrumental que la ecuacién (6), particularmente

para muestras de baja absorcién y/o picos de alto dngulo. Pero en el
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caso del difractémetro de alta resolucién, la disposiciéon geométrica de
difraccién produce en el perfil g un fuerte desvio del Gaussiano,

volviéndose altamente asimétrico.

Por otro lado las evidencias existentes tienden a mostrar que
el perfil f(s’) generado por una distribucién de tamafio de cristalito,
se asemeja méas a la forma Cauchy que a la Gaussiana.

Por lo tanto, debemos concluir que las ecuaciones (5) y (6) solo
pueden ser usadas con un pleno reconocimiento de sus muchas y

considerables limitaciones.

Sin embargo, existen las llamadas Curvas de Correcciéon de Jones
que nos permiten obtener valores mas exactos del ancho integral puro
B. Si bien el método de Jones de calculo y representacién de la
correccién del ensanchamiento instrumental, utiliza la técnica de
Debye-Scherrer, los resultados que se derivan del mismo son totalmente
aplicables a otras técnicas de difraccién, inclufida la que nos interesa,
el difractémetro de alta resolucién. Detallaremos a continuacién dicho

método.

Comenzando con la ecuacién de convolucién (1), Jones prob6é que
los anchos integiales B,b y B de los perfiles h,g y f respectivamente,

estan relacionados como sigue:

B, fe) __g© .
B, g(e)de

L CY(C)] ®)
B, Ae)de

La funcién g(e) es invariante para un conjunto de condiciones

expeiimentales dadas, y se determina midiendo la distribucién de
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intensidad en el perfil de linea de un material libre de tensiones vy
de tamaiio de cristalito suficientemente grande (aprox.300nm para
técnicas de difraccién de alta resolucién), de manera tal

que practicamente no existe ensanchamiento en el perfil de linea puro.

Usando una camara de Debye-Sherrer, Jones obtuvo
(mediante fotodensitometria) el diagrama de una linea de una
sustancia de referencia, la cual cumplia los requisitos
anteriormente expuestos, a 6=80°, donde el doblete K102 estaba bien
resuelto; y usé el perfil K; como la funcién de referencia invariante
g(€e). Luego supuso que f(€) era o bien Gaussiana o Cauchy, y evalué
las integrales de las ecuaciones (7) y (8) para un rango de tamafio de
cristalito, mediante una variacién apropiada del ancho integral de la
funcién f(€), lo cual se consigue cambiando el coeficiente k de las

ecuaciones (3) y (4).

En la figurs estdn graficadas las curvas resultantes de 8/B vs b/B
para perfiles puros de difraccién de la forma: (a) Gaussiana y (b)
Cauchy. Con el objeto de comparar las curvas, también se muestran
las correspondientes a:
f, Cauchy - g, Gaussiana y

f, Gaussiana - g, Gaussiana.

Esta dltima curva se obtiene graficando la ecuacién (5) en la forma

§-u ——;—Zl”’ (9)

La manera de usar las curvas de correcciébn de Jones es la
siguiente, en primer lugar se selecciona el material de referencia
y se Jle saca e! diagrama de una de sus lfineas, de donde se obtiene
b. Posteriormente se hace lo mismo con el material de estudio,
obteniendo en este caso B. Obviamente, la radiacién utilizada en ambos

casos debe ser l: misma. También es importante destacar que las
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lineas seleccionidas para los diagramas deben ser muy  proximos,
de manera tal que las condiciones geomélricas sean lo mas similares

posibles.

Una ves obtenidos b y 3. se ubica el punto
correspondiente «l cociente b/B sobre la curva elegida, Jones (a) o Jones
{b), ¥y a partir de éste se obtiene el cociente B/B, de donde se deduce
8.

Volviendo a la figura, y analizdndola detalladamente, podecmos
observar que la seguridad en la determinacién del ancho integral puro
se incrementa a mwedida que el tamaifio de cristalito se vuelve mas pequeiio.
En efecto, cuando el tamaiio decrece, B aumenta, esto implica que
b/B se vuelve muvy pequeiio y las tres curvas conducen practicamente a
idénticos resultados. Por el contrario, para tamaiio de cristalito grande
b/B se aproxima a la unidad. En este caso, los valores de 8 derivados

de las tres curvas difieren ampliamente.



/1

Curvas de correccién del ancho integral por efecto instruncental

Jones (a). f(e) Gaussiana;

Jones (b): f(e) Cauchy;

Gaussiana-Gaussiana: f(e) y gle) Gaussianas;
Cauchy-Gaussiana: f(€) Cauchy y g(&) Gaussiana.

ELEE I
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