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RES UMEN

La norma MSI 3M establece un rango bastante annlio (le
composición, se (studio entonces, la influencia del (' _\' Ni sobre las
transformaciones 'aartensíticas inducidas por deformación. lil objetivo fue
analizar las limita:iones de la norma para seleccionar aceros sometidos a
condiciones de alto riesgo de fragilización por hidrógeno, como así también
la influencia del hidrógeno en dicha transformación. Por lo tanto, el
hidrógeno fue introducido en solución de manera que no se produzca
transformación por carga catódica sino por la laminación posterior.

Se determinó por Difracción de Rayos-X la concentración en volumen

de las fases presentes, el estado de su estructura cristalina y la energía
de falla de apilamiento en muestras laminadas a las temperaturas: 77K,
206K, y 288K. Se tomparó el resultado de Energía (le Falla de Apihmiento

obtenido por Rayos-X con el obtenido por Microscopía Electrónica de
'l'ransmisión.

Se encontró que a bajas deformaciones, la disminución del contenido
de ('Tinhibe la founacion ¡le n" y favorece la formación (le la maitensita

E estable, convirtiendo al acero en más susceptible a la fragilizacirï-n. Esto
es una conSecuenr.:ia que el (‘. soluto intersticial, tiene mayor influencia
sobre la energía de falla (le apilamiento que el Ni. Un aumento del
contenido (le Ni favorece la estabilidad del acero a altas deformacü nes en
ctmnto a la transformación martensítica total.

«(lemas se observó que la secuencia de transformacion varia con cl
aumento (le deformación: a bajas deformaciones se produc -n las

transformaciones Yee y y-m’, la fase e se inestabiliza Con la defo' mación

convirtiéndose en una verdadera fase intermedia (y-«l-oal). esta se :uencia

se hall-1 relardada por la disminución del contenido de (‘..

Fue determi'iada un." disminución promedio del 37%en la Em rgía de

Falla (le Apilamh nto (¡el aevro AIS] 304 por efecto (le 13 ¡pm (le

hidrógeno. La intioduccion de esta cantidad de hidrógeno en solu "ión no
produce transformación nnu'tensítica por carga catódica. favorzce sin



embargo, la transformáción a e por deformación e inhibe la forma-ión de
a’. Es importante notar que la fase E formada es de característiva muy
estable y no transforma a a’ cuando se aumenta la deformación, ni tnnpoco
durante el envejecimiento, a diferencia de lo que ocurre cuando la
transformación a e se produce por carga catódica. También a diferencia
de lo que ocurre en este caso, la responsable de la fragilizaciún por
hidrógeno es la misma fase e por su menor número de sistemas de
deslizamiento.



INTRODUCCION

En los aceros inoxidables austeníticos la fase estable es ln y dc
estructura fcc. Cuando son mantenidos cierto tiempo a temperaturas. sub­
cero, ó cuando son deformados a temperatura ambiente ó menores
transforman martensíticamente a las fases e (hcp) y a’(bcc).

Brooks et all mostraron mediante Microscopía Electrónica de Alto
Voltaje que una falla de apilamiento es un embrión de fase martensítica
hcp. En consecuencia, ln Energía de Falla de Apilamiento es el parámetro
que gobierna la transformación a e, siendo esta tanto más probable en la
medida que la energía de falla sea más baja.

Son muy numeroso'q los trabajos que desde hace más de 25 aïos hnn
abordado el tema de las transformaciones martensíticas en :lceros

inoxidables austeníticos de distinto tipo. Tal profusión de trabajos
se debe :1 una doble causa: el interés básico en estudiar las

trnnsformacioncs en función de diferentes parámetros, ct'mo la
ïfi

2.3.4“: J a mcnc-mía de falla dc npilmniento. composición. etc.
necesidad tecnológica de un umyor conocimiento sobre ln rllación
entre Concentración de lanzas martenltír‘ns (e y a)’ y las propir dades

, . 73° 0mecunrcns de estos aceros ' ’ ‘l .

¡in particular, los aceros AlSl .104 han recibido un alto grado
de atención debido a sus múltiples usos en tuberías _vdiferentes
cmnponcntes sujetos n estados dc tensiones en medios corrosivos. (tomo
(“icmplo concreto su puede (:itnv‘la fragilización por hidrógeno, orizinadn
cn cañerías por la-r que circ‘nl'i SUIÏhÍd'ÍCU a temperatura. lïn est! caso.
cl material se hallu soma-tido u tensiones estructurales _\' residual-s del
proce5o de fabricación, como así también sufre cicindos térmicos ‘n las
detenciones por mantenimiento. En la ’l'esis de Licenciatura"! fue

encontrado que el hidrógeno produce una significativa concentr ¡ción
dc nmrtensita en hajus deformaciones a temperatura ambiente.
Por otro lado. cuando se. carga catódicamente con hidrógeno, en



condiciones tales que el gradiente de concentración de hídróreno es
grande en un espesor pequeño, las microtensiones generadas también

. , . . . . 2provocan la transformamón martensrtlca del acero 1nox1dableaustenítlcoI .
13’” relacionan la fragilización de estos aceros con laAlgunos autores

formación de las fases martensíticas e y a’, es decir que las fases
martensíticas no serían solo el producto de la deformación que acompaña
la fractura sino las responsables de la fragilización.

La existencia de dos fases martensíticas como producto
de transformación induce a la pregunta de cual fase se forma primero y
que aleantes favorecen la formación de una u otra fase.

Como la norma MSI 304 establece un rango bastante amplio de

concentraciones (18-21%Cr,8—ll%Ni, máx0.08%C) y existían algunos
antecedentes sobre la influencia de los aleantes sustitucionalesó’ls’16

sobre la transformación 'yác en otros aceros, se decidió estudiar las
transformaciones martensíticas en tres aceros 304 de diferente

composición, sujetos a deformación. También se estudió la influencia del
hidrógeno en solución sobre la transformación martensítica a distintas
temperaturas. lïl hidrógeno fue introducido de manera que no se
produzca transformación por carga, sino por la laminación posterior.

El propósito del trabajo fue analizar las limitaciones de l:' norma
para seleccionar aceros sometidos a condiciones de alto riesgo de
l'ragilización por hidrógeno, así como también las causas dc dicha
lragilí'zación.

Para cumplir con este objetivo se determinó por Difracción de
Rayos-X la concentración en xolumen de las fases presentes, el estado de
su estructura cristalina y la vnergía de falla de apilamiento. Además como
complemento de la técnica anterior, por Microscopía Electrónica de
Transmisión se identificaron los sitios de nucleación de las martensitas.

el estado de (¡islocaciones y 'ambién, la energía de falla de apilamiento.
resultado que sc comparó Con el obtenido por rayos-X. Se determinó
cuantitativamente la disminución de la energía de falla de apilamiento por
el hidrógeno, y sc estudió su relación con la fragilización por hidrógeno



y la transformacion mai'tensítica.

Los fundamentos teóricos, el procedimiento experimental, la
metodología empleada para las determinaciones cuantitativas y los
resuntados obtenidos Se encuentran expuestos en siete capítulos, un
apénlice y una sección dedicada a las conclusiones.

l-Ïl CAPITULO I incluye la presentación del sistema l"e—(?r—Ni,los

Cnlle pins basicos de la transl'ormación de la atistenitd mediante el fallado
a e i, u la umrlensita u’. Se define también el conceth de energía de l'alla
de milennienlo y su influencia Sobre los mddOs de deslzamiento. Por último

se describen los ¡mecanismosde interacción del hidrógeno con la austenila.

—l;‘nel CAPITULO ll se detalla el procedimiento para la elaboracion
de l..s aleaciones en el laboratorio. Se discute la .nfluencia sobre las

tran formaciones martensíticas de las condiciones exp .:rimenlales de carga
eatódica, para la introducción de hidrógeno dentro del metal. Se analiza
el fenómeno de la inl'luencia de la geometria del dispositivo de carga sobre
la repetitividad de los resultado:. Se estudian las condiciones de carga
en cuanto al tiempo y densidad de COIriente de minera de introducir
hidn «¿eno sin generar las microtensiones responsables de la
tran: formacion martensítica por la carga catódica piopiamente dicha. Se
detalla también, el procedimiento seguido para la laminación y la obtención
de lidiaduras. También se describen los proculimientos seguidos mediante
las técnicas de Difracción de Rayos-X y Microscnpía Electrónica de
'l‘ran-smisión para el análisis del material transformado.

—Lametodología utilizada para la determinación cuantitativa de las
fases presentes y de su parámetro de red es descripta en el CAPITULO
III.

—ElCAPITULOIV contiene una revisión completa de los métodos para

determinar la Energía de Falla de Apilamiento mediante Microscopía
Eleel rónica de Transmisión y Difracción de Rayos-X. Incluyen la
l'orm ¡lación teórica y el procedimiento eJLLperimentalutilizado.

los resultados Se exponen en los CAPITULOS V y Vl:



-Ln transformación Ina'lcnsílica dentro de In norma MSI 304 se
estudia en el CAPITULOv. Su: discute la influencia de los alennhx; sobre

la concentración de las fases: vnarlcnsíticns‘. cl parámetro dc red d" ln l‘nse

E, la energía de ¡alla vle :Ipilumicnto _\-'los Sitios de nucleución. Se sacan

conclusiones sobie la secuencia de transformación y la estabilidan de la
fase e relacionándolo con la fragilidad del acero.

-En el CAPITULOVI se estudia la influencia del hidrógeno sobre
la concentración de las fases martensíticas y la secuencia de
transformación. Se estudia además la dependencia de la energía de falla
con la temperatura. Se realiza una correlación entre los valores de energía
de falla por microscopía electrónica dc transmisión y los de Rayos-x. Se
determina (:uantítutivnnlenlc In disminución de dicha energía por cl-rcto del

hidrógeno. Se nnnlizan las causas de la fragilización por hidrógeno.



CAPITULO I

Sistvma Ye-Cr-Ni

Transformación de la nustenita metaestable

Interacción del H con la austenila



I-1 LMI_B3:_L2 |‘—_N_i.

Algunos elementos extienden el lazoy en el diagrama lie-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, es decir,
favorece la formación de ferrita. Sin embargo, cuando el Cr es agregado a
un acero que contiene Ni, retarda la cinética de translormaci'ïn vea
así es posible retener la austvnita a temperatura ambiente.

Un diagrama ternario del sistema Fe-Cr-Ni, justo debaio de la
temperatura sólidus es mostrado en la Fig. 1-1”, esta temperatura se
encuentra entre los 1073K a 1723K (1400 a 1450°C). l,a serie Al‘il 300 de

aceros inoxidablvs austeníticos (16 a 20 Cr; 6 a 12 Ni) caei'a en el

interior del campo ¡1+7 o bien inmediatamente fuera de él. Debe
tenerse en cuunta que el diagrama (le la Fig. l-l es una
aproximación que no toma en cuenta los otros aleantes.

Los aceros inoxidabla-s austeníticos son recocidos entre 128.2l.y ¡MNK

(1008 y ¡120°C). Los diagramas (le fases de equilibrio en este rango rle
temperaturas de acuvr-(ln con Bain-Aborn” _vPugh-Nisbet"l se muestran
en la Fig. [-2. Los rlizmrarrras difieren por varias razones. entre
ellas. la temperatura. pureza (le aleaciones y técnicas experimentales.
listos diagramas son, r-zinembargo, muy similares en la región ('e interéh
(ángulo inl'erior i'aquierdol. las aleaciones conteniendo entre 16-?sz (‘1 y
6-1237.Ni. ahora caen claramente en el interior del campo y.
Variaciones especificas en la serie AlSl 300, tales como altos contenidos
(le Cr (tipo 309) o agrupado de Si (tipo 302 ll), Mo (tipo Jlb, 317). 'l‘i

(tipo 321) ó Nb (tipo 34'") favorecen la formación (le ferrita. La

reducción rlel contenido (lc L' (3U4L , 316L y 317L). también llase que la
formación (le ferríta sea más probable.



Fe 10 20 30 40 50 GO 70 80 90 NI

NIOUEL, X

Fíg.I-1: Sknema Fe-Cr-NL justo debajo dela temperatura soüdusn.

Fe IO 20 3Q 40 50 60 70 80 90 Ni
NIOUEL, N

Fe 10 20 30 40 50 60 70 BO 90 NI
NIOUEL, x

(b)

Figl-Z: Sistenui Fe-Cr-Ni,<iesde 900 a 1300°C (1173 a 1573K).
(a) Fases en el r ngo de temperaturas para máxhno y,

900 a 1300°C .
(b) Fases a 1100°Cm.



De las Fig. l-l y [-1 se (leslvrende que el limite del campo y se
desplaza hacia altos contenidos (le (‘r cuando el contenido de Ni crece.

(‘Iuando elementos tales como el Si, Mo, l'i ó Nb son agregados. el contenido

de Ni normalmente crece para compensar la tendencia a la formación de

l‘errita. Los aceros de bajo contenido de (‘ tienden a tener más Ni por la
misma razón.

La Fig. 1-3 muestra las fases presentes en materiales recocidos y
“y”. A diferencia de los diagramastemplados a temperatura ambiente

ternarios previos. la Fig. [-3 no presenta fases en equilibrio. La
austenita retenida después del enfriamiento a temperatura ambiente se
halla en condición metaestable _ves susceptible de transformar ya sea por
trabajado mecánico o por enfriamiento a bajas temperaturas.

Los rangos de estabilidad de la austenita presentada en los dos
diagramas difieren. Las aleaciones comerciales conteniendo entre
16-20% de Cr y 6-1233 de Ni normalmente permanecen austeníticasa

temperatura ambiente. consistente con la Fig. 1-2 (a). El diagrama más

reciente de. la Fig. [-3 (b) muestra transformaciones en tales aleaciones.
¡Este último diagrama I’ue construido a partir de un trabajo

donde se utilizaron aleaciones muy puras (le bajo contenido de (J.

[.2 'l’R.-\NS_lÏQB_MAt,ÏlO_N.l)l'ï.LA t\l..lS'l‘lÉ_l_\ll'l‘.r“\Mlï'l'AliSZI'ABLE

Como se mostró a partir de la Fig. [-3. muchos de los aceros
inoxidables austeuítieo-q presentan propiedades de metaestabilidad.
(Tirando una austenita es eniv'iada o deformada puede fallar o sufrir
una transformación a martensila bct. también puede. darse una
combinación de estos dos prw:esos.

l.2.a líallas de_.e_1pil_a_m_iento

En una estructura l'ec los planos {lll} son capas compactas

_v la estructura en .3 dimensiones se genera por apilamiento de estas
capas. Hay tres lugares: denominados A. B y C para los átomos de cada capa.

l()



austenita metaestableA :

A:= austenita inestableF = ferrita desde austenita
FD= ferrita delta (de alta

temperatura)
M = estructura martensítica

acicular
C = carburo
P = perlíta

oFlps 1o 15 20 25 30 35 ao 45 50
NIQUBL, x

(0)

al = ferríta formada por
transformación masiva y-o.

ML= martensita tipo aguja
MP= martensita tipo placa
Me= martensita hcp
y“ = austenita inestable
ys = austenita estable

NIOUEL , X
(b)

Pigi-3: Sistema Fe-Cr-Ni a temperatura ambiente.
(a) Fases después de un enfriamiento rápido desde

tewperaturas de máximo y (para una aleación con 0.117.de
C) .

(b) Estructura templada desde 1100°C (1373K

11



La secuencia ABCAUF produce el apilamiento de la estructura l'cc.
mientras que la secuencia AllABproduce una estructura hcp (l’ig. l-4).

lis 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 intrínseco. Este tipo de defecto puede producirse por deformación
o por la condensación de vacancias existentes en el material. De la misma
manera puede introducirse una capa adicional entre dos capas vecinas
...ABC\BB\bABC... y la falla se denomina de tipo extrínseco.

Un deslizamiento sobre un plano (lll) en la dirección compacta
ll,0.—ll debería llevar los átomos de un sito B a otro sito B (Fig. 1-4)

mediante el desplazamiento b = (a/2)ll.0,—1J que es la mitad de la diagonal
de la cara de una celda cúbica. Sin embargo. este deslizamiento no se
produce en una deformación plástica, sino que resulta energeticamente
más favorable un desplazamiento en zig-zag definido por los vectores
dislocaciones parciales de Shockley

bl = (a/6)ll,l.-—2I y b2 = (a/(>)[2,—l,—lJ.
tales que

l) r l)l + h2 (lia. I-—5).

I-Lntonces durante cl deslizamiento un átomo situado en la posición

H primero pasa a la posicion C mediante el desplazam‘ento b¡.
La capa Il ha pas-1do a ser una capa (' y la capa inmediatamente superior.

que era ('. debido al mismo desplazamiento bl ha pasado a ser una capa
A. Se genera entonces una secuencia hcp (Fig. l-6D). ("Jando la
propagación de dislocacioncs parciales 'le Shockley, perpendicularmente al
plano de (lll) se produce cada dos planos se genera una fase hcp
(Pie. l--(íC).

Si la falla de apilamiento fue originada por Iasupresion de
una capa compacta. por ejemplo del tipo B, como se ha mencionado al
principio, entonces según la Fig. I-5, el vector de Burger que bordea la



Fig. 1-4: Esquema. del plano compacto (111) de una estructura fcc. Los
vectores bl y b son los que desplazan un átomo de un intersticio B a
uno de tipo C, y de un C a un B, respectivamente.

13



Fig.I-5: (a) Apilamiento compacto de átomos 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 intrínseca.

(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 dislocacíón de borde
perfecta.



l'alla es de la forma l)=(a/3)I lll que tampoco cs un ecmr de.

traslación de la led. La dislocación también es parcial r se la denomina

de tipo Frank (Fig. l-o'd). Cuando a propagación dc las dir lo ‘¡wjiones

parciales se efectúa en cada plano se irigina una macla (liig. l-(e).

De manera general, una disloc: ción parcial siempre constituye el
límite de una falla de apilamientn. Si la dislocación es de tipo
Shockley, su vector de Burger está contenido en el plano del
tipo {lll} de la falla, y la dislocarión, que puede ser de borde, hélice
o mixta, es móvil o deslizable. Por el contrario, una dislocación del tipo
Frank no puede deslizar nunca en su propio plano, puesto que el vector
de Burger es siempre perpendicular al. plano de falla, y la
dislocación es de borde pura. Pero una falla de apilamienlo limitada

por una dislocación de Frank solo puede tener su origen en la
condensación de vacanciars o intersticiales.

