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ALCANCE

La caracterizacién de cualquier material ferroso, implica la necesidad de
tener ciertos conocimientos sobre la naturaleza del mismo, sus principales
propiedades, comportamiento de acuerdo al proceso a que fue sometido,
etc. Por otro lado cada técnica de analisis utilizada para tal caracterizacién
estd basada en principios fisicos, quimicos, y mecanicos que detecten la
respuesta del material cuando se les aplica intencionalmente una energia
externa, de tal forma que sea posible conocer a que fendbmeno respondio el

material y en la forma o grado en que lo hizo.

Para ello, se considera la descripcion microestructural tipica para aceros al
carbono y las morfologias caracteristicas que presentan estos materiales
cuando se someten a ciclos térmicos de calentamiento y enfriamiento muy

rapidos como en el caso de la soldadura.

En esta monografia se realiza una descripcion de las diferentes técnicas y/ o
metodologias que han sido propuestas y desarrolladas a través de los afios
para caracterizar toda una gama de materiales ferrosos en tiempo real,
desde el andlisis dilatométrico hasta los métodos poco menos
convencionales como difraccion de rayos X; para su comprension, se
detallan los principios de funcionamiento por medio de los cuales cada una
de estas técnicas se lleva a cabo y los principios en los que esta basada cada

una de las técnicas propuestas en este trabajo, el equipo utilizado, los




resultados que arroja cada una de las técnicas y la interpretacion de los

mismos.

El hecho de que se describan diferentes tipos de caracterizacion
especificamente para los procesos de soldadura, hace llamativo a este
trabajo; ya que, si bien es cierto que un proceso de soldadura puede
definirse como un ciclo térmico; ya sea termomecanico o como un simple
tratamiento térmico, en los que sobra informacién para llevarlos a cabo
correctamente, una cantidad importante de uniones soldadas, presentan
fallas, precisamente por la falta de informacion particular para realizar el
procedimiento de la unién con las condiciones metalUrgicas, mecanicas,

entre otras, Optimas, que garanticen una union resistente.

Por otro lado, el estudio del proceso en tiempo real, se convierte en una
herramienta que proporciona Uutil informacién para estudiar y determinar los
fendmenos que ocurren en un material en particular, convirtiéndose asi en
una gran ventaja cuando se habla de estudiar nuevos materiales, de los que

existe muy poca informacién para soldarlos.



JUSTIFICACIAON

Cuando se lleva a cabo un proceso de soldadura, generalmente se procura
inducir o evitar la formacién de ciertas fases que no son solo producto de la
composicidén quimica del material, sino de las condiciones del ciclo térmico
aplicado. La importancia de esa microestructura final, sera la que determine

en gran medida las propiedades mecanicas finales de la union.

A pesar de que desde hace ya algunos afnos, se ha determinado la evolucion
microestructural y los fendomenos que se involucran cuando un acero es
soldado, la actual necesidad de la industria de nuevos materiales (que estan
sujetos todavia a estudios) y procesos de soldadura que propicien uniones
mas resistentes y ligeras, ha hecho que los estudios y procedimientos
establecidos no sean suficientes para determinar el comportamiento de

estos.

Un ejemplo de la problematica actual a la que se enfrenta la industria con
respecto a los nuevos materiales, es precisamente la falta de informacion
para establecer los parametros de operacion cuando se trata de soldar los
nuevos aceros avanzados de alta resistencia AHSS; aceros fase dual, DP
(Dual Phase), aceros TRIP y supermartensiticos.

Una de las herramientas con mayor importancia para el estudio y la
operacion de los procesos de soldadura, son los diagramas de enfriamiento

continuo, CCT; ya que permiten determinar las fases y/ o microestructuras




finales, presentes en las diferentes zonas del metal de acuerdo a la
manipulaciéon de los parametros de operaciéon utilizados. Estos diagramas
han tenido un gran éxito; sin embargo su uso es limitado, puesto que para
cada acero, existe un diagrama CCT correspondiente. Los diagramas CCT
que sefalan las transformaciones fuera del equilibrio para los aceros AHSS,
no han sido construidos; por lo tanto, obtener una unién soldada con las

caracteristicas metallirgicas y mecanicas 6ptimas se torna complejo.