Una dislocación puede entonces bajar su energía. por disociación
en dos dislocaciones parciales separadas por una falla de anilavuiento.
Como los átomos a ambos lados de la l‘alla no están en las posiciones

quc ocuparían cn la ¡ed perfecta poaeen una energia dc superficie que
generalmente es pequvña comparada con la de un límite de grano
ordinario. lista energía superficial por unidad de área. que es llamada

energía de falla de arilamiento y. aumenta con la distancia entre
dislocaciones parciales. La separación entre dislocaciones parciales
representa un equilibrio entre la energía repulsiva de las diztlocvciones
y la energía de la superficie de falla. En metales con anisotropír elástica.
ln separación dc equilibrio S2, está dada en unidades de 'Jo por la

"n. . ¿
th‘í [1 [‘(HilOll

° (l)

donde a es el parámetro de red:
u cs el módulo de corte del material:
llo es una cantidad que depende de la anisotropía e’ástíca del

2|y22material y el carácter de las (lislocaciones Si se drsprr'cia el
caracter de las dislocacimlcs extendidas, es 90:1/12. y se (btirne la

] 3



A

C _l___C__L B __L__B__-_L_J_____Q_L
B _}___<_3_-L C A ______L

/-\ J __B__ _ _L _J___B___L

J---C.-L “¿MCL J __C;__¡_ .J-A___C__L

Fíg. 1-6: Apílamientos.
(a) Secuencia normal de la red fcc.
(b) Falla de apilamíento intrínseca (embrión de fase

hcp, secuencia AB).
(c) Generación de 1a fase hcp.
(d) Falla de apilamiento extrínseca (embrión de macln).
(e) Generación de una macla.
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expresion derivada por ('Íottrellu. Pero. S20puede variar sisznil‘icmivamente
cuando se consideran Ia anisotropía y la ouientación cristalogral-ca (lo la
línea de la (lislocación _vsu vector de Burger asociado. Ademá cuando

hay una interacción adicional de dislocaciones extendidas soire (los
planos {lll} que se intersccan, el valor 320 también será il‘ectado.

2‘ y Jossang _vcol.22analizaron varias configuraciones nosibles.’l‘eutónico

La energía de falla de apilamiento es una constante intrínseca
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 energía de falla de
apilamiento es una medida de la ocurrencia del deslizamiento crumdo y el
trepado de dislocaciones, factores dominantes en el endurerimiento
por trabajado y en el comportamiento al creep. La energía de falla
de apilamiento afecta susceptiblemente las fisuras que se producen por
corrosión bajo tensión.

En particular, en los aceros inoxidables austeníticos que nos ocupan
es importante considerar la influencia de la energía de falla de arilamiento
sobre la fragilización por llidrógeno. J.K.Tien y col.24 propusieron un
modelo cinético de transporte de hidrógeno. como atmósferas d" Cottrell
sobre dislocaciones, a una velocidad muy superior a la difusión en la red,
hacia zonas de iniciacion «le.fractura (lúctil como inclusioncs y mi “roporos.

lín materiales con baja energía de falla de apilamiento pred'nnina el
movimiento coplanar de las dislocaciones y esto conduce a su al ilamiento
cn obstáculos. En la región de apilamicnto dc dislocaciones la
concentración dc hidrógeno es alta y esto conduce a ll posible
formación de microfisuras o h'lecos llenos con hidrógeno moleculai Por eso,
l‘aja energía de falla de apilamiento conduce a una gran fragilizai ión.

Las aleaciones de lo-(jr-Ni tienen respecto a otras ¿leaciones
baja energía de falla de apilamiento. [isla energía es una función
complicada de la composición química de la aleación y en e' caso (le
los aceros inoxidables austeníticos se encuentra dentro de' rango
¡0-100 mJ/mz. Todavía no Se ha encontrado un método satisfactorio para
estimar la energía de falla de apilamiento a partir de la composición. Neff
y col.” presentaron la correlación mostrada en la Fig. 1-7. Por otro lado,
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Fíg. 1-7: Correlación de la energía de falla de apilagxiento con lacomposición de la aleación en el sistema temario Fe-Cr-Ni .



Schramm .v Reed26 publicaron una revision de datos de energía d ‘ lalla dc

apilamiento obtenidos para aleaciones de lie-(:r-Ni. según se n-uestra en
la Tabla l-l. Una regresión lineal en cuatro variables usando ns datos
de esta tabla les permitió trazar la recta mostrada en la Iii". l- 3. Los

mismosautores también realizaron independientemente una dett rminación
de energía de falla de apilamiento en ocho aceros inoxidables austeníticos
comerciales, obteniendo los resultados mostrados en la Tabla 1-2. Estos
resultados están 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 energía
de falla de apilamiento. El efecto del Ni disminuyendo la energía de falla ha
sido el más consistente. Los conflictos en todos estos estudios provienen

de las diferencias en las técnicas experimentales. En gen :ral. se
usaron medidas de microscwpía electrónica de transmisión. y también la
técnica de difracción de rayos-X. utilizando el ancho de línea y
el desplazamiento del pico de difracción.

I-2-|> LISran s 19,1:ijlaciáLmartcrlsí Liga

Se puede definir una transformación martensítica comoaquc'la que da
cumplimiento a dos postulados basicos:

l) La transformación ocurre sin cambio de la composic ón. Esto

indica que un átomo individual no se mueve más: que una distancíl atómica.

2) La transformación es acompañada por un cambio crislalográfico
correspondiente a una deformación que deja al menos una interfase
sin rotación ni distorsión. A este plano invariante de deforma :ión se lo
llama plano de hábito.

La transformación martensítica de los aceros iloxidables
austcnítieos ha sido un tema muy estudiado. l-Zssabido desde ha 'e mucho

tiempo que la austenita ("(l de estructura l'cc. transforma a la 'Iartensita
la') de estructura het a temperatura ambiente ó menores. (j uno se ve
a partir de la l-‘ig. I—J(b) existen diferentes tipos de martensitr y se los

clasifica de acuerdo con su morfología _vsu origen 27’23’29’30’Jl’n’”.

Una característica notable de las aleaciones (le l-‘e-Cr-Ni es la



Tabla I-l: Energía cl? falla de apilamiento de aleacionesFe-Cr-Ni .

ENERGIA de _
¡ALLAde Conposlctón. S

Referencia APH'M‘EBNTO l 1(¡J/II ) Cr Ni C N

Wllclun cl al. ¡5-20 “1-20 H-ll <().()H (AIM Ilo-l)

thlnn 30 18-20 8-11 <0.08 (AISl 30-1)

Swann 14 17.9 7.1 0.06 0.11
16 17.6 7.9 0.06 0.0-!
30 IH.l I2.H 0.02 (). |2
36 [7.6 12.7 0.02 0.004
44 17.8 17.8 0.03 0.001

Breedís' 29.2 19.3 11.2
40.7 17.3 l l.()
51.] HH) |2.|
70.] 13.0 “.2
93.0 10.4 “5.2

Douglass el al. 28-41 18.74 9.43 0.07 (AISI 30 l)
58 20 20 0.013

131 20 40 0.012 0.006

Dulicu und Nultíng‘ - 50 8.5 11.84 0.05
23-28 18.3 10.23 0.079 0.09.
28-32 22 9.87 0.079
23-28 18 9.87
20-25 IG 9.87

3” ¡H H Prnbnblemente
>46 29.0 34.0 0.014 AISI 30-”

Sílcock ct al. 53 15.3 15.9 0.02
64 15.8 23.0 0.007 0.006
48 15.9 ¡5.8 ().()l7 (mn-l
70.2 15.4 24.7 0.0| I n nm

Clement ct ul. 19 16.6 9.5 0.028

Thomas and Henry
and Thomas 53 17.8 14.! 0.01

Vinuslmv -- H lH [3 () U2

Fuwlcy ct ul. 23 20 lO 0.006 0.005
32 20 15 0.018 0.003
40 20 20 0.015 0.006
38 20 25 0.009 0.006
34 20 30 0.0| l 0.006
53 10 20 0.012 (LOU-l
40 15 20 0.019 0.005
45 25 20 0.022 0.005
57 30 20 0.036 0.005
23 20 H) ().()|2 (MH-l
34 20 l5 (H) H) 0.035
33 20 20 (HHH (HHH
38 20 25 0.009 0.033
34 20 30 0.0]0 0.029
48 lo 20 0.012 ().()|.'3
44 ¡5 20 (MHZ (HHI
47 5 20 (MH7 (¡VU-¡7
4.”) 20 20 0.027 0.00.1
47 20 30 0.050 0.010



Tabla 1-2:
comerciales .Egel-gía de falla de apilamiento de varias aleaciones austeníticas

Aleaclón
Composición. x

A hü (Ir Blu Alu

MSI 30-11. 8.28 [3.31 0.82 0.02
MSI 305 “.85 18.02 1.64 0.10
AlSl 3108 18.8 24.7 [.73 0.44
Als! 316 ¡3.0| l7.l5 ¡.40 2.0!)
2l-íi-9 (uu'll I)! 7.Il 2mm H.75 0.0:)
21-6-9 (mcll 2) I 6an 20.30 9.55
22-13-51 12.3! 21.57 5.17 2.20
Hadfield 4.! 15.7

Si

0.13
0.022
0.027
(un l
0.022
0.020
0.009

0.010 0.007
0.002
0.005
0.008
0.003
0.012
0.004
0.017

(HHHJ

ENERGIA DE {ALLA
N DE APILAMIENTO

lh'
3-1

9-1
78
('15

¡ll
G-l
2]

a
ENERGIA DB FALLADE APILAHIENTO(¡J/n2)-5366.2(XN¡)00.7(XCr)03.2(SMH)O9.J(‘N°)

(mJ/mZ)



aparicion de la fase e de estructura hcp. (.‘omo esta fase es no­
magnética y er: difícil observarla por microscopía óptir-a. su
identificación requiere técnicas de difracción (de rayos-X, de.v'eclrones
o neutrones). La formación de la martensita e depende de la tcvvpemtura
y la composición del acero, lo cual es mostrado en la Fig.l—9.

Los aceros de baja energía de falla de apilamiento (inestables)

transforman desde 1(fcc) a la martensita e (hcp). Esta transformación se
produce por fallado cada dos planos compactos. Sin embargo, como ya se

mencionó, y puede también transformar a a’(bct) que no corresponde
simplemente al fallado sobre planos compactos.

I.2.c Efecto de los elementos___d>ealeagcjg

Una de las formas de representar el efecto de los elementos de
aleación sobre la estructura básica del acero inoxidable es el

diagrama de Schaeffer“. que luego fue corregido por De Long.” con la

incorporación del efecto del hidrógeno. Ambos diagramas son mostrados
en la l-‘ig.1-10, donde se muestran los límites composicionales a temperatura

ambiente (le la austenito, ferríta y martensita en términos del Cr y Ni
equivalentes.

¡.3 m1 ERACQLQNDDE;_JlIDRUGENQHQQNWLA_ A‘lJ‘Sjl‘lïNJfl‘A

Lla Solubilidad

I-ZIhidrógeno forma solución sólida intersticial con el hierro y (ton el

La fracción atómica de hidrógeno disuelto en la red, en equi'ibrio con
cl hidrógeno gaseoso a presión P (en atm=105Pa).es generalmente baja y. a

¡ouna temperatura dada es "
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Fig.I—-8:Regresión 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 ¡1Lq_r__t_qgsig_a_e_
Temperatura ambiente

A 77K (—196°C)
0 Deformada a 77K
O

AlgaCiQILQS_S¿[LUWEFUUELLH Me

Transformación
parcial o
Completa

MIQUEL, I

—-—temperatura ambiente

-— 77K

--- deformada a 77K

Fig.I-—9:Influerïïia de la temperatura y la deformación en la formación dela martensita E .
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co =0.00185Fam-3.?) (2)

A altas presiones (mayores que 2x107Pa=200atm). que es el caso d': la carga
1-37catódica, P es reemplazada por la fugazidad . De la expresión anterior se

deduce que el calor constante de solución es lls=28600 J/mol.

Existen evidencias experimentales”, que en los cristales fcc y hcp,
el hidrógeno ocupa el intersticio octaedrico y en los bcc, el tetraédrico. El
radio atómico del hidrógeno varía dentro de un amplio rango, desde 0.025nm
hasta 0.054 nm”. Luego. sí tenem0s en cuenta los tamaños de sitios
intersticiales, el hidrógeno rt'side en un sitio intersticial mayor (nue el que
ocupa considerado como una esfera rígida, esto es debido probablemente a
fuerzas de repulsión de origen cuántico.

El gran tamaño intersticial de la red fcc comparado con el de la red
bcc. es cl responsable de que la austenita pueda disolver mas hidrógeno que
la fcrrita. Entonces, la solubilidad del hidrógeno en la austenita es mucho

mayor que en la ferrita, y aunque la dil'usividad en y es muclu- mas. baja
que cn (t. la permeacion de hidrógeno. siendo proporcional al pioducto de
la solubilidad por la dil’usividad, es comparable en las tios fases

especialmente a altas temperaturas.

1.1|.) ADSUJ‘QÉQILU(¿JIMIQHUIIU19.0.1;paraapatódica

La absorción de hidrógeno por carga catódica comprende las
siguientes etapas:

li transporte y adsorción de protones en la
superficie del cátodo.
2) Descarga y formación de un (¡tomo adsorbido.
3) Combinación de átomos adyacentes lomando n

molécula (hidrógeno naciente).
4) Absorción de átomos adsorbidos.

las etapas J) y 4) evidentemente compiten. Los factores que Controlar] la



reaccion (le absorción de Hidrógeno son:
l‘ Potencial del metal (corriontv dv: cm un cnl'wlicu).

Se ha encontrado experimentalmente que la corriente dc perw-aci'ïn dv.­
hidrógeno en régimen estacionario es proporcional a la raíz cuadrada de la
corriente (le carga. es decir

[fin/Í (3)

2) Composición. A menor PH, mayor entrada de

hidrógeno.
3) Temperatura. La absorción se incrementa con la

temperatura.

1.3-c Difyaién.

Si asumimos que la concentración de hidrógeno adsorbido en la
superficie del cátodo depende de la composición del elcctrolito, la densidad
de corriente y temperatura, fijando éstas la entrada del hidrógeno está
gobernada por la ecuación de difusión

ï =DE (4,
8T 3x2

COI)

QD=D -— 5
,expl RT] ( )

Tomando como condiciones: de contorno:

C=Co para x=0,t>0 (6)

C=0 para x>0,t=0 (7)

la solución es

Para el acero anstenítico AISI 304 es
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C(X>0,)’) -‘-Ca [l —elj(w)] = Co efi(w); con w -_-__í_ (8)
NÏÏI

2

Do=0.47 ML
seg

Kcal= 12.9___
Q mol

A temperatura ambiente (298K) se tiene que

D = Lawn-1° ”'—"'2
seg

y en ebullición (373K) es

2
D = 1.3x10" —"'—’"—

seg

Considerando una reg-ión del espacio limitada por dos superficies
planas paralelas separadas por una distancia d, con concentraciones

superficiales (lo en ambas curas. la solución total se puede escribir, en
primera aproximación, como superposición de las contribuciones debidas a
cada cara (siempre que cada solución decaiga con cierta rapidezL
es decir

erfclw(‘—;)l<l <9)

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



s upc rí‘icie lateral tenemos

d - x
00) = C(x.t)dx= C,erfc[—-l (lo)1;) fo

e integrando

Dt 1
o(t)=4c, 74:2 (11)

y la concentración media resulta

c =fi =LC: fl (12)
M d d 1|:

que aumenta con la raíz cuadrada del tiempo. Si nos interesa una región
cuya concentración sea superior a un valor dado de C’. su ancho x
satisfacerá

c’=c,erjc[ x 1 (¡3)
2/5:

De donde. despreciando el segundo término del desarrollo se sigue

l

“4) x=K’t2

1.3.«1 Iutlsraxggiórrl... (le__tml.r5me,n0_¿99_lgs d_isl_o__C.a_C.i9.n_c:s

F,.Pzrrdo40mediante un estudio fractográfico detallado, observó una
brusca transición cn el modo de fractura por encima de cierta concentración
crítica de hidrógeno. Utilizando fotografías de microscopía electrónica de
barrido, midió el espesor de una zona frágil y calculó el argumento en
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función del error =-——: y dc allí halló la concentracion cuitic:

C, = C, (512)10" (15)

donde

"a
C, =(0.7710.06)— (16)

"u

es, la concentración en superficie para una corriente de lOOmA/cmz.con lo

que

n

c, = (412)10-3 n—” (17)I

Cuando es introducida en el material esta concentración de hidrógeno, éste
cambia bruscamente sus propiedades mecánicas.

24 de que en el curso de laExisten evidencias experimentales
deformación plástica de modo de transporte de hidrógeno. es mucho más
rápido que el debido a la difusión de la red, y se lleva a cabo en forma de
nubes de Cottrell arrastrndas por las dislocaciones, modificando así el
p.ranliente (le concentración.

'l‘eniendo en cuenta este proceso E.Pardo calculó la concentración

crítica dc Í'ragilizacíón Cf que resulta

-3 "H
C,= (1361054)“) — (13)"u
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ll-l MAEJLLLJLELEADQ

Para estudiar la inl'luencia de los solutos en la transformacion

martensítica se utilizaron tres aleaciones fundidas y trabajadas
termomecánicamente en el laboratorio, cuyas composiciones están dentro «le
lo especificado por la norma AISI para el tipo 304.

Fue necesaria su preparación en el laboratorio para poder realizar un
estudio siStemático de la variación de composición, de forma que los
contenidos de Cr y Ni fueran controlados y el contenido de impurezas
resulte el mismo en todas las aleaciones.

Un análisis químico de las aleaciones mencionadas se encuentra en la
Tabla Il-l.

lI.l.a Preparación de las al_e¿cíonesen el laboratorio

Se partió de una aleación comercial de acero inoxidable austenítiCO y
que. junto con las cantidades necesarias de Cr y Ni fue fundida en un
horno de inducción bajo atmósfera inerte. Se obtuvieron por ello aleaciones
purificadas de bajo tenor de inclusiones (Fig. II-l). El Cr y Ni utilizados
para variar la composición del acero base. son obtenidos comercialmente
mediante métodos electrolíficos.

En la Tabla II-2 se muestra el análisis químico del acero inoxidable
austenítico base y en la Tabla II-3 ('l análisis de impurezas del Cr y Ni
utilizado.

Se fundió en un crisol (le alúmina. El crisol se prepara con óxido de

Al con el agregado de óxido de Si y óxido de Fe. Se coló a 1773K (1500°C)

en un molde de grafito pintado con óxido de circonio. Se obtuvieron lingotes
rectangulares de 2cm x 6Cn x 10cm, que pesaban aproximadamente 10003. Los
óxidos superficiales y restos del molde fueron eliminados por fresado.

La solidificación de los lingotes de acero inoxidable tiene tendencia a
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Tabla II-l: Composición química (en porcentaje en peso) de
aleaciones estudiadas dentro de la norma AISI 304.

III 0.04

Alloy I Aleaclón
ba] I balance

Tabla 11-2:

0.02 <0.005 <0.05 <0.02

las

bal

Composición química (en porcentaje en peso) del
acero inoxidable austenítico base.

Alloy C Cr Ni Mn Pe

0.2 0.4 ba!

Tabla 11-3: Análisis 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 austeni‘tico 304L comercial

(b) Aleación I (18%C1‘—8%Ni)

Fig. II-l: (a) y (b) Micrograt‘ía de inclusiones (100K)
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Fig. II-l: (c) y (d) Micrografía de inclusiones (lOOX)
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una cristalización grosern y muy segregada, que no puede mejorase por
tratamiento térmico, sino únicamente por una transformación mecánica en
caliente (forja n laminación). Para esta transformación se siguió el

4'. Los lingotes puedenprocedimiento recomendado por Colombier y Hochmann
tomarse fríos, 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 rápido, para evitar el

crecimiento del grano.

Teniendo en cuenta la práctica recomendada, el lingote fue introducido
en un horno de atmósfera 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

más tarde estaba a 1123K(850°C). Se dejó el lingote 25 minutos más a esta

temperatura. Luego se lo pasó a otro horno que estaba a 1473K(1200°C) y
se lo dejó 25 minutos a esta temperatura.

Se laminó en caliente hasta alcanzar 3 mm en pasadas de pequeña
reducción, sobre todo al comienzo hasta una reducción del 25%.

Luego se procedió al cepillado y decapado químico con el siguiente

reactivo: FH 10%, NJH 10%. y llZO80%. Posteriormente se laminó en frío hasta
2 mm y luego se hizo otro decapado con el mismo reactivo.

La chapa así obtenida estaba lista para el recocido a 1323K(1050°C)
en atmósfera de Argón y templada en aire o agua. En los aceros de bajo
contenido de carbono alcanza con templar al aire para evitar la precipitación
de carburos de (fr en borde de grano. Si bien los tiempos recomendados
para el recocido lle aceros: comerciales es de 30 minutos. para la pureza de
las aleaciones obtenidas. un recocido durante 30 minutos provocó un
excesivo crecimivnto del grano. Este material recocido fue laminado
nuevamente hasta 0.8 mm y recocido a 1323K pero, durante l minuto.

II.l.b P_rega_ración_¿e__la__probe_ta_s
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A partir de la chapa obtenida se cortaron probetas rectangulares (le
20 mm x 18 mm. Para tener superficies perfectamente planas y así evitar
distorsiones en los picos (le difracción que no fueran debidos a la
deformación posterior introducida, las probetas fueron sometidas a un pulido
mecánico con papel de carburo de silicio hasta granulometría 600, seguido
por un pulido con pasta de diamante de lum de tamaño de partícula. Por
último se realizó un pulido electroquímico con Butil-Cellosolve y ácido
perclórico al 10%,en un baño refrigerado durante 7 minutos a 30 V.

La microestructura resultante del tratamiento de recocido se reveló

mediante un ataque químico con oxálico de la superficie pulida. En la Fig II­
2 se muestra dicha microestructura comparándola con la de un acero
inoxidable austenítico 304L comercial.

II.1.c Madida del tamañgdggrano

Mediante el procedimiento de comparación según lo indica la norma
ASTM E 112-81, sección 7 se midió el tamaño de grano de las aleaciones. El

tamaño promedio obtenido fue de 20 um, lo cual garantiza una buena
estadística en el empleo (le la técnica de difracción de rayos-X.

11.2 _S_ECUEN_CIA EXILJLRLUNLIZAL,

Las probetas recocidas y pulidas fueron sometidas a la secuencia
experimental que se muestra esquemáticamente en la Fig. 11-3.

II.2.a Intro _ucción de hi(l>rógc_n_o.

Se adoptó el método (le la carpa catódica para la introducoión de
hidrógeno en el metal.

La carga catódica sc ¡“caliza en una celda electrolítica sumergida en
un baño de aceite termostatízado. Se utilizó un ánodo de Platino y como

electrolito una solución l N de Na(0ll), con 250 mg/l de AsOZNa2como
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(a) Acero inoxidable austem’tico 304L comercial

(b) Acero inoxidable austenítico obtenido en el laboratorio.

Fig. 11-2: (a) y (b) Microestructura resultante después del tratamiento de
recocido (250K).
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catalizador.

Debido a la baja dilusividad del hidrógeno en la austcníll, para
introducir hidrógeno en el interior del material en tiempos razonables. se
debe cargar a la máxima temperatura posible. Dado que se utiliza una
solución como electrolito, la máximatemperatura posible a presión atmosférica
es 373 K.

II.2.a.i)12_eget1't¿'vidad

Es necesario que la cantidad de hidrógeno introducido sea siempre la
misma. para ello se realizaron experiencias de repetitividad. La cantidad de
hidrógeno cargado se cuantificó en forma indirecta a través de su efecto
sobre la transformación martensítica después de la deformación. En estas
experiencias se utilizaron iguales condiciones de carga que un trabajo

u donde, la densidad de corriente fue 100 mA/cm2 y el tiempo deanterior
carga de 4 horas, manteniéndose la solución electrolítica en ebullición.
Inmediatamente después de la carga se laminó hasta un 10%de reducción a
una temperatura de 77K.

(tomoresultado de estas pruebas se comprobó que es necesario utilizar
electrolito recién preparado en cada carga. por otro lado se notó que
utilizando un ánodo tradicional tipo espiral no se lograba repetitividad en
la concentración de fases obtenidas. dado que variaba la cantidad de
hidrógeno introducida debida a la diferente posición del ánodo respecto de
la probeta. Para subsanar esto, se diseñó un montaje fijo del ánodo y la
probeta (Fig. lI-4) que permite mantener en todas las cargas la misma
distancia entre ambos. Se notó además, que aún manteniendo la misma
densidad de corriente si se variaba el tamaño de la probeta, la cantidad de
hidrógeno introducido no era la misma. Dada esta inhomogeneidad en el
número de líneas de campo por unidad de área, inherente a la geomrtría de
los electrodos, para asegurar la repetitividad fue necesario mantener el
mismo tamaño dc prolvetn, cuyas dimensiones se ajustaron al milímetro. De
esta forum se logró una repetitividad en los resultados de la concentración
de las fases presentes después de la carga y laminación del orden del 2%.
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“conexión al cátodo de +
la celda

conexión al ánodo de
la celda

probeta

—-ánodo de platino

soporte de acrílico

Fig. II-4: Montaje fijo de la muestra durante la carga catódica paraasegurar la reproducibilidad de los resultados.
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Es sabido que cuando se carga catódicamente con hidrógeno un acero
inoxidable austenítico 304, en condiciones tales que, los gradientes de
concentración son grandes en un espesor pequeño, se generan
microtensiones que producen la transformación martensítica de esta aleación
metaestablen' n. Dado que nos interesa la influencia del hidrógeno como
soluto sobre dicha transformación pero producida por deformación del acero
inoxidable, resulta necesaria la puesta a punto de las condiciones de carga
catódica que permitan introducir gran cantidad de hidrógeno pero a la vez
no haya transformación por carga.

Si se mantienen constante la composición del electrolito y la densidad
de corriente, se fija el valor de la concentración de hidrógeno sobre la
superficie de la muestra (Sección 1.3.c). entonces el contenido total de
hidrógeno depende solamente de la raíz del tiempo de carga.

Se ob5ervu que para una densidad de corriente de 100 mA/cmz, la
concentración de e es prácticamente constante dentro de una franja de
error del 3%, para tiempos de carga mayores a l hora (Fig. 11-5). Esto

concuerda con el hecho que. a partir de una hora de carga a 373K. la
concentración de hidrógeno es superior a la crítica de transformaciónll en
los 10 um de espesor analizados por la radiación de Co-Ka.

Se disminuyó progresivamente la densidad de corriente manteniendo
constante el tiempo de carga. Con el objeto de eliminar condiciones de
borde, se duplicó el tiempo necesario para hidrogenar la capa irradiada.
(Tomo se muestra en la Fig. Il-G. por debajo de 15 mA/cm2 no hay

transformación murtensítica. Debe notarse que este valor es muy sensible a
la geometría.

Dado que el contenido total de hidrógeno aumenta con la raíz cuadrada
del tiempo, se aumentó el tiempo de carga a 4, 8 y 24 horas, manteniendo

la corriente en 15 mA/cmz. (L‘omoen ninguno de estos tiempos se produjo
transformación martensítica. se decidió utilizar al ancho integral como una



CONCENTRACION(fases) - TIEMPO
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Fig. II-S: Concentración de fase e en función del tiempo de carpa catódica,
para una densidad de corriente de 100 mA/cm.
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Fig. II-6: Concentración de fase e en función de la densidad de corriente
de carga catódica (J), para un tiempo de carga de 2 horas.



medida de la cantidad de hidrógeno introducido. lo cual se "ncucntra
justificado por el hecho que las microlensioncs generadas por el mwrlicntu
de concentración contribuyen al ensanchamiento del pico (le dil'rucch-n.

En la Fig. 11-7, se muestra el gráfico de ([3 coaO/A.)l vs (sen 9/1)2

para los distintos tiempos de carga. Se observa en este grafía) una
dispersión que no se debe a fallas de apilamiento (ver Sección 1V.2.b) sino

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

teniendo en cuenta estas franjas de error, se obtiene que el tamaño de
dominio, dado por la inversa (le la ordenada al origen es similar para todos
los tiempos. La microdeformación. dada por la pendiente. es mínima para un
tiempo de carga de 4 horas, pero, como la cantidad de hidrógeno introducida
es baja, un tiempo de carga de 24 es el más 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 hidrógeno es solución sin producir transformación martensítica,
ni fallas de apilamiento con una microdel‘ormación despreciable. Estos valores
son muy sensibles a la geometría de la celda de carga.

Il-Z-b gallinLcióa

Para inducir las transformaciones martensíticas y así estudiar la
influencia del Ni, C y en particular. del H sobre ellas, se deformaron
probetas de distinta composición mediante laminación, hasta diferentes
porcentajes de reducción (2. 3, 5, 10, 15, 20 y 30%).

lil efecto de la temperatura se investigó realizando las laminaciones a
temperatura de nitrógeno líquido (77K), a temperatura ambiente (288K) y a
una temperatura intermedia (206K). Las probetas fueron mantenidas a esta
temperatura hasta ser extraídas para su laminación, cuidando que entre
pasada y pasada por los rodillos de laminación, el tiempo en que estuvieran
sometidas a la temperatura ambiente l'uera mínimo y siempre el mismo. Se
realizaron pasadas iguales de pequeña reducción, para minimizar la elevación
(le temperatura por deformación. La temperatura sc Controló por medio de
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para distintos tiempos (le carga
MICRODEFORMACION Y TAMAÑO DE DOMINIO

Fig. 11-7: Microdeformación y tamaño de dominio para distintos! tiempos de
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una termocupla df.)(.‘romel-Alumela la que sc adnsó un convertido' a tirados

Centígrados marca Siemens. Se determinó que la elevación de temperatura
en una pasada do laminación es de 4“C.

II.2.c Preparación _de lima_d_u_1a_s

Con el objeto de comparar nuestros resultados de Energía dc Falla de
Apilamiento mediante difracción de Rayos-x para muestras masivas, con los

26,se prepararon también limadurascitados en la literatura para limaduras
a 77Ky 288K. Para tener el material de referencia sin defectos necesario en
el cálculo de la Energía de Falla de Apilamiento, una parte de las limaduras
fue recocida a 1403K(1130°C) en una atmósfera de Argón durante 3 horas

y templadas en aire hasta 683K (410°C), para evitar la formación de
carburos; se mantuvo a esta temperatura durante 12 horas. ya que
enfriamientos más bruscos producían microtensiones en las limaduras como
lo evidenciaban las distorsiones en los picos de difracción.

II.3 DIFRACCION DE RAYOS-¿K

Las muestras recocidas, hidrogenadas y laminadas fueron analizadas
por Difracción dc Rayos-X mediante un dil‘ractómetro horizontal marca

Philips.

El difractómetro es un dispositivo diseñado especialmente pam analizar
la distribución (le intensidades difractadas en función del ángulo de
difusión.

En difracción por reflexión. solamente se tiene información de una
delgada capa superficial, por ello es de especial importancia la e'eccíón de

la longitud de onda de los rayos-X. La intensidad ltde los rayos difractados
por la capa superficial de eSpesor t es igual a“

] (19)

47



donde I. es la inlensidad de los rayos difractados por una lllll'EStlfl de
espesor infinito, u es el coeficiente de absorción lineal del matvrial que

depende de la longitud de onda y e es el ángulo de liragg. El espe-nor. to”,
que representa el espesor del cual provienen el 95% de los rayos
difractados, puede ser calculado a partir de la ecuación anterior para varios

picos de difracción y radiaciones. Para el pico austenítico {lll}. to'os, es
igual a 2.6um y 6.2 um para las radiaciones de CuKa y CoKa,

respectivamente. Se utilizó radiación de Co (1”: 0.17902 nm) cuando se
evaluó la concentración en volumen de las fases, pues si bien la radiación

de Cu (1Im= 0.15918 nm) es la más apropiada dado que permite analizar
picos a más alto ángulo, esta radiación produce fluorescencia en el Fe lo
cual disminuye la penetración, esto se evidencia en el canto de absorción
que presenta el coeficiente de absorción lineal del Fe para la longitud de
onda del Cu. No obstante para la determinación del parámetro de red fue
necesario utilizar radiación de Cu para poder contar con picos a más alto
ángulo, de manera de realizar una extrapolación con menor error.

La obtención del diagrama de difracción se efectuó mediante un
barrido automático del ángulo de difusión registrando gráficamente la señal
de intensidad dada por el módulo integrador. Se utilizó una velocidad de

barrido de ¿grado/minuto . Se midió para cada reflexión {hkl} del diagrama

de difracción la intensidad integrada, la altura máxima y la posición del
máximo.

La medida de la Energía de falla de apilamiento exige una
determinación precisa (le la posición del máximo del pico. Por ello. fue

necesario realizar un conteo paso a paso alrededor del máximo

A26 =0.2 gradospredeterminado en el barrido automático, en intervalos de

utilizando la estrategia de cuentas fijas, registrando el tiempo para obtener
una dada intensidad. De esta forma, como el error estadístico d( contaje
depende del número de cuentas (error relativo = N'l/Z), se conoce y se
mantiene constante el error. La determinación del máximo se efectuó

ajustando una parábola por tres puntos medidos alrededor del máximo.cuyas

intensidades no difieran entre si más de un 15%“. El valor de (26). del
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máximo se calcula entonces

(I, -I_) A2626,,=29o+——— (20)
2m, - (I, +I_)]

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

II.4 MICROSCOPIA ELECTRONICA DE TRANSMISION

Luego de las experiencias de Difracción de Rayos-x, se cortaron por
electroerosión discos de 3 mm de diámetro x 0.2 mm de espesor. Mediante

una unidad de "doble jet" de electropulido, se llevó el espesor a valores
menores a l um (espesor máximo para el cual se tienen electrones
transmitidos). Se utilizó un voltaje de 40.5 V, una corriente de 100 mA, una

temperatura de 15°C y un reactivo de 90% Acético, 5% perclórico y 5%

Butilcellosolve. El agregado de Butilcellosolve tiene la finalidad de eliminar
el ataque selectivo sobre las bandas de deformación.

Las láminas así preparadas fueron observadas por .un microscopio
electrónico de transmisión marca Philips modelo EMJOO,que permite ser
operado a un voltaje máximo de aceleración de lOOKV.

Se obtuvieron numerosas micrografías electrónicas de transmisión de
campo claro, representativas de la microestructura y estado de dislocaciones
de las tres aleaciones. Para permitir la identificación cristalográfica de
maclas, fallas de apilamiento y fases martensíticas se obtuvieron patrones de
difracción de áreas selectas. Se lograron micrografías de campo oscuro para
identificar los sitios de nucleación de las martensitas.

Para la determinación de la Energía de Falla de Apilamiento se
obtuvieron imágenes de nodos extendidos alas magnificaciones de 32900x y
58400X,efectuándose una amplificación secundaria en'la copia positiva de 6X
y 5X, de forma de obtener una precisión de 0.1mm en la imagen final, que
corresponde a lnm aproximadamente en la muestra. Como las imágenes del
ancho de la dislocación son del orden de 6 nm y la resolución de las láminas

delgadas de 200 nm de espesor es mayor o igual a 2 nm, esta precisión en

49



50



CAPITULO III

Determinación cuantitativa de las fases presentes

Determinación del parámetro de red



lII.l l.)__'I_‘E_RMINA('lLCUAN;_1_'1‘ATIVA DE LAS FASES PRESENTES

La Difracción de Rayos-x permite determinar la concentlación en
volumen de las fases que componen una muestra policrislalina sin
modificar la composición química de las mismas. Es inmediato que en el
diagrama de difracción de una mezcla de fases cristalinas, la relación
de las intensidades de los respectivos componentes depende de la
relación de sus concentraciones. El método utilizado en este trabajo para
determinar la concentración en volumen de las fases martensíticas es el

llamado "método de comparación directa'M.

III.l.a Método de comparación directa

En general. la altura de una línea de difracción no es la cantidad
más representativa de la intensidad de la misma. Diversm: factores
estructurales de la muestra (tamaño de grano, tensiones residuales,
textura, etc.) pueden dar lugar a una disminución del pico y a un
ensanchamiento simultáneo del mismo. Por esta razón es la intensidad

integrada (área Comprendida bajo la línea) la cantidad que se debe medir al
comparar dos o más líneas de un espectro de difracción. La intensidad
integrada difractada por una familia de planos {hkl} está darla por la
ecuación

¡1’ 1+008220 _I =K(—)F2 m————e1" (21)
m 2¡I.V2 m sen’Ocoso

donde:

-K. es una constante de proporcionalidad independiente de lu muestra;

-l., es la longitud de onda del haz incidente:

-u, es el coeficiente lineal de absorción;

-V, es el volumen de la celda elemental;
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—l-h“,es cl factor de estructura. depende del factor atómico de
difusión y del motivo asociado a cada nodo de la red:

-m, es el factor de multiplicidad, número de planos que contribuyen
a la misma línea de difracción;

_ 1+0087’20 , es el factor de Lorentz y polarización que proviene
sen’flcose

de la integración de la línea de difracción (para el caso particular de la
técnica experimental utilizada en este trabajo) y del de rayos X no
polarizado;

-e'2u, es un factor menor que la unidad llamado factor de temperatura
o de Debye, y tiene en cuenta la disminución de una línea debido a la
agitación térmica de los átomo.

Escribiendo la expresión (21) en forma simple

R
1m.KJ; (22)

p

donde

Rm=amm,“ (23,
V2 sen’flcosfl

Si Cuy CBson la fracciones en volumen de las fases a y ¡s de una
mezcla, la intensidad difractada por una línea (hkl), para cada una de las
fases es

1:"=¡(Rig- (24)
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“ CÍ/Í
15%,: 524 (25)

M

siendo um el coeficiente de absorción lineal de la mezcla.
De la relación de estas intensidades se obtiene:

c B

í =__I‘"RW" (26)
C’ Ir“! Raj

Teniendo en cuenta que además debe verificarse Cu+CB=1,se tiene finalmente

1.____
1+ ¡EnRi'w (27)

I:'k'I’R:H

_V

CB =-1 - C, (28)

Como los factores que intervienen en las constantes Rh“ pueden
obtenerse de las Tablas Internacionales de Cristalografía”. es posible
entonces determinar la concentración en volumen de las fases midiendo la

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

lll.l.b Determinación de la __go_n¿etación e_n volum_en de _las_ fases

ma_r_t_enguagua miga _BQT__(_Í_QÏ.QE¡JL_C_Í_.Ó_

En el acero inoxidable austenítico austenítico del Tipo AISI 304.
laminado a diferentes temperaturas con o sin carga catódica previa,
se presentan tres fases: la matriz y las fases martensíticas e y a’. En este
caso, de acuerdo con el párrafo anterior, las ecuaciones que permiten
determinar la concentración en volumen se transforman en
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C.=_____
1+ ¡“,12c + ¡712e (29)

LR“, ¿RH

9,:__1_
l + I. RJ + ¿RJ (30)

(31) c1=1—[c_,+c,]

En las que se eliminaron los subíndices hkl, para simplificar las
expresiones.

El área bajo la figura de difracción da como resultado la intensidad

integrada 1h“. Como el registro se realizó gráficamente, se recurrió al
método gráfico para medir el área. Se utilizó un planímetro de
compensación marca Lutz-Ferrando que permite medir superficies en cm’ con
una precisión de 0.1 cm’. Para disminuir el error de apreciación se
realizaron tres medidas distintas de cada pico promediándose los
resultados obtenidos. Dudo los errores involucrados en la medición

gráfica de las áreas. se .iuzgó apropiada la deconvolución gráfica de las
áreas en aquellos picos que se hallaban superpuestos, aproximando los
picos de difracción a una función Gaussiana.

Para calcular las concentraciones en volumen de las fases y, e y
9a, presentes en las muestras, a partir de las expresiones (29), (30) y

(31) se realizaron los cocientesR—m para cuatro picos de cada fase.¡H

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 ecuaciones correspondientes al método de comparación directa: (29).
(30) y (31).

Los pic0s utilizados en este análisis y los valores de Rh“ calculados
a partir de los datos de las Tablas Internacionales de Cristalograflu para
las dos radiaciones utilizadas, Co-Ka y Cu-Ka, se presentan en la ’l‘abla
III-1.

III.2 DETERMINACION DE_L PARAMETRO DE RED

La Difracción de Rayos-x permite la determinación precisa de los
parámetros de la red cristalina. La precisión alcanzada depende de la
precisión en la medida del ángulo de Bragg. En efecto, si consideramos
cristales cúbicos, es posible calcular el valor de a para cada línea a partir
de

a=i ¡Ih2+k2+lz
2 seno

Es posible. observar que el valor de a varía de una línea a otra
como consecuencia de la sumatoria de los errores al azar y los errores
sistemáticos. Los primeros decrecen cuando B decrece. los errores
sistemáticos manifiestan una dependencia definida con 9 y también tienden
a un mínimo cuando B se aproxima a 90°. El aumento de la precisión en la
determinación del espaciado interplanar cuando 9 crece, puede Ser mostrada
diferenciando la ecuación de Bragg con respecto a 6, quedando para el caso
de una red cúbica

Aa
— =—cotge A6a

Las fuentes de errores sistemáticos en el dil'ractómetro son: mala

alineación del instrumento. mala relación 2:] entre el barrido 6 y 29. errores
en el 0 de la posición 20, errores por la planicidad de la muestra y errores
por la divergencia axial.

Si la dependencia angular de los errores sistemáticos combinados es
posible expresarla como una simple expresión matemática. el efecto (le estos
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errores puede ser eliminado por un tratamiento de cuadrados mínimos de los
datos, este método recibe el nombre de "Método de Col1en"“.

El método de Cohen es en principio equivalente a la extrapolación
gráfica, pero tiene la ventaja que es aplicable a cristales no cúbicos en los
que hay que determinar más de un parámetro. Luego, utilizando la posición
de las reflexiones: {10.0}. {10.1}, {10.2}, {10.3}, {00.4} y {11.4} de la fase e,

y la expresión matemática adecuada para el difractómetro utilizado

fio) l¡70820
seno

se determinó el parámetro de red de la fase e inducida por la deformación.



Tabla Ill-l: Reflexiones utilizadas, sus posiciones anqulures y
sus valores correspondientes de intensidad teórica
calculada para Co y Cu.

hkl d(nm) 29°/Cu RMI/Cu 28°/Co Rul/Co

{lll}1 0.2073 43.67 231.4190 51.17 161.4661

{200}, 0.1795 50.87 107.2585 59.82 73.9350

{220}, 0.1269 74.81 61.1455 89.72 47.5000

{311}! 0.1082 90.80 74.8993 111.57 79.6398

{331}! 0.0824 138.82 82.5213 --- --­

{10.0}E 0.2200 41.03 6.0421 48.02

{00.2}E 0.2056 44.05 19.3554 51.62 13.?ÏÏÍJ
{10.1}E 0.1937 46.91 23.7866 55.05 16.5405

{10.2}E 0.1496 62.04 6.4004 73.50 4.4975____J
{10.3}E 0.1157 83.58 7.7527 101.36 6.0418

{00.4}e 0.1028 97.18 1.1224 121.08 0.9931

{11.4}E 0.0795 151.61 5.2432 --- —-­

{110}ay 0.2026 44.72 304.3106 52.44 ZIÏÏQIZI

{200}". 0.1433 65.09 45.8401 77.31 ;;:6373

{211}f O.ll;;_— 82.44 89.8818 99.82 ;;Ï7986

{220lf 0.1013 99.08 59.5137 124.16 41.4434

{310lw 0.0906 116.57 60.0405 --— -::——1

{222}w 0.0827 137.46 25.9767 --- --­



CAPITULO IV

Determinación de la Energía de Falla de Apilamiento



lV-l LNLLRQ__U_CQQN

Se ha mostrado que las fallas de apilamiento ejerctsn una
influencia importante sobre las propiedades estructurales y me:ánicas
de los metales y aleaciones de estructura fccï.

Las fallas de apilamiento pueden ser observadas directamente
por Microscopía Electrónica de Transmisión. A.W.RufiJorealiza una
revisión de teorías y métodos aplicados a la determinación de la Energía
de Falla de Apilamiento usando técnicas de observación directa de
configuraciones de dislocaciones. Como se verá en la próxima sección
la determinación cuidadosa del radio de curvatura de nodos extendidos

permite el cálculo de la Energía de Falla de Apilamiento en aleaciones
levemente deformadas.

La resolución del microscopio restringe la técnica a aquellos

casos en que la Energía de ¡Falla de Apilamiento es mayor que 50 mJ/m’.
La técnica de Difracción de Rayos-x a través de las medidas del ancho,
desplazamiento y asimetría del pico de difracción permiten determinar
la probabilidad de falla dc apilamiento y el valor cuadrático mvdio de
la microdeformación. Esta técnica amplía el rango de la Energía de
Falla de Apilamiento, es fácilmente reproducible y puede ser
computarizada. Sin embargo la precisión absoluta de este método ha
sido cuestionada”. La principal incertidumbre se origina en la Jolación
entre la probabilidad de falla de apilamiento y el valor cua'lrático
medio de la microdeformación.

Los valores de Energía de Falla de Apilamiento también pueden
ser deducidos por métodos indirectos tales como medidas de
propiedades mecánicas (curvas tensión-deformación. creep de baja
temperatura). Estos métodos. también se hallan limitados, ya que se
basan en la suposición (le que son correctas las teorías de
endurecimiento por trabajado que involucran coalescencia dc fallas
du rante el end urccimiento.

Los aceros del tipo AlSI 304 son de baja Energía de Falla de
Apilamiento, por lo tanto, en cada aleación se pueden utilizar las (los
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técnicas, Microscopía lïleclrónica de ’l‘ransmisión y Dllrncción de l! ¡ym-X.

Los valores de la Energía de Falla de Apílamiento publicr'dm' en
la revisión de Schramm y Reed, que ya fue presenta (Tabla I-l). fueron
obtenidos por distintas técnicas experimentales y como ya ¡no'ztramos
existen diferencias para la misma aleación.

IV.2 QETERMINACION DE LA ENERGIA DE FALLA DE APILAM_ENTO MEDI/“LE

MICROSCOPIA ELECTRONICA_D_E_T_RANSMISVM

La técnica que se utiliza principalmente para el estudio
directo de los defectos es la Microscopía Electrónica de Transmisión. La
resolución del microscopio, como fue dicho, restringe la técnica. pero
puede ser utilizada para calibrar otros métodos como por ejemplo
la Difracción de Rayos-x que utiliza el análisis de Fourier para
estudiar el perl'il de línea.

Desde el punto de vista de interacción de dislocaciones
existen cuatro métodos principales: nodos extendidos, franjas múltiples.
tetraedro de fallas de apilamiento y dipolos fallados. De ellos,
se utilizará la configuración de nodos extendidos. El nodo extendido está
formado por tres dislocaciones coplanares disocíadas con fallas
que interactúan”.

Una representación conveniente que permite decidir la secuencia
de disociación en la falla intrínseca ha sido introducida por
Thompson”. El tetraedro de Thompson representa los cuatro (ocho si
se distingue el cambio de signo) posibles planos de deslizamiento
{lll}, las aristas del tetraedro corresponden a las seis (doce con el
cambio (le signo) direcciones de deslizamiento <ll0> de la estructura Í‘cc.
El átomo en el origen es llamado D y los otros son llamados ABC en

el sentido de las agujas del reloj, indicado en la Fig. IV-l. Los puntos

medios de las caras opuestas A,B,C, y D son llamados 053,7. 3 8,
respectivamente; y. los planos opuestos a A,B.C y I) son llamados
a.b,c. y d. respectivamente. sobre la superficie externa. a’,b‘,c’ y d’
sobre la superficie interna. Sí el tetraedro es abierto en D, sr- tiene
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el arreglo planar presentado en la Fig. lV-2. Con esta notación. una
dislocación perfecta se representa por un par de letras Rimanas
(por ejemplo, '%[Ü.-l,—ll es BD; y las dislocaciones parciales de
Shockley se representan por pares Greco-Romanas (por ejemplo,
(l/6)[2,l,l] es DB. Si se considera el triple nodo que conecta AB,HC, y
CA sobre (d) y tenemos una falla intrínseca y se desarrolla la
configuración extendida de la Fig. IV-3(a).

IV.2.a Teoría

Una formulación simple del problema, dada primero por Whelan“.

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

(32)
.4

ll
'É Ela.

donde
2

-p.—2¿ es la tensión de la linea;

-y es la Energía de Falla de Apilamiento;
-u es el módulo de corte y

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

Esta relación no es realmente cierta para la interacción
de dislocaciones en el interior del nodo porque no se cumple (¡ue la
tensión de línea de la dislocación sea constante. Brown y ’l‘hólénj5 han
publicado otra solución teórica al problema de los nodos. Esta teoría
calcula la forma de equilibrio de un nodo extendido simétrico usando

isotropía elástica. La relación entre y y los radios externo R. e interno
Y, (Fig. IV-3 (b)) esta dada por las ecuaciones:

_LR_-o.27 -o.oacos(2a)
vb:

2-v v R
¡w +[0.104 14 +o.24coatza) fi] log"; (33)
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Fig. IV-l: Tetraedro de Thompson en la celda unitaria de la red l‘cc.

<Ïïm

Fig. IV-2: Tetraedro de Thompson abierto en el vértice D. La notación
[1,—1,0>,en lugar de la usual [1,—1,0]indica el sentido de la (liu'ccíón.
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JI; -o.055 2" -0.06 cos-.(2a)—-—l-._o ¡0.01011 v0.036 con(2a) «L1 logM-B
"by 1-v (1.4,)2 1-v 1-—v e

(34)

donde e es el radio del núcleo de la dislocación y es el

coeficien te de Poisson.

IV.2.b Medidas e lmáge_r_19_3_e_nel Microscogio Electrónico d Tranmisión

En imágenes de nodos extendidos en el Microscopio Electrónico
se deben hacer consideraciones importantes en cuanto a las distorsiones
de la proyección, contraste de imágenes, desplazamiento de la imagen
y determinaciones de vector de Burger.

Si por medio de la preparación de la muestra fuera posible que
la normal n al plano del nodo sea paralela al haz de electroner: e se
evitaría la distorsión de la proyección y se minimizaría la interacción
superficial. Si en cambio, si se presenta una geometría inclinada como ln
de la Fig. lV-3 (c), el (.‘ÍI'CLIÍOinterno de radio Y es elíptico con

el eje mayor paralelo al vector nxe. Sobre la imagen del nodo
proyectado entonces, se miden tres valores de Y en las direcciones
opuestas a los tres brazos del nodo. La relación entre el Y

‘0 proyec’ado y el
Yverdadcro es.

Y z Y [1 4, 50n1986n2!11/: (35)
' p c033.

donde o es medido en el plano de la proyección (plano w). Para

052? , la corrección máxima es del 01den del 10%. Cada uno de los tres

valores de Y debe ser ctvrregido individualmente y luego obtenersu un
valor promedio. En esta forma si uno de los valores de Y difieren
sustancialmente de los otros (los, puede ser descartado.

56Gallagher ha propuesto un método para medir R que da recultndos
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más consistentes que trazar círculos de radio variable en «:l nodo.
A partir de la Fig. IV-3(b) Se puede derivar la relación R=(Z’+x’)/2X que
permite determinar R con suficiente precisión. a menos que X sea

pequeño es decir que y sea grande. Las longitudes Z y X se corrigen
por distorsión de proyección de la misma manera que Y.

La imagen de cada nodo de la dislocación parcial está desplazada
respecto de su posición verdadera, es decir s es diferente de
cero“. La magnitud y dirección del desplazamiento depende de
la reflexión operante G, el parámetro de desviación s y el vector de

Burger b’. Como un ejemplo, consideremos el caso de un nodo de
hélice en el plano (-l,-1,l), en una imagen con G = (-1,1.-l). Los tres
vectores parciales de Burger (a/6)1112], (a/6)[-2.1,—1] y
(a/6)[l,-2,—1] producirán contrastes en la imagen determinadas por

n = G.bp= -1/3, 2/3 y —1/3, respectivamente. Los resultados de la
teoría Cinemática y dinámica del cálculo de imagen (110) muestran que

para |n|=l/3, la intensidad del campo claro cambia suavemente desde la
región fallada a la no fallada. es decir. no distingue la imagen de la
dislocación. La posición de la dislocación parcial límite puede ser
ubicada aproximadamente a lnm respecto de la posición de la intensidad
media. Para n = +2/3,-2/3 las imágenes difieren considerablemente.
Con n=+2/3, la imagen de la línea de la dislocación está ubicada en el
interior del área fallada desplazada respecto (le su posición
verdadera en aproximadamente lnm. Para n=—2/3. la imagen de. la

dislocación es menos intensa y desplazada hacia afuera del area
tallada (zlnm usando los parámetros anteriores). Así, dependiendo
de las condiciones de imagen utilizadas, se comete un error sistemático
en Y del orden de lnm.

La imagen «le campo oscuro (3:0) puede ser empleada con gran
precisión donde los desplazamientos son usualmente despreciables.

Las determinaciones de vector dc Burger pueden hacerse a partir
de las imágenes en dos reflexiones diferentes, generalmente (lll) ó (200)
y (220) ó (311) en los materiales i'cc como el que nos ocupa. La

suposición del carácter de simetría del nodo y el uso de una sola



(b)

(c)

Fig. IV-3: (a) Nodo extendido. (b) Variables usadas para caracterizar un
nodo extendido. (c) Geometría inclinada de un nodo extendido en una
lámina delgada y variables concernientes a la corrección por distorsión (lo
la proyección.
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imagen de difracción para la asignación del vector de Burger no

es siempre correcta; sin embargo, ha sido mostrado qUe y Y/u bp2no
es una función muy dependiente del ángulo a y puede ser usado el valor
promedio para los tres brazos del nodo sin que modifique (lemwsiado la

precisión 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 última técnica
puede producir errores sistemáticos si la densidad del papel y el
contraste no son cuidadosamente elegidos; por ejemplo, la posición

de la intensidad media en el límite para |n|=l/3 puede ser afectada por
las condiciones en que es obtenida la copia, particularmente si el fondo,
es decir la región 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
retícula 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
líneas pueden ser dibujadas sobre la proyección ampliada del nodo. Es
necesaria la calibración precisa de la magnificación de todos los
componentes usados para la ampliación y la primer fuente de error es
el Microscopio Electrónico de Transmisión”. Corrientemente se utilizan
dos métodos para la calibración de la magnificación:

-Observando imágenes de réplicas de carbono de redes de
difracción óptica.

—Mediantela observación directa de imágenes de planos
cristalinos de una sustancia conocida.

En el laboratorio se efectuó mediante el primer método la calibración del
microscopio electrónico Philips EM300equipado con platina goniométrica
en un potencial de aceleración de lOOKV. La precisión del método está
determinada fundamentalmente por dos factores. Por un lado, la
réplica utilizada puede dilatarse debido a calentamientos locales
producidos por el haz de electrones durante la observación. Por
otra parte, cada muestra en particular puede montarse en el
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microscopio en una po'2ición ligeramente diferente (lc. ’a que
fue colocada anteriormente la réplica. Al focalizar la muestr: puede
ser necesario variar la corriente de la lente de objetivo. variando de
esta manera el aumento (le la imagen. Debido a estos factores además
de posibles ciclos de his'.éresis de las piezas polares de las lentes, la
calibración efectuada mediante réplicas se puede confiar dentio de un
10%(i5%) de error. Dado que para este tipo de medidas es óptimo un
error de2a5%, debe ponerse especial atención en la posición de
la muestra respecto de lu réplica, para detectar este cambio se puede
medir la corriente de la lente objetivo; por ejemplo, un cambio en la
corriente de 6 mAproduc<' una variación en la magnificación de alrededor
del 1%.

IV.3 DETERMINACION DE L\ ENERGIA DE FALLA DE APILAMIENTO MEDIANTE

DIFRACCION DE RAYOS-X

La Energía de Falla de Apilamiento derivada a partir de la ecuación
(l) de la sección 1.2.a puede ser expresada como

2

=“a_n° (38)
Y 21:0

donde u.a,Q y Qu tienen el mismo significado que en la ecuación (l).

La técnica de Di‘racción de Rayos-x permite la determinación
de la densidad de ('¡slocaciones p y de la probabilidad de falla
intrínseca a (es decir, la probabilidad de encontrar una lalla de
apilamiento intrínseca en re dos planos (lll) vecinos). Dado que las
fallas de apilamiento se hallan limitadas por las dislocaciones
parciales, a representa '51fracción de área de planos (lll) contenida
entre estas dislocaciones. Entonces, si p es la densidad de dislocaciones
_vQ es el ancho de Ias dislocaciones extendidas. la probabi'idad de
falla de apilamiento está ¡lada pors9
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a = p Odm (39)

donde

a

dm =E (4°)

Combinando (38) y (39) se tiene

3

=_““no! (41)
2m/5 a

A partir del análisis de los cambios en el perfil de la línea de
Difracción de Rayos-x es posible derivar el valor cuadrático medio de la
microdeformación <E’> y el tamaño de dominio <D>, que a su vez

permiten la determinación de la densidad de dislocaciones p. Por otro
lado, a partir de los cambios en la posición de la linea de Difracción de
Rayos-X, es posible hallar la probabilidad de falla a y la tensión residual
o. Se infiere de lo anterior que es posible el cálculo de y a partir

de las medidas de Difrac<ión de Rayos-x, si se puede evaluar QCpara el
material particular.

La relación entre lu densidad de dislocaciones p y los parámetros
<62hkl> y <D> puede obtenerse siguiendo el trabajo de Williamson y
Smallmanóo. Ellos suponen que el material tiene una estructura de
bloques y que las dislocaciones se encuentran en los límites
entre los bloques. Si hay n dislocaciones por cada cara del bloque,
la longitud total de la línea de dislocación por bloque ('s 6nD/2
(porque cada cara es compartida por dos bloques), donde D rs la
dimensión del bloque. El número de bloques por unidad de volumen es
l/DJ y así la densidad de dislocaciones debida al tamaño de dominio es
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6nD 3n
pr 21)3'37 (42)

El valor de n=l corresponde a una densidad de dislocaciones
mínima y podría aplicarse a metales recocidos y a metales muy
severamente deformados donde las dislocaciones se hallan al azar.

La densidad de dislocaciones ps calculada a partir del
ensanchamiento de deformación es

=__Kh"<8”? (43)
Fb’l

donde la cantidad F (lSFSnp, si np es el número de
dislocaciones en el apilamiento), tiene en cuenta que los campos de
deformación de las dislocaciones puede interactuar, variando la energía de
deformación que es proporcional a la deformación cuadrática media.

V=3l3<ezhkl>/2, donde E es el módulo de Young. K=61tE/(ulnr/ro), r es el
radio del cristal que contiene la dislocación y ro es el límite de

integración (z10'7)7.

La ecuación (43) puede ser aplicada solamente si el valor de F

es conocido o supuesto. [,a suposición más simple (es la que se hace
en cálculos de densidad dc dislocaciones a partir de determinaciones
calorimétricas de energía almacenada) es que F=l. Un modelo para
el cual valdría F=l es aquel en que una dislocación coincide con el
borde de cada bloque, las dislocaciones tienen entonces su
máxima separación y su interacción es mínima. Evidentemente este
modelo coincide con n=l además de F=l y una prueba fácil para este

modelo es evaluar p a partir de las ecuaciones (42) y (43) a

partir de los valores obtenidos experimentalmente de e y D, ya que pS
debe ser igual pD. 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: l) apilamiento de dislocaciones a lo largo de
barreras en el plano de deslizamiento. que causa un aumento en la
energía de deformación por dislocación; y 2) poligonización. que nor
el contrario disminuye la energía de deformación. Por otro lado, la
cantidad F puede ser obtenida a partir del trabajo de Seeger y
Kronmüller6|

inf. +0.776n
f

F =——°—— (44)
¡nL

ro

1.62o del trabajo de Clarebrough y co como

inL +1931.
rp=—_° (45)

ln r
ro

J y Frank“ calcularon que la contribución al ensanchamientoWilsonó

debida a la distribución (le deformación alrededor de una dislocación

CS

e“, = C(-:¿sen2<b) (46)

donde C es una constante que depende del tipo de dislocación; eo es
el tamaño de dominio efectivo de la región que contiene la dislocación
(le vector de Burger b; d) es el ángulo entre la dirección del vector
(le Burger de la dislocación y la normal al plano (hkl).

Cuando se promedia para todos los {hkl} de una misma familia

con respecto a un (lado vector de Burger y se eleva al cuadrado, se
obtiene
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<ein> = [C el <sem24>>12 (47)

Si se tiene en cuenta que las dislocaciones pueden interactuar

<eiu>=F [c el «me»? (4a)

El valor de C es distinto si se utilizan los coeficientes

de Fourier o el ancho integral para derivar <ezhkl>. Se hicieron varios
intentos para derivar la expresión teórica de C. Con aproximaciones
y simplificaciones en la derivación, un valor de C=O,665 fue estimado

para una dislocación de hélice“,65 cuando <e’hkl> es obtenida a

partir del ancho de línea integral“. Si se tiene en cuenta la anisotropía
elástica se espera que C dependa del módulo de corte.

Para las rel'lexiones (lll) y (200) de los cristales fcc <sen24>>=0.-l715
y 0,6667. respectivamente, para un vector de Burger de a/2<ll(l>; y
es, 0,5729 y 0,8l13, respectivamente. para un vector de Burger de
a/()<211>67.

68

Por otro larlo, Adler y Ottc igualaron eo a l). y obtuvieron

<efw>=¡:[c _b<S€IlZÓ> 2 49—D 1 ( )

de aquí se puede derivar D2 que se reemplaza en la ecuación (42).
Luego teniendo en cuenta que la densidad de dislocaciones es

p =mïs (50)

luego



2

p=2___l__ <8“) (51)
F (C<seru<¡>>)2 b2

y si llamamos Km=—!—— , queda
(CSMN»):

K n <CÏH> (52)P mí.7

Finalmente. usando la expresión (41) se tiene

Kwannv n <CÍH>
2,45 F a

que permite calcular la energía dv falla de apilamiento intrínseca
a partir de las n'edidas de difracción de rayos x.

Dependiendo del modo de deformación. la situación real es una
combinación de l‘arreras de dislocaciones extendidas. con apílumiento
de dislocaciones extendidas y con otras configuraciones de
dislocaciones parcialmente disociadas y sin disociar. La elección de

Km, 9° y n/F depende de cuál sea la configuración dominante. Para
poder hallar la Energía de Falla de Apilamiento a partir de las medidas de
Difracción de Rayos-X es necesario conocer con precisión las constantes

involucradas. Km es la más critica ya que no se dispone de un
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estudio detallado de su dependencia con la configuración de dislocaciones
y de la influencia de la anisotropía elástica. Se ve en la literatura

que Klll varía entre 20-3367
y Wagner69han sugerido un valor "razonable" de 90:1/6. pero el

. El otro valor incierto es (lo. Adler, Otte

rango posible es muy grande. Ruff70 mostró que variando el carácter
de las dislocaciones desde una de hélice pura hasta una (le borde

pura, 90 cambia en un factor de 3 en aleaciones de Ag-Sn; una
variación similar puede ser esperada para cualquier material.

Se concluye entonces que la ecuación (53) contiene incertezas
respecto de la anisotropía elástica, interacción 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 ecuación (53) la expresión

2

-Y = ¿Km 55 (<eso>m) (54)
[.le 1: a

Reed y SchrammH graficaron los valores, extraídos de la
literatura, para las Energía de Falla de Apilamiento obtenidas por
Microscopía Electrónica de Transmisión de Ag, Cu, Au, Ni y Al vvrsus los

valores calculados por ellos de <ezjo>l|ly a obtenidos por Difrz'cción de
Rayos-X. observaron que los puntos se ubicaban aproximadamente sobre

una recta, es decir que ngo está bien definido. Pero, si gralicaban

y v/ÏKm OoA-(m ,‘eio>111) (55)
gb, 1: \ a

donde A es el factor de anisotropía Zener, el ajuste era mucho mayor.
A partir de la pendiente de la recta obtuvieron

Km o, =6.6 10.1 (56)

Luego la expresión final para la Energía de Falla de Apilamiento es
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—o.37 2

= Km no "unan"1 <€so>u1) (57)
nfl a

Usando las constantes elásticas para el monocristal. se observa para

C
lO aleaciones que A y i permanecen aproximadamente constantes72

ll

y son

A=3.53t0.l7 (con unn desviación standard del 5%)

C
i =0.65210.025 (Con una desviación standard del 4%)

ll

Luego a partir de estos valores se puede calcular el mddqu de

corte ul“. que es:

1
pm = —.(C44+cll - cn): 0.671:10"(ï)

3 m2

Se tiene entonces que la Energia de Falla de Apilamiento us

2<3 >

7 =5.02x 10'°a, —’: m (-N) (62’m2

.Vusando ao=3.59X10"°m . es

‘J 'J'I
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392 (E óL) (63):18
Y a m m2

Dada la fuerte influencia: del dato del A] y disponibilidad du: St'lO 5

datos. sería deseable que para estudiar nuestro material, se defina
primero la dependencia con A a partir de los resultados obtenidos
mediante Microscopía Electrónica de Transmisión.

En resumen. el método de Difraeción de Rayos-x es muy limitado

respecto del método de Microscopía Electrónica de Transmisión. en lo que
se refiere a saber el tipo de configuraciones de dísloeaciones. Por el
contrario. dado que el volumen examinado por Rayos-X es mucho mayor

que por Microscopía Electrónica. estadísticamente es mucho más
significativo en relación con las propiedades mecánicas o físicas. Además‘
mediante la técnica de Difraeción de Rayos-x es factible determinar la
influencia del hidrógeno sobre la energía de falla de apilamicntv, sin la
dificultad experimental de cargar catt’idicamente una lámina delgada. que
puede inducir a un daño adicional ficticio, que no se produce en la
situación real de carga de una muestia masiva.

lv..3.a ’l‘e_o1ïia__(Ignií'raceióii (lt' __l_ta_y9s_:)_(delnanehordc Alínea ¡y la

del pico

lV.J.a.i)¿\n¿ri_l¿'r.ïris ¿e I’(_)_urjvr ArdeIr;r__per1.'_j.1 de“: 1___1f'nen

(¿omo fue mostrado [wi Warren"). la intensidad dil'ractadn Hs) o

HZ”) corregida por efecto}; instrumentales puede ser expresada en
términos de una serie de l'onrier:

¡(5).-.E; C_e"""'“"'"" (64)

donde so = 2 sen 60/1. 60 es el ángulo de Bragg del máximo.

Los coeficientes de I-‘ourier C" están dados por
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Cn= -L f¡(s)e“"'"""’°’ds (05)As”

donde As21 es el intervalo de integración definido por

a3 As21 = Ah3 = l (66)

Los coeficientes de Fourier son cantidades complejas Cn=An+iBn .

Usando integrales de Fourier se pueden escribir las expresiones: (64) y
(65) como sigue:

¡(3)=[qué ““"“v’dL (66)

y

C(L)=f¡(s)e-2u¿a-s,)¿g (67)

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

L=naa=ndml (68)

L es la distancia normal a los planos difractantes de espuciado inu-rplunar

aJ+ n dh“ y n es el número de armónica.

. . . - . . .h:Los coeficientes de Iou ner son producto de dos terminos. uno L [(L)
que es función dll tamaño dt: dominio y fallas _vel otro CG(I,). es l'unción

de la deforlnacitn. El tunniuo ()m(l,) es independiente del orden de
reflexión. mientrn; CEU.)depende del orden dc reflexión

lob
sb = 2sen(—— = — (69)

l ¿al



h . . .

donde d"h¡(les el espncmdo mterplanztr de la muestra dcíormwdu. Los
coeficientes de Fourier pueden luego escribirse como:

C(L) = C°F(L) C'(L) (70)

Coeficiente de deformación

Sea (tlf-ALL“) . la componente de la deformación normal 2|. los

planos difractantes y

C1108) =<e»2:ch¡_:,> (71)

Para valores pequeños de L. ELy sb. la función exponencial puede ser
aproximada y escrita como:

cms.) = IC'(L)I e"““‘l"' (72)

Ic'a.) I = 1 - 2 1:2L2(<ei> - <e¿>’) si (73)

l-Jsta última cantidad es una medida de la desviación standard de la
distribución de deformación.

Suponiendo una distribución de deformación simétrica. se. obtiene:

i c'a.) I = A‘(L) = 1 —2 1:2L2 (<ei> - <e¡_>2)s: (74)
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Coeficiente de tamaño de dominio

CDF(L)es una consecuencia delos pequeños dominios difruclantes cn

forma coherente de tamaño promedio <D> y el fallado de ciertos planos

(hkl).

CDF(L)=A "¡(L) + iB""(L) (75)

donde de acuerdo con Warren”

ADF(L)=1—L[—I—+-l—] (76)
DW“) wad)

l 1(h+k+l)BD’ÏL)=[—— -—]B (77)fi(u+b)Eb

Puede ser mostrado que

C "(o =AD(L)C '(L) (78)

Para pequeños valores de l,. AD(L)puede aproximarse por:

A"(L)=1- ' (79)
<D>

donde <D>es el tamaño de 'iominio verdadero promedio perpendicular a
los planos difractantes.

Si no hay fallas prcsontes en el material CF(L)zl: pero, si. ciertos:

planos (hkl) se hallan fallados (3F(L)es distinto de l. Estos coeficientes
se calculan para la estructura específica, en nuestro caso se trata de la
estructura fcc. En esta estructura. como fue mostrado en la sección 1.2.11.
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las fallas ocurren sobre los planos (lll) y la probabilidad de encontrar
una falla intrínseca o extrínseca de apilamiento entre dos plano vecinos
(111) es llamada a ó B. respectivamente.

En el cálculo de CFtL) se supondrá:

1)Las superficies falladas se extienden sobre un dominio cmherente
completo, de tamaño D:

2)El fallado ocurre solamente sobre los planos (lll);
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 1a7__7__1_I_n_eade las [al1asnhdgwggygylriejito,

=____=._._ta;l_qeiode (121211;¿L__t¿ef_ornlas_1¿a en u_n_«r¿_estrgc:__!y¿a__{99

De las ecuaciones (66), (72), (74) y (78) la intensidad difractada
puede ser expresada como

Hs) =[A l’(L)A"(L)CF(L)e""“‘"¿’¿L (80)

donde

/
so=so—<eL>sb-Gmasb (81)

2

Para pequeños valores de a, B y <EL> se puede escribir”

fi :l:(h+k+l)G =(———)——— (82)
"d 4K E” (h2+k1+l’)(u+b)

El tamaño de dominio DeFlhkl) debido a la separación entre dislocacioncs
parciales en el plano de falla es
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:.(L5a+¡”Eb4L... (83)l

D: (h2+k2+lz)"2j(u+b)a

lo que puede escribirse Como

V

É =(1.sa +p)3;! (a4)

En las ecuaciones anteriores, u es el número de reflexiones que no son
afectadas por las fallas de apilamiento y b es el número de reflexiones

que es afectado por las fallas. Los valores de Vh“ se presentan en la
Tabla IV-l.

Para separar el efecto del tamaño de dominio del efecto de
deformación se debe tener en cuenta que los coeficientes de Fourier C0F(L)
ó ADFUJ)y BDF(L),no dependen del orden de reflexión como puede verse

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

5% de ADFdebido a los pequeños valores de B.

Usando el método de Warren-Averbach"4

A(L) =A "F(L) A'(L) (85)

luego

¡”14(1)= 1M “(D + ¡II/WL) (86)

.. 2 . .
Para pequenos v: lores de L y <EI> se puede escrlblr

una) = lnAWa.) - 21tz(<ei> - <eL>2)L2s: (87)

Graficando lnA(L) vs sb2y extrapolando a sb2=0tenemos el coeficiente de
tamaño de dominio ADF(L)para distintos valores de L. La pendiente de la

8]



curva de extrapolación er: una medida del valor cuadrático media) de la
deformación

DF

“HA (14)]¡[2

(<eÏ>-«3361/;=A (88)
fi nLs,

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

de dominio efectivo DeF

1 dA "(D 1 1— =-[—1 = +— (89)
D‘DF dL LÑ <D> D.F

donde De]?está definido en la ecuación (83).

IV-3.b ¿19h0_1n_tp';r_a_l

A partir del ancho integral de Laue definido por la ecuación

lB =_
I ¡[(26) «¡(26) (90)

corregido por efectos instrumentales (Apéndice), es posible determinar
los parámetros irvoluorados en el análisis del perfil de línea con un
razonable acuerdw con los obtenidos a partir del análisis de Fourier66

Usando Ja “presión en serie de Fourier de la intensidad difundida

y el intervalo de integración aaAs21=l , se obtiene
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l l
Ms) = ‘ =

032,.C. fama.)
(0|)

Transformando las coordenadas s del espacio recíproco en las c001denudas
26 del difractómetro usando las relaciones,

= Zsenfl 92
s A ( )

As = 39;” A20 (93)
A

se tiene

A
BOB) = Ms) (94)

c080o

por esto la ecuación (91) se convierte en

2. l
BOB)=( )——— (95)

me. fC(L)dL

Si el tamaño de dominio y las fallas de apilamiento son responsables
del ensanchamiento del pico

C(L) = C "¡'(L) s A "¡(L) (96)

es fácil ver que

A
[500) = (97)

Df'cose
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donde D,DF=fADF(L)dL . es el tamaño dc dominio oblcnido mcdírullc el

ancho integral. Dll)Festá compuesto por el tamaño de dominio verdadero DIU

y el tamaño ficticio D]Fdebido a las fallas.

D

La relación entre Dl y el tamaño de dominio promedio <D> obtenido
a partir de la pendiente al origen de la curva de los coeficientes de
Fourier AD(L)es”

o <Dz>
D, (98)

<D>

El término debido a las fallas D¡Festá relacionado con el D: de la ecuación
(83) por66

D,’ =[A ’(L)dL - 20,” (99)

El tamaño de partícula y las fallas producen perfiles del tipo
Cauchy. Por eso se verifica que

B°’(26) = 00(26) + 0‘06) = —L—D¡ (100)
coseoD,

l l l_ +_
D'DF D'D DIF

(101)

Si la deformación solamente es responsable del ensanchamiento del
pico

C(L) = C‘(L) a A'(L) (102)
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El ancho integral debido a la deformación está dado por

e A.=—-; (103)
cost)oD,

donde

D,‘=[una (104)

Si la deformación sigue una distribución Gaussiana

(105) A‘(L)=e-221L2(<¿>-<Ct>llb

Suponiendo que [<ei> -<eL>’]m =e es independiente de L, la integral de

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

9'00) =2\/Ï1tetaneo (107)

La separación del efecto del tamaño de partícula y de lu deformación
en la medida del ancho integral no es obvia, porque no existe una relación
simple que permita separar BDFy BEdel ancho integral medido.

En las ecuaciones (74) y (76), A0F(l.,)es la transformada de Fourier

de un perfil de línea tipo Cauchy IDF(s).y AE(L) es la transformada de

Fourier de un perfil tipo Gaussiano 16(5). El perfil de línea observado
Hs) es luego, el producto de convolución de un perfil Gaussiano y uno
Cauchy, es decir

[(s) =¡"(s6 fl‘(s-s’) ds" (108)
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llalder y Wagner76 ¡mostraron que la verdadera relación entre 11(5)

Bons) y [36(8)puede ser aproximada a

Ü! =14m]? (m9)
Ms) (¡(s)

Transformando la coordenada s ala coordenada 28 del difractómetro,
la ecuación (109) se transforma. en

52(29)=[#12 *[4e,¡3116.12 (110)l cm 0

Debe señalarse que, si bien son diferentes los valores dc la
microdeformación e obtenidos a partir de los coeficientes de Fourier y a
partir del ancho integral, ellos son equivalentes“.

Sean B, el ancho integral experimental obtenido a partir del cociente
entre el área y la altura máxima del pico de difracción de acuerdo con
su definición por la ecuación (90); b, el ancho integral instrumental; y B,
el ancho integral corregido por efecto instrumental. La obtención de B a
partir de b y B de acuerdo con lo expuesto en el Apéndice, representa
un problema, pues depende de la suposición previa dc cual componente

E , DF
B o B

ella se le asocia un perfil Gaussiano. habría que elegir la curva de Jones
tiene más peso. En el caso de que sea la primera. dado que para

(a). Si el la GDFla de mayor peso, como se le asocia a ésta un perfil

Cauchy se debería elegir la curva de Jones (b). Como no es pOrcible
predecirlo en muestras dcl‘ormadas plásticamente, lo lógico sería elegir un
valor promedio de ambos resultados.

A partir de los gráficos de (li cosll/l)2 vs (senti/l.)2 para las
reflexiones {111} y {222}, es posible separar la influencia sobre. el

ensanchamiento de la microdeformación, el y el tamaño de dominio. debido
al tamaño de cristalito y íallas, Dll”.Dado que el pico {222} presenta baja
relación pico-fondo, el error estadístico es muy grande, por lo tanto se

decidió utilizar el {311}que tiene un valor de th muy próximo a aquel,
introduciendo esta variación un error del 4%, que es mucho menor que el
error en la determinación del ancho integral del {222}.
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El tamaño de dominio DID se obtiene n partir (le 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 despla7amiento
está dado por

[D—:ulz=[¿]’+ 2 (111)Df viv,"

Estas rectas se trazan teniendo en cuenta que la distancia de los

puntos a la recta guarden la relación entre los Vh“ dentro de los
errores estadísticos calculados.

IV.3.c Efecto de_l,as te_n_sionesresiduales y fallas sobre el desplazamiento
del pico de difracción.

En las primeras investigaciones de fallas de apilamiento en metales
y aleaciones fct', se observan los desplazamientos entre muestras
recocidas y deformadas, es decir

A26w=2efi-2efi (112)

y de esta diferencia, directamente calculaban la probabilidad de falla a.
Pero si existen tensiones residuales o en el material, el
procedimiento original usado por Warren-Warkois”, basado en los
cálculos de Pvtersonn. debe ser modificado como fue señalado por
Otte y COL”. Lubgo resulta,

cos 00
a (Gb-26m)+el+Gwaltnn6m (113)

A20=«En
1'!

Los valorrs de thl se muestran también en la Tabla IV-l.

La deformación iesidual tsl causa un cambio en el parámetro de red el cual
depende de la orientación cristalográfica en materiales de anisotropía



2Microdefurmación y Tamaño (lo.Dominio
{30036

X!
lE-G
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0 0.04 0.08 0.12 0.16 0.23
2son e

Fig. lV-4: Gráfico de (PAE? vs (Life)2 que permite separar «:lefecto
de la microdefornación del tamaño de dominio.
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anisotropía elástica. Supondremos que las deformaciones El son
producidas por tensiones residuales o en el material, entonces

e,=s,a (114)

donde

sl =-le (115)

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

Ha sido mostrado por R.Hillao que el valor verdadero de Sl está
comprendido entre los valores límites:

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

isotrópicas“, que es la constante elástica promedio en un material
policristalino, suponiendo que las deformaciones en cada grano son
isotrópicas; y

2) Reuss, (51)::H que supone que las tensiones son isotrópicas en todos

los granos del policristalsz. Se tienen las siguientes expresiones parasl

en términos de las constantes elásticas del monocristal su:

[Bean + 2312) ‘ 5512344]

óso +Ss“
(3,)” = (116)

(Si); =su *sor (l 17)
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donde

30:5" -s¡2-Ï;—4 (“8)

y

2 2 2NW (119)
(h2+k2+lz)

Los valon-s de (S¡)V _v (si):H que se obtienen usando los valores

promedios de la:: constantes elásticas para monocristales de 10
aleaciones”, se 'Jresentan en la Tabla IV-2. La determinación precisa

de (S¡)h“, haría necesario utilizar los modelos autoconsistentesm, pero
para el objetivo ¡le nuestro trabajo ello no cs necesario. basta con tener
las dos cotas dad lS para la probabilidad de falla por los modelos de Voigt
y Reuss.

Dado que 1 bajos ángulos 28 la posición absoluta del pico de
difracción se halla afectada por un error considerable. para disminuir
este error. se nide la separación entre dos picos cercanos de
índices (hkl) y (l 'k’l’). de las: muestras recocidas y del'ormadas, es decir

¿(mmm-h k'l’zAZOM¡-Azo:,k’1'-(zum-zogku'H-f- (20mqeu/1')!“ (¡20)

Entonces. se tien'

Aa
6 \2°)h¡1 hlkljl = Ah¡l ¿[#14 a o) 4’Km! "¡k/1104‘Hhk1_h¡klyu (¡2!)o

donde

Ahu_hltlllI (- (tanflm - tenen/¡[11) ('22)
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Tabla IV-2: Constantes elásticas de acuerdo con los modelos
de Voigt y Reuss.

hkl ( )"

lll —0.1112

200 —0.1112

220 —0.1112

311 —0.1112

usando s“ ==1.00 [s¡j]=1E—ll mz/N

s12 =-0.39

s44 = 0.79
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Kh,HM, = (-3579) ((5,) “canon, - (Sl),,,,,¡,can0h,,l,,] (123)

"m_hlklll I (- 33° ) [Gm tenen, —Gb¡¡¡¡¡tan0¡¡¡¡,,] ( '24)

El valor Ah“w“. es relativamente pequeño para bajos ángulos de

. Aa .
reflenón, así que el producto Ah¡¡_h.¡.¡.(7) puede ser desprec1ado. En0

la ecuación (120) tenemos 2 incógnitas a y o, para poder resolverla se
la debe plantear para dos conjuntos de picos cercanos: {UH-{200}
y {220}—{311}.



CAPITULO V

Transformaciones martensíticas en aceros dentro de la Norma
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AMRJJANÁLILQLS

Con el objetivo dr: annli‘mr la relación entre los alenntes _\' In

formación de las fases mnrtensíticas e y 01’, en la l-‘ig. v—l se piesentan

para las tres aleaciones estudiadas. los gráficos de las sumas de las
concentraciones en volumen de martensitas e y a’ en función de la

deformación. En la Fig.V-2 se graficaron las concentraciones de e y a”
por separado. Las líneas punteadas resultan del alisado (smoothing) entre
los valores experimentales.

El estudio en ln I'ig. V-l se divide tres rangos de
deformación:

1) Pt'ede verse que para deformaciones menores al 5%, en las
tres aleaciones, la concentración presenta un comportamiento creciente
con la deformaciun. En este rango, las aleaciones l y ll no presentan
diferencias apreciables, mientras que la aleación lll de menor contenido
de C (C=0.04%)que las otras dos (C=0.06%),presenta valores levemente por
encima de ellas.

2)Enlre un 5% y un 10%de deformación las aleaciones l y ll

continúan sin difi-renciarse, mientras que la aleación lll pasa a tener
valores por debajo, pero la tendencia también es creciente.

3) P: ra deformaciones mayores que el 10%puede observarse
que ln aleación l. de menor contenido de Ni (Ni: 76)que las otrns (los.
presenta los ivayores valores de concentración total de fases
martensíticas y con tendencia creciente hasta los valores de
deformación estudiados. La aleación Il en cambio, de mayor
contenido de Ni (Ni=l0%. presenta una saturación en la transformación
de la austenita. lor otro lado. la aleación Ill (con un contenido de Ni

intermedio pero llenor contenido de C que las otras dos aleaciones) crece
más en esta úl ima etapa alcanzando para el 30‘37.(le deformación un

valor intermedio 'ntre el alcanzado por las otras dos.

lis posible inferir a partir de este análisis que el contenido de C
controla la transformación martensítica hasta un 10%de deformación, dado
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que la única diferencia s'.‘ plantea entre las dos aleaciones (le mayor
contenido (le C y la de menor contenido (le (Í. En cambio, el contenido de
Ni controla la tr: nsformación en los porcentajes mayores de rcduw‘ion.
presentando la mayor concentración martensítica para Cl ¡Honor
porcentaje de Ni.

En la Fig. V-2 puede verse que para las tres aleaciones la
concentración de fase e llega a un máximo y luego decrece. Dicho máximo

es alcanzado al 0% de deformación en las aleaciones I y II, y al 1597.en

la aleación III. En cambio la fase a’ crece en forma sigmoidal con la

deformación. L'rs dependencias funcionales de las concentraciones
martensíticas son las mismas que las halladas por Guntner y Reed]
y Mangonon y Thomas“ para muestras traccionadas en nitrógeno
líquido.

Se observa una gran diferencia en la concentración máxima(le fase
e alcanzada entrt la aleación con menor contenido de (.3y las otras dos.
En efecto, miertras que en las aleaciones l y II la concentración
máxima está en el 40"6 para la primera y 35 % para la segunda, en la

aleación lll. ésta 'thálIlZíl cl 60?". listo implica que una reducción del 0.02%

en el carbono, tic ne mayor influencia sobre la formación de fase «a, que
una disminución 4'el l ó 2% del contenido de níquel.

La cantidwd (le fase (1’ obtenida para un porcentaje de
deformación dadr. es decreciente con el aumento del contenido de Ni

cuando el conten'Ï'lo del (_'es el mismo, como en la aleación l y Il. En la

aleación III, qu' posee un contenido de Ni intermedio (Ní=9%, pero
menos C que lrs otras dos aleaciones, la concentración de a‘ es
bastante más baja. mientras como vimos la concentración de e aumenta
considerablementr.

V- 2 EALxÉAM Jí_T__R0__D'3__R E l )_D l‘ï_,l«_r\__F_/\S E E

Dado qu- partir de la transformación cristalográfica fcc-‘hcp ,

el parámetro c tcirico obtenido es 0.415 nm. podría decirse entonces
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Fig. V-l: Suma d: las concentraciones de las fases martensíticas e y u’ en
función de la red! ación por ¡animacióna 77K, para las tres alenc'nnes estudiadas.
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que cuando el parámetro de la E obtenida esté más cerca (le este valor
más estable será dicha l‘asc. Esto está de acuerdo con el análisis

de G.Blanc et al“ quienes relacionaron los parámetros de red de la fase
e, en especial c. con la secuencia de transformación de acuerdo

con el modelo de transformación cristalográfica hcp-bcc y la

necesidad de agregar dislocaciones suplementarias para realizar el

acoplamiento de las dos fases en la transformación e-ou’.

Teniendo en cuenta esto y el rol de la fase e, estos autores
realizaron una clasificación en tres grupos. En el primer grupo, para
ce=0,408nm, la fase e es una verdadera fase intermedia y la secuencia de

transformación es siempre Yes-’11,; en el segundo grupo, cE=0,4llnm,

aparece una competencia entre la transformación a a’ a partir de e y
a partir de y; _ven el tercer grupo, c6=0.415nm, la fase a' se forma
siempre a partir de la austenita, la fase e nunca transforma a
a,

Se midieron los parámetros de red de la fase e obtenida para las
tres aleaciones con el propósito de esclarecer la secuencia de
transformación complementando el estudio realizado mediante las
concentraciones ¡le fases martensíticas. En la Tabla V-l presentan los
resultados del parámetro c de la fase e para las tres aleaciones a
distintos porcenlajes de deformación. Es evidente que las aleaciones
I y II tienen un parámetro c menor que la aleación lII, por lo tanto
de acuerdo con hlanc para las primeras etapas de la deformación, las
aleaciones l y Il (-starían dentro del segundo grupo, mientras la lll en el
tercero. Por otro lado, puede obServarse que a medida que aumenta la
deformación se inestabiliza la fase e, la disminución del parámetro

evidencia que la transformación e-oa' se hace más probable, siendo

esto coherente con las curvas de concentración.
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AHQLHLJ‘LIQ

Por Micros<opía Electrónica (le Alto Voltaje ha sido mostrado

experimentalmente;5 que una falla de apilamiento en la estructura [cc
es un embrión (ó núcleo) de la martensita hcp, por lo tanto la medida de

la Energía de Falla de Apilamiento resulta importante dado que este
parámetro gobierna la disociación de dislocaciones en parciales que
limitan las fallas de apilamiento.

En la Tabla V-2 se muestran los valores de Energía de Falla de
Apilamiento. medidos para las: tres aleaciones a la temperatura de
nitrógeno líquido. A pesar de que estas aleaciones están dentro
del rango de composición especilicado para el tipo AlSl 304, se
observa gran variación de los valores lo cual es coherente con las
variaciones del contenido de fase e. La aleación lll de menor Energía
de l’alla de Apilainiento. cs la que presenta mayor cantidad de e y
una estructura típica de deslizamiento planar (Fig. V-4), frente
a la aleación ll de mayor contenido de Ni y C que posee una mayor
tendencia a la formación de una estructura enmarañada (Fig. V-S),
producto de la mayor posibilidad de realizar cross-Slip. La aleación l
que posee igual contenido de C que la Il pero menor contenido de Ni.
tiene un valor de Energía de Falla de Apilamiento levemente inferior a
ésta.

Whiteman y ’l‘roianoH publicaron que el hidrógeno disminuye la
Energía de Falla (¡e Apilamiento en un acero inoxidable AlSl JIU, lo cual
resulta interesante porque a pesar (le sel un intersticial como el (J.
afecta en forma inversa a la energía de falla.

“83'”, aducen que el modo de slip es elMuchos autores3

responsable de h fragilizaeión por hidrógeno inducida por pérdida de
ductilidad. Esto es debido a que el deslizamiento planar produce el
apilamiento de dislocaciones. y por lo tanto, altas concentraciones
locales de hidrógeno se originan mediante el mecanismo de transporte de
hidrógeno por las dislocacionesu. Luego, una aleación con menor
contenido de C como la lll. será mucho más susceptible a este mecanismo
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Tabla V-l: Parámetrrs de red de la martensita e

Aleación Reducción

5

10

Tabla V-2: Valores dc Envrgírl (lo Falla dc Apilamiento a 77K para la': tres
aleaciones: dentro de la norma MSI 304.

Aleación

I

ll

Ill

N: número de nodos medidos.

y: Energía de Falla de Apilamiento en mJ/mz.

oy: Desviación standard sobre y.



r
Fig. V-4: Arreglo típico de dislocaciones para deslizamiento planar,
presente en la aleación IlI que posee el menor valor de energía de falla
de apilamiento ertre las aleaciones estudiadas.

Fig. V-S: Arreglo enmarañado (lv (lislocaciones. presente en la aleación II
que posee el mavor valor de elergía de falla de apilamiento entre las
aleaciones estudi mias.
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de fragilización.

V.4 SITIOS DE NUQLEACI

90observaron por Microscopía Electrónica deMangonon y Thomas

Transmisión un acero inoxidable 304 y concluyeron que e puede existir
en el interior de a’ y que e se forma independientemente y antes de la
formación de a’, por lo tanto afirmaron que en estos aceros la

secuencia de transformación es yes-oa’ y no puede darse la

transformación 1*a’. Por el contrario, Suzuki et algl mediante

Microscopía Electrónica de Alto Voltaje observó que la nucleación de la
fase a’ se halla. asociada con la intersección de dos bandas de

deslizamiento más que con bandas de e.

En la Fig. \’-6a se muestra en la aleación I laminada hasta el 5%

de reducción, la nucleación de a’ en la intersección de una banda de
deformación, no asociada con E, y un plano activo de
deslizamiento. En la Fig. V-6b, se observa lo mismo para la aleación
II al mismo porcentaje de deformación.

A partir del 10%,es posible observar, tanto en la aleación I (Fig.
V-7a) como en la II (Fig. V-7b) la nucleación de a’ en la intersección

de bandas constituidas por fase e. En la Fig. V-8 se muestra la
micrografía de campo oscuro típica de la martensita e y su diagrama de
difracción, en el que se observan puntos correspondientes a doble
difracción. la cual puede darse solamente en una estructura hcp.

No se observó a partir del 10%de deformación la nucleación de

a’ 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 aleación II la
concentración tOt’il martensítica se mantiene constante, por el
contrario en la aleación I para 10% de deformación y mayores sigue

produciéndose, aunque con baja probabilidad, la transformación y-oa',

dado que la concentración de a’ crece más de lo que decrece e.
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Fig. V-6: Nucleac ón de. la martensita (1’inducida por la intersección de un
plano activo de desliïamiento s con una banda de deslizamiento 52 , en
las aleaciones I 5' lI laminadus {rasta el 5% de reducción.
(a) ALEACION l
(b) ALEACION II
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Fig. V-7: Nucleau'rón dela martensita a’ en o] interior de bandas de E, en
las aleaciones I v II a partir del 10%de reducción.
(a) ALEACION I
(b) ALEACION II
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(a)

(b)

Fig. V-8: (a) Micmgrai‘ía de campo oscuro típica de la martensitn e.
(b) Diagrama de difracción mostrando los puntos correspondientes (a la
doble difracción, la cual puede darse solamente en una estructma hcp.
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Para la ¡Mención l'l no pudo verse ln nuclcacion (i'.' u' a las

deformaciones ¡studindas debido a la enmarañada morfología 'IUC' se:

presenta para defornmciones mayores al 10%. Sí se observaron
gran cantidad d( fallas y formación dc fase E (Fig. V43). lo cual esta de

acuerdo con la más baja Energía de Falla de Apilamiento determinada
para esta aleación.

V.5 DISCUSION SOBRE_L/_\ IN _LUENCI_A__I_)__E_LOSALEAN'I‘ES SQBRE LA

_SE_C__U__ENCI_A___DET.‘{___ANS EJMALJ lO_N M__ARJ"EN S l'lÏLQA_Y,LA_JiS_'L'_B_L.U)_A ¡2.1) ELLA

_EASE_E

Una fase E estable resulta ser muy perjudicial desde el punto
de vista de las propiedades mecánicas”. por ello es importante
esclarecer la influencia de los aleantes sobre la secuencia de
transformación.

La Energia de Falla de Apilamiento es el parámetro que gobierna
la formación de l: fase e, siendo ésta tanto más probable en la medida que
la energía sea mrs baja. La proximidad de valores de la Energía de Falla
en las aleaciones l y ll. resulta ser una justificación, para la
ausencia de diferencias apreciables en la concentración nrartenítica total
en las primeras etapas (le la deformación (reduociones menores al
10%). La aleación Ill, de menor Energía de Falla de Apilamiento que las
otras (los, tien: mayores valores de transformación martensítica
total para def<rmaciones menores al 5%. En las tres aleaciones se

presentan tanto la transformación y-te como la 'y-oa’. En la

aleación lll a (Herencia du las otras dos. se halla muy favorecida

la transformación ‘y-‘e. y debido a la gran cantidad de e que se

genera inicialmv'nte. la concentración martensítica total en esta
aleación supera r las otras (los para deformaciones menores al 5%. A
partir de este VillOl‘de deformación, la producción de e se hace

menos importante y comienza a hacerse evidente la trarisl'oriuacióri'y-°a'

pero. en compa] lción con las otras dos aleaciones es baja.
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(a)

Fig. V-9: Aleación III a baja deformación.
(a) Formación d: una banda de deformación por superposición de fallas
limitadas por sus respectivas dislocaciones parciales.
(b) Banda delgada formada por martcrnsita e.
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Para porcentajes de deformación mayores al 107,. las HMRCHHICS

I y Il se distinguen bien. alcanzando la I. de meno; contenido (lv Ni

que las otras dos. la mayor cantidad de transl’urnmción
martensítica. I.‘eacuerdo con el valor de su parámetro. ¡a fase

e resulta ser, en ambas aleaciones una fase intermedia (yes-01’). con la

diferencia que la aleación I presenta todavía la transformación y-iu’, por

ello los valores de concentración total alcanzados por (sta son
mayores. En la aleación Il. en cambio. a partir de dicho valor de

deformación ya no hay más transformación martensítica desde la
austenita. En ¡a aleación III, para reducciones mayores al 15% se

inestabiliza la f pasando algo de ella a a’, pero también sigue

produciéndose 'y-sa’, dado que crece la curva de transformación

martensítica total.

Todo ocurre comosi para cada aleación hubiera una capacidad para
transformar martonsíticamentc (sin distinguir e ó a’). Esa capacivad para
inestabilizar la austenita, tiene como evidencia la concentración
martensítica total alcanzada cuando se obtiene la saturación de la

transformación, es decir cuando ya no se prodllCí' más

transformación desde y. De acuerdo con esto la aleación l es la más
inestable y la ll la más estable. giposjble cgn_91¿ir__en_toncgs_,.__qug; el

contenidos.“ Ni....9l_qu_e in“.de so_b_rela ¿afinidadje ¡Luisaacióa

La aleación III que inicialmente tiene valores de concentrac'ón total
por encima de hs otras dos y luego, para deformaciones intt rmcdias
pasa a tener valores por debajo, para 30%de reducción se colo:a cn la
situación intern'edia que le corresponde de acuerdo ron su
contenido de Ni. Lamentablemente, no se realizaron reducciones ‘nayores
al 30% dado que el endurecimiento y la consecuente fragilizaúón del
material hacían d‘ficultosa su laminacion.

A bajas deformaciones (2 y 3% de reducción), los ¡leantes
intersticiales ccmo el C y el H son los que más al'v-ctan la
transformación murtensítica. Esto Se debe al hecho de que la Enrrgín de
Falla de Apilamiei‘to se vc mucho más afectada por los inter-:ticiales
que por los sustitucionales.
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En resumen, en aceios cuya "(imposición vnríc dentro de la
norma MSI 304, Ilebe esperarse una \ Il'ÍílCÍOIlen la concentracion dr- los

productos de trruisformación marten ‘ítica que depende tambn-n de la

deformación alcanzada. EUÉSUQS_I_Q.S_HI911%..llll-lfiáuflfl.Cl_us‘3___.9!.rNLLÍCBÉ

maxorinfluenciaa altas deformaciones.porAMMLMMLLÏJME
influye mucho más ¿me el Ni a bajas defgrmaciones.

Lo más importante de estos resultados, es que ponen de
manifiesto el aumento significativo de la concentración de e para una
disminución del contenido de C dentro de la norma MSI 304. Por lo

tanto, una disminución del contenido de C si bien es beneficiosa,
con respecto a la probabilidad dc corrosión intergranular por
precipitación de carburos de Cr durante procesos como el de
soldadura, resulta ser perjudicial para las propiedades mecánicas. dado
que una mayor cantidad de e favorece la fragilización. Cuando el
hidrógeno se encuentra en solución. se produce un aumento dela
temperatura de transformación a e“, produciéndose cantidades
importantes de esta martcnsita a temperatura ambiente. Si a su
vez se trata de un acero de bajo carbono las posibilidades de fragilización
por hidrógeno se verán aumentadas.
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CAPTTULO VI

Influencia del hidrógeno sobre las transformaciones

martensíticas
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V1.1 lNlÏLLH; (.l/_\___DliL ll_llJROGE_NQ__SQBBlE _liA‘V__(;_()N(JliNll'RAC[UN_l)l‘. PASES

MARÏliiïNS 1LCHÁ

Para poner en evidencia la influencia del hidrógeno sobre las
transformaciones martensíticas que se generan por deformación,
se graficaron las concentraciones de las fases e y a‘ obtenidas sin
hidrógeno en solución (Fig. VI-l a,b,c) y con hidrógeno en solución (Fig.
VI-2 a,b,c), para cada temperatura (a=77K. b=206K, c=288K) en función del

porcentaje de reducción por laminación. La presencia de hidrógeno en
solución favorece la formación de fase e e inhibe la formación de a’. Cuando

se lamina a 77K y 206K se observa que cuando el hidrógeno no esta

presente, la concentración de e llega a un máximo de 62% y 48%,

respectivamente, y luego decrece, mientras la concentración de a’ siempre
aumenta con la deformación, no habiendo mucha diferencia entre ambas
temperaturas. (uando el hidrógeno se halla presente en la red, la
concentración de fase e se mantiene creciente tendiendo a un valor de

saturación, alcanzando una concentración del 80% y 68% para el 30% de

deformación a 77K y 206K, respectivamente; la fase a’se encuentra en muy

baja proporción. A temperatura ambiente el efecto del hidrógeno es notable,
pasa de no haber fase e presente, hasta tener valores crecientes cuando
aumenta la deformación, sin que se observe tendencia hacia una saturación,
por lo menos :1 los valores de deformación alcanzados. Es probable que

la fase a’ se genere a partir de y y no de e, esto se analizará más
adelante cuando se presenten los resultados de los parámetros de red de
E.

Es notable que tan pequeña cantidad de hidrógeno pueda inducir tal
cantidad de e, que se mantiene después de un largo período de
envejecimiento, cuando el hidrógeno ya ha difundido completamente. En
efecto. en la Fing-3 Se presentan los resultados de concentración de las
fases martensíticas presentes inmediatamente después de la carga catódica
y deformación, y luego de un período de envejecimiento de l año.
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Fig. VI-2(b): Concentración de las fases e y a’ en función de la reducción
por laminación a 206K, con hidrógeno en solución.

119



(% ¡n voi.)
100

90 _ FaseE
‘B- Fase a

80 —
C

o 70 — In
C 60e
n X

F /'
a 40 r- , /

C r _2<"

i 30 — /, /

O (x,
Il _ [I/

x
X

10 —

/I ._ M. v __ JOE‘ÉBBU3 u L

Deformación (%)
LaHu’nadaS a 288K CONHidrógeno

Fig. VI-2(c): Concentración de las fases e y a’ en función de la reducción
por laminación a 288K, con hidrógeno en solución.



Fases después de l año de envejecilniento

0 (% en Vol.)

90 FaseE l
’E‘ Fasea

80 _ + Fase EnveJ
'A" Fase Envej

:cxmomwwzmoboo

Derí'ormación
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inmediatamente después de la carga catódica y deformación, y luego de un
período de enveiecimiento de 1 año.



V1.2 SECU_I_3NCIA J E TBABSE ¡{M QIQM

Comofue analizado en el párrafo anterior, el hidrógeno estabiliza la
fase e, esto puede ser el origen de la fragilización por hidrógeno. En la
Tabla VI-l se muestran los valores de las constantes c y c/a para los
distintos porcentijes de reducción a las tres temperaturas con y sin
hidrógeno en solución. De acuerdo con el análisis de G.Blancls descripto
en el Capítulo V, por la presencia de hidrógeno se pone en evidencia que
la e obtenida por deformación es estable _vno transforma a a’. Puede
observarse que cuando la deformación aumenta hay una pequeña
disminución de c. El comportamiento es totalmente diferente cuando el
hidrógeno no se encuentra en solución.

Para temperatura ambiente, no se observa la presencia de e sin
hidrógeno, por lo tanto toda la a’ presente proviene de la austenita; en
cambio con hidróz.eno en solución se obtiene una fase e estable.

Puede concluirse entonces que cuando el hidrógeno se encuentra
en solución en 1:1 red, la austenita transforma martensítieamente

preferentemente a la fase e, y algo en la fase a’, pero nunca la e formada
transforma a a’, por lo tanto la e resulta ser una fase muy estable cuya
formación es favorecida por el hidrógeno.

En la Tabla VI-2 se presentan los resultados de Energía de Falla de
Apilamiento obtenidos. mediante Microscopía Electrónica de Transmisión,
para las muestras laminadz's sin hidrógeno en solución a las tres
temperatu ras estu diadas.

Se observa una disminución de la Energía de Falla de Apilamiento con
93la temperatura, en acuerdo cun Lecroisey y Pineau , quienes midieron las
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Tabla Vl-l: Parámetro de red c y la relación c/a de la fase marten: ¡tica e .

sin hidrógeno con hidrógeno

Temperatura Reducción V c (nm) c/a c (nm) c/a

77K 2 % 4.14 1.64 4.15 1.65

77K 3 Z 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 1.61 4.13 1.63

206K 2 76’ 4.13 1.63 4.14 1.64

206K 3 z 4.13 1.63 4.15 1.64

206K 5 % 4.12 1.62 4.14 1.64

206K 10 z '4.12 1.63 4.14 1.64

206K 15 35 4.11 1.62 4.13 1.63

206K 20 % 4.10 1.61 4.14 1.64

206K 30 ,‘Z 4.10 1.61 4.13 1.63

288K 2 % —-—— ——-- 4.13 1.63

288K 3 % -—-- —--- 4.13 1.63

288K 5 % ---- —--- 4.14 1.64

288K 10 % ---- -——— 4.13 1.63

288K 15 z ---- ---- 4.14 1.63

288K 20 % ---- ---- 4.12 1.62

288K 30 % ---- ---— 4.12 1.61
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variaciones del t: maño de nodo inducidas un una platinn de ('n imuientn.

. . ., , AY y _. yEllos relacronaron esta variacion de la energia de ¡alla -—. L mimela
AT

aproximación, con la diferencia de entropía entre ambas fases a C' IlpOSÍCÍÓIl
constante, es decir

fl_sh_sfir (125)
AT

En consecuencia, runaleaciones donde ocurre la transformación fcc- hcp a una

temperatura tal que se halla dentro del rango estudiado, se esper: un valor

_ AY . t .

alto de como el obtenido. lasto es consmtente con el hecho le que laA

nucleación de la irtse e se produce a 77K y no a temperatura aml ente.

V1.4 .QQRJLÏ L__Q__0.D¿EIRL 140.5 ALQBES ._D._E_EN 1.139LA__1)FL.li_ALL_A,_._([lll-¿MLDQS

2.0.R _M_CR05_C_E_1.!‘ ._E_LL1_R_N|Q_A s__‘“_'J'BAI‘1_Sl\Í_l_SL)N,l-.RQILJQUÏR!‘ ÏCl.O_ï‘L__.D,_Li

RAYOS­

En la Tabla VI-J se presentan los resultados de probabilida de falla,
microdel'ormación v Energía de Falla (le Apilnmíento (utilizando la :onstante
de Sclu'amm y R( :d) para la": limaduras obtenidas en nitrógeno líquido y
temperatura ambiurte. En las limaduras la determinación de la l iergía de
Falla de Apilamien o es más sencilla ya que el término de tensiones esiduales
en la ecuación (l: l) es nulo.

Los valores de Energía de Falla de Apilamiento obtenidos ustán por
encima de los hall ldOS por microscopía electrónica de transmilk '3" (Tabla

lll-2). indicando uue la constante de Schramm y Reed es algo ma ')r que la
adecuada para cm'relacionar nuestros valores. No podemos ati ‘iuir este
aumento (como se discutirá más adelante) a la existencia de fase z, ya que
los diagramas de difracción de las limaduras no presentan es a fase a
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Tabla VI-2 : Energía de Falla de Apilamícnto obtenida por Microsmpía
Electrónica de Transmisión a 77K, 206K y temperatura ambiente.

mJ/m2)

77K 19.5

206K 25.7

288K 5 30.4

N: Número de nodos medidos.
y: Energía de Falla de Apilamiento.
01:Dispersión cuadrática media del valor y obtenido.

Tabla VI-3 : Valores: de probabilidad de falla de apilamiento. microdeformación
y Energía de Falla de Apilamievto para límaduras a nitrógeno líquidc y
temperatura ambiente obtenido me(iante Difracción de Rayos-X.

Temperature a 612 y (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 la fase u' solo se encuentra un baja
concentración 2177K.

Para determinar el valor más apropiado de la constante A. sc grafico

para 77K y 288K. el valor de Energía de Falla de Apilamiento obtenido por

. . . . ""12 .

Microscopía Electrónica de Transmisión en func1ón del coc1ente —a—obtenido

por Difracción de Rayos-X. teniendo presente que la recta debe pasar por
el origen. De la pendiente de esta recta se determinó que la constante más

mJ
apropiada para nuestro material es A =16230—ï.

VI.5 INFLUEN(_II_A DEL HIDR_()_U_E1\JOSOBRE EL ESTADO D_E LA ESI'RUCTURA

QLSJ&LÍ‘LA

En las Tablas VI-4, Vf-S _v VI-6 se presentan los

resultados de microdefornmción para las muestras masivas laminadas con
y sin hidrógeno en solución a las temperaturas: 77K. 20M: y 288K
respectivamente. Se observa que la microdeformación aumenta con el
porcentaje de laminación.

Para bajas deformaciones puede observarse el aumento de la
microdeformación por efecto del hidrógeno. Para 77K y 206K a partir del 5%
no se registran diferencias. I,l hidrógeno al ubicarse intersticialmente
produce microtensiones que a altas deformaciones no se aprecian por la gran
distorsión de la red debida n la deformación y presencia de otras fases. A
temperatura ambiente para todas las deformaciones la microdeformación
aumenta con ln introducción (le hidrógeno.



V1.6 1 BI_A_C10N.__l’_E__LA..P_BQ3A_B_1LI_DAD_D_E-1ÍAL A__Q.N -14}.¿QE EUBMACJQN;

NFLUENCJA E IilDROGE_N_O_SOBRE LA ENERGIA DE FALLA DE APlLAMLEN'I‘Q

En las Tablas VI-4, VI-S y Vl-6 se presentan los valores de

probabilidad de falla y Energía de Falla de Apilamiento obtenidos por
Difracción de Rayos-X utilizando los modelos de Voigt y Reuss para las
muestras laminadas a 77K, 206Ky 288K, respectivamente. Es posible observar
que el valor obtenido por Microscopía Electrónica de Transmisión para 2% de
deformación, se encuentra comprendido entre las cotas dadas por los modelos
de Voigt y Reuss. pero mucho más cercano al primero. Por lo tanto, este
modelo será tomado como válido para analizar los resultados.

Para una deformación dada, es notable el aumento de la probabilidad
de falla y la consecuente disminución de la Energía de Falla de Apilamiento
por efecto del hidrógeno.

Se observa que, la probabilidad de falla aumenta con la deformación
a las tres tempeiaturas estudiadas. La energía de falla para 77K y 206K
también aumenta con la deformación, pero esto no ocurre para las muestras
laminadas a temperatura ambiente. El hecho. que la probabilidad de falla
aumente con la deformación es coherente. Cuando la concentración de e

aumenta por efecto de la deformación , la probabilidad también lo hace,

indicando que es más probable la formación de e. Por lo tanto, también es
coherente que la probabilidad de falla aumente para las muestras
hidrogenadas. Por el contrario, la Energía de Falla de Apilamiento no puede
depender de la deformación, ya que solo lo hace con la temperatura y la
composición químiza de la aleación. El aumento de la Energía de Falla de
Apilamiento con la deformación podría estar justificado por el hecho de que,
como explicaron l’andley y Lele“, la teoría de la Difracción dc Rayos-X
desarrollada por Paterson”, no puede ser aplicada a cristales fcc que
sufren transformación martensítica a hcp. En este caso, las fallas no se
distribuyen al azar, suposición que se hace en la teoría de Paterson. sino
preferencialmente sobre las fallas iniciales (embriones) de la estructura hcp.

En consecuencia, como puede verse a través de nuestros resultados,
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si bien cuando h probabilidad de falla aumenta. la concentran-¡on de e
también aumenta, dicho aumento de probabilidad es menor nl real. dado que
al formarse la e, se consumen las fallas generadas. Los resultados obtenidos
para las muestras deformadas a temperatura ambiente son una corroboración
de este hecho, mientras en los otros casos hay una variación de la Energía
de Falla de Apilamiento con la deformación, en este no hay transformación
a E y entonces la Energía de Falla de Apilamiento se mantiene dentro del
error.

Como consecuencia de lo anterior, el valor de Energía de Falla de
Apilamiento de más baja deformación (es decir el de más baja concentración
de e) es el más próximo al real. Tomando estos valores se calculó que las

disminuciones por efecto del hidrógeno son: 37%, 34% y 40% a 288K, 206K y

77K, respectivamente. Laer.i_f9_r¿n_cias_m_.sm¿müicatiuswimmedg
cp_n<¿u_i_r_s;e,__g_ug-e_l__ef_e_gto_de_l_r_b_id_rógenosobre la Energía de Falla de

Miiamientoarrqflie(¿Quedan tempsuuue.

Vl-7 FRAGILLLAQIUÍ‘LJZORJJIDROQEBQ

Muehos autires observaron la relación entre la Energía de l’alla de
:6‘24 b ,. . .. llOpUhleIOH Ul'l llleCñlÍllSlllt)Apilamiento y la Í'ragilización por hidrógeno

de transporte de hidrógeno por las dislocaciones. En un material con baja
Energía de Falla ¡le Apilamiento. el deslizamiento es planar y se produce el
apilamiento de dislocacioncs frente a límites internos como bordes dc grano.
límites de fases o inclusiones. Comoconsecuencia de esto. para deformaciones
grandes se tienen grandes concentraciones de hidrógeno confinmlns frente
a estos límites, lo que los convierte en sitios susceptibles (le fragilizar, ya
sea por la reducción en la tensión de la interfase o formación de pequeños
microporos y sul‘secuente crecimiento por presión interna. Por otro lado
contribuye a este mecanismo, la propia disminución de la Energía (le Falla de
Apilamicnto por el hidrógeno disuelto. de la que solo se poseía una evidencia
experimental débil en un acero AISI 31097. Sin embargo, fue utilizada como

98,99argumento por algunos autores para justificar la transformación
martensítica por carga catódiva.
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t‘omo ya fue dicho en ¡ql punto nterior, la disminución de la lancigm

de Falla de Apilamiento por electo del Hidrógeno. aparentemente no depende
de la temperatura y tiene un valor melio del 37%.

En este trabajo. la introducción de hidrógeno no produce
transformación, pero sí produce el efecto quimico que provoca la disminución
de la Energía de Falla de Apilamiento y como consecuencia. por una
deformación posterior se produce unn mayor cantidad de e respecto del
obtenido para igual deformación en un acero sin hidrógeno en solución. Otro
efecto del hidrógeno es la estabilización de la fase e formada, dado que esta
fase no transforma a a’. ni aún después de un año. Lo interesante de

nuestro caso, es que se introduce unn cantidad de hidrógeno pequeña y,
sin embargo, la deformación posterior genera una gran cantidad de e, y
esta microestructura se mantiene a lo largo del tiempo sin transformar a (1’.
Esto es muy diferente a lo que ocurre cuando se produce la transformación
a e cuando se introducen grandes cantidades de hidrógeno por los
gradientes de concentración de hidrógeno que se generan por carga catódica
a temperatura ambiente. y lueeo de un período de envejecimiento transforma
a a’ y se observan las microlisurasw.

l'.|00 . , . ,las fases martensrticas serian lasDe acuerdo con algunos autores
responsables de la fragilización por hidrógeno. es decir. estas fases no son
solo el producto de la deformación que acompaña la fractura, sino también
precursoras de la pérdida de «luctilidad y consecuente fractura. Pero también
existe en este caso la incógnita de qUe fase martensítica es la fragilizante.
Se sabe que la fase e cs causa de fragilidad en los aceros inoxidablos

Im mediante microscopíaausteníticos sin hidrógeno”. Nakayamn y 'l‘akano
electrónica de alto voltaje observaron que la fisura se propaga
principalmente a lo largo de la martensita e y parcialmente en regiones de

102estructura mixta, e y (1'. Por otra parte, Rozenak y Eliezer observaron,
que las fisuras su propagan principallzuente en estas últimas regiones.

Por lo tanto. la formación de una alta concentración de e muy estable,
sumado a la consiguiente inhibición a la formación de a’. permite suponer que

12’)



[JO



Tabla VI-4 : Probabilidad de falla de apilamiento (usando los
modelos de Voigt y Reuss), microdeformación, and Energía de
Falla de Apilamiento para muestras laminadas a 77K.

{a} Sin Hidrógeno / Laminado a 77K

Laminado a W a Rem ef y W 1 Reus,

haSta (x 10’) (x 10’) (x 105) [nu/mz] [mJ/mz]

2 x 0.96 8.57 1.5 25.3 2.85

3 x 1.37 11.83 2.4 28.5 3.30

5 x 2.02 16.84 3.8 30.6 3.67

10 x 2.95 23.86 5.7 31.4 3.89

15 x 4.29 33.62 8.4 31.8 4.06

20 x 5.54 42.40 11.0 32.3 4.21

{b} Con Hidrógeno / Laminado a 77K

Laminado a W a Rem ef 1m“ ym”

haSta (x 10’) (x 10’) (x 105) [ml/m2] [mJ/mz]

27%L 2.45 21.83 2.3 15.2 1.72

3 x 2.83 30.26 3.1 17.8 1.67

5 Z 3.65 38.17 4.7 20.9 2.00

10 x 5.10 51.76 7.3 23.3 2.29

15 x 5.75 57.66 3.4 23.8 2.36

20 % 7.32 71.72 1.1 24.5 2.50
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Tabla Vl-S :
modelos de Voigt y Reuss), microdeforwación
de Apilamiento para muestras laminadus a 206K.

Probabilidad de falla de apilamiento (u ando los
and Energía de Falla

{a} Sin Hidrógeno / Laminado a .706)?_.......
a Voigt a Reuss 612 Y Voigt Y Reuss

has“ (x 10’) (x 10’) (x 105) [mJ/mz] “¡J/mz]

2 x 0.51 4.73 1.0 31.8 3.43

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

{b} Con Hidrógeno / Laminado a 206KInn-nnnd

Laminado a W a mas e,2 y W 1 W

haSta (x 103) (x 10’) (x 105) [IM/mz] [HH/mz]

2 % 1.08 9.99 1.4 21.1 2.28

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 31.3 3.56

20 % 4.62 40.15 9.0 31.7 3.64



Tabla Vl-6 : Probabilidad (le falla de apilamiento (usando los modelws de Voigzt
y Reuss), microdeíormación y Energía de Falla de Apilmniento pan muestras
laminadas a 288K.

/a/ Sin Hidrógeno / Laminado u 288K

- z

Lamlnado a Voigt a Rem El Y Voigt Y Renss

hasta J J s
(x 10 ) (x 10 ) (x 10) [mJ/m2] [mJ/mZ]

2 X 0.40 3.56 1.o 40.6 4.57

3 % 0.60 5.43 1.5 40.6 3.23

5 Z 0.61 5.49 1.5 40.1 _:.43

10 x 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 Hidrógeno / Laminado a 288K

n 2

Lamlnado a Voigt a Reuss El Y Voigt Y Reuss

hasta s J 5
(x 10) (x 10) (x 10) [mJ/mZ] [mJ/ml]

2 % 0.89 7.92 1.4 25.6 2.87

3 % 1.67 15.19 2.8 27.3 3.00

5 Z 2.05 18.87 3.9 30.8 3.36

10 % 2.90 27.03 6.0 33.6 3.61

15 % 3.08 28.85 6.5 34.2 3.67

20 % 4.32 42.97 9.8 35.2 3.70

30 % 7.19 72.56 E17.1 36.9 3.81



CONCLUS I ONES

1M bajas deformaciones, en las trcs aleaciones estudiadas, se

producen tanto ln transformación 1*8 como 7-‘a’. En la aleación de bajo

C (0.04%) se halla favorecida la transformación a e.

2)La fase E se inestabiliza con la deformación. En la aleación de
bajo C se inestabiliza recién para reducciones mayores al 15%, pero

también continua la transformación yea'.

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

porcentajes de deformación mayores al 10%, la fase e resulta ser una

verdadera fase intermedia (yaa-ou'). l-Inla aleación con mayor contenido

de Ni (10%) a partir de este porcentaje de reducción no hay más
transformación a partir de la austenita. En cambio, en la aleación con

menor contenido de Ni sigue produciéndose la transformación y-oa’.

3)La introducción por carga catódica de 18 ppm de hidrógeno no
produce transformación martensítica en el acero AISI 304. Sin embargo,
favorece la transformación hacia la martensita e por deformación, e inhibe
la formación de a‘. La fase e formada es de característica muy estable y
no transforma a a’ cuando se aumenta la deformación del material

hidrogenado. A diferencia de lo que ocurre cuando la transformación es
por carga catódica, la gran cantidad de e formada no transforma a a’
durante el envejecimiento sino que se mantiene estable durante un largo
período, aún después que el hidrógeno ya ha difundido.

4)Se determinó la Energia de Falla de Apilamiento mediante la
técnica de Difracción de Rayos-x en muestras masivas, y se observó su
correlación con los resultados obtenidos utilizando la técnica de

Microscopía Electrónica de Transmisión.

5)El aumento de la concentración de C genera un mayor aumento
sobre la Energía de Falla de Apilamiento que el Ni, que es un soluto
sustitucional. El Il, también soluto intersticial, actúa en forma inversa. El
agregado de 18 pnm de hidrógeno en solución produjo una disminución del
37% en dicha energía, lo cual se tradujo en un gran aumento de la fase



e formada por deformación del material hidrogenado.

6)La disminución de la Energía (le Falla de Apilamiento por efecto
del hidrógeno, no depende de la temperatura de deformación.

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, está muy propenso a sufrir
fragilización, por la gran cantidad de e que se formará cuando sea
deformado aún a bajos porcentajes.



APENDICE

QR_RECCION POR EFECTOS INSTRUMENTALES

Además del ensanchamiento producido por efectos
estructurales (tamaño de partícula, tensiones, maclas y fallas) un perfil
de difracción experimental presenta un ensanchamiento y asimetría debido
a las características del instrumento de medición, tales como ancho
de las ranuras, tamaño de la muestra, penetración del haz, focalización

imperfecta, baja resolución del doblete IgIde la radiación y superposición
en caso de no estar resuelto, divergencia del haz, etc. Todas estas
fuentes de ensanchamiento, extrañas a las características del material
constituyen el ensanchamiento del perfil por efectos
instrumentales, que es necesario descontar del perfil
experimental para obtener información verdadera sobre los
parámetros estructurales.

El perfil dc línea observado experimentalmente h(s) es igual a la
convolución de la aberración instrumental g(s") y la función intensidad
verdadera f(s’). La intensidad difundida f(s’) en el intervalo entre s’
y s’+ ds’ (es decir, el área f(s’)ds’) está extendida por la función
aberración g(s"). En el punto s’+ s"=s, observamos el elemento dh(s) de
la función ensanchada h(s). Es fácil ver que

dh(S) I= g(S”)
f(s’)ds áreadeg (l)

Como podemos normalizar sin afectar la forma del perfil del pico
g(z) dz = 1 y obtener la integral de convolución

h(s) =ffls’)g(s—s’) ds" (2)

Esta ecuación de convolución puede ser resuelta suponiendo
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cierta expresión matemática para l'(s’) _v g(s") Odescribiendo las
funciones en términos de series de Fourier.

Las dos distribuciones (le intensidad más comúnmente supuestas
son:

a)La Gaussiana

I(s’) =Ip(s’) e“'" (3)

b)La Cauchy

I (s’)I ’ =———P (4)
(S) 1+k“.sv’2

La aplicación de la integral de convolución (2) muestra que
para f,g y h todas Gaussianas, resulta

Bz=b2+pz

y para perfiles todos Cauchy se obtiene

B=b+B (6)

Las ecuaciones (5) _v (6) son válidas tanto para el ancho del
máximo a la mitad como para el ancho integral.

Debido a que los perfiles reales nunca son puramente Gaussianos
o puramente Cauchy, éstas fórmulas simples solo tienen un valor práctico
limitado y algo incierto.

Sin embargo, la aproximación Gaussiana, ecuación (5), ha sido por
años ampliamente utilizada en rutinas analíticas y cálculos de órdenes
de magnitud. Esta práctica tiene alguna justificación en la técnica de
Debye-Scherrer, donde la ecuación (5) constituye una aproximación
más realista del perfil instrumental que la ecuación (6), particularmente
para muestras de baja absorción y/o picos de alto ángulo. Pero en el
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caso del difractómetro de alta resolución, la disposición geométrica de
difracción produce en el perfil g un fuerte desvío del Gaussiano,
volviéndose altamente asimétríco.

Por otro lado las evidencias existentes tienden amostrar que
el perfil f(s’) generado por una distribución de tamaño de cristalito,
se asemeja más 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 Corrección de Jones
que nos permiten obtener valores más exactos del ancho integral puro
B. Si bien el método de Jones de cálculo y representación de la
corrección del ensanchamiento instrumental, utiliza la técnica de
Debye-Scherrer, los resultados que se derivan del mismoson totalmente
aplicables a otras técnicas de difracción, incluída la que nos interesa,
el difractómetro de alta res()lución. Detallaremos a continuación dicho
método.

Comenzando con la ecuación de convolución (l), Jones probó que
los anchos integlales B,b y B de los perfiles h,g y l' respectivamente,
están relacionados como sigue:

9.118) = g(e) (7 )
Bí ¿(3) de

Et =Re) de) (8)
Bl fle) de

La función g(e) es invariante para un conjunto de condiciones
expezimentales dadas, y se determina midiendo la distribución de
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intensidad en el perfil de línea de un material libre de tensiones y
de tamaño de cristalito suficientemente grande (aprox.300nm para
técnicas de difracción de alta resolución), de manera tal
que prácticamente no existe ensanchamiento en el perfil (le línea puro.

Usando una cámara de Debye-Sherrer, Jones obtuvo
(mediante fotodensitometría) el diagrama de una línea de una
sustancia de referencia, la cual cumplía los requisitos

anteriormente expuestos, a 8:80', donde el doblete K 2 estaba bien
resuelto; y usó el perfil K“ como la función de referelrliuciainvariante
g(e). Luego supuso que f(e) era o bien Gaussiana o Cauchy. y evaluó
las integrales de las ecuaciones (7) y (8) para un rango de tamaño de
cristalito, mediante una variación apropiada del ancho integral de la
función f(e), lo cual se consigue cambiando el coeficiente k de las
ecuaciones (3) y (4).

En la figura están graficadas las curvas resultantes de B/B vs b/B
para perfiles puros de difracción 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 última curva se obtiene graficando la ecuación (S) en la forma

%= [1 —5-:1'” (9)

La manera de usar las curvas de corrección de Jones es la

siguiente, en primer lugar se selecciona el material de referencia
y se le saca el diagrama de una de sus líneas, de donde se obtiene
b. Posteriormente se hace lo mismo con el material de estudio,
obteniendo en este caso B. Obviamente, la radiación utilizada en ambos
casos debe ser la misma. También es importante destacar que las
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líneas seleccionrdas para los diagranms deben ser muy proximos.
(le manera tal que law C'HldlCÍOIleHgeométricas: sean lo más similares:

posibles.

Una ve7 obtenidos b y ll, se ubica el punto

correspondiente ul 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
B.

Volviendo a la figura, y analizándola detalladamente, podemos
observar que la seguridad en la determinación del ancho integral puro
se incrementa a medida que el tamaño (le crístalito se vuelve más pequeño.
En efecto. cuando el tamaño decrece, B aumenta, esto implica que

b/B se vuelve muy pequeño y las tres curvas conducen prácticamente a
idénticos resultados. Por el contrario, para tamaño de cristalito grande
b/B se aproxima :1 la unidad. En este caso. los valores de B derivados
de las tres curvas difieren ampliamente.



0.8

0.6

I-‘lB

0.4

0.2

b/B

Curvas de corrección del ancho integral por efecto instrumgnjgl

* Jones (a): f(e) Gaussiana;
* Jones (b): f(e) Cauchy;
* Gaussiana-Gaussiana: f(E) y g(e) Gaussianas;
* Cauchy-Gaussiana: f(e) Cauchy y g(e) Gaussiana.
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