Por ello, un fundamento real basado en el monitoreo en tiempo real del
proceso mediante nuevas técnicas de caracterizacion sofisticadas permitiria
obtener informacién valiosa de cada material para predecir de manera mas
atinada los fendmenos ocurridos y establecer con mas exactitud un
procedimiento adecuado que permita optimizar los parametros de operacion
para obtener las microestructuras que proporcionen las propiedades
mecanicas deseadas.
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OBJETIVOS

OBJETIVO GENERAL:

Describir las técnicas de caracterizacidn y monitoreo in-situ (en tiempo real)
gue son empleadas para describir los fendmenos de evolucion
microestructural durante el ciclo térmico de calentamiento - enfriamiento al
cual se somete un material cuando es soldado; la aplicaciéon que han tenido
estas nuevas técnicas y el impacto de los resultados que se obtienen, para
establecer nuevos y mejores procedimientos al soldar.

OBJETIVOS ESPECIFICOS:

1. Conocer la metodologia aplicada para realizar la caracterizacion y el
monitoreo in-situ.

2. Tener conocimiento del equipo utilizado y sus principios de
funcionamiento.

3. Conocer e interpretar los resultados obtenidos mediante cada técnica

de analisis descrita.
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SINTESIS

En los Ultimos afios se han desarrollado diferentes métodos para la
caracterizacién y el monitoreo en tiempo real (in - situ), cuando un proceso
de soldadura es llevado a cabo para diferentes materiales ferrosos. Estas
técnicas estan basadas en los principios basicos de funcionamiento del
anadlisis térmico diferencial y la difraccion de rayos X, y proporcionan
informaciéon que permite determinar la evolucién microestructural de los
constituyentes formados durante el proceso en funcién de la temperatura y
la velocidad de enfriamiento para un material particular, el proceso aplicado
y las condiciones establecidas.

Los resultados correspondientes a cada técnica son validados mediante la
caracterizacion estructural por microscopia éptica y se identifican diferentes
morfologias denominadas, por el esquema de clasificacion del Instituto
Internacional de Soldadura IIW (International Institute Welding) como
ferrita primaria o ferrita de segunda fase, las cuales presentan
caracteristicas que las clasifican como procesos de transformacion
reconstructiva o de desplazamiento respectivamente. Las caracteristicas que
definen a cada morfologia son el resultado entre otros factores de la
temperatura del proceso y la velocidad del enfriamiento, sin embargo las
condiciones en las que se lleve a cabo el calentamiento afectaran el tamafio

de grano austenitico y la particidn de elementos de aleaciéon dentro del
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mismo, en donde, durante el enfriamiento, comienza la nucleacién de las

diferentes morfologias finales en la zona de fusién.

Dependiendo del proceso de transformacién  (reconstruccion vy
desplazamiento), las propiedades mecanicas varian y cada morfologia
presenta propiedades particulares conocidas; asi, es posible de acuerdo a
los diagramas que se obtienen de cada técnica de analisis, seleccionar los
rangos (en base a pardmetros de temperatura y tiempo) en los que se lleve
a cabo la solidificacion, de acuerdo a las funciones destinadas para la union.
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INTRODUCCIAN

Las propiedades mecanicas del metal base en un acero, son alteradas
durante la soldadura debido a severos ciclos térmicos aplicados a la pieza de
trabajo por una fuente de calor localizada. Como resultado, se forman
ciertas zonas perfectamente diferenciadas segun el esquema 1.1.

Linea liquidus

Corogn:db sokindira (astrictry de vadado) 66
Linea de fusién

1400

1300

1200

Calentamiento excesivo
{estructura de grano grueso) 5 1000

Estructura de recocido B0D
(estructura de grano fino) C i Linea A
= 723 1
___________ 700 ! T
Estructura del metal basa |
6500 |- ‘ | |
s00}- 1 ;
200+ \ 1| |
00k in e Ig
o (=] |w
R I ]
Contenido de carbono %

Figura 1.1 Panorama esquemadtico de las diferentes zonas encontradas en una union
soldada, mostrando sus maximas temperaturas de exposicion.
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La zona de fusidon ZF, corresponde a la zona que durante el ciclo térmico
pasé totalmente al estado liquido, alcanzando temperaturas por encima de
la linea de liquidus del diagrama de equilibrio Fe-C; ésta a su vez se divide
en dos zonas con caracteristicas particulares en cuanto a homogenizacion
quimica, zona A y B del esquema 1.1. La zona parcialmente fundida, que de
acuerdo a la temperatura alcanzada, cae en el rango delimitado por la linea
de liquidus y solidus del diagrama de equilibrio, zona C.

La zona afectada por el calor (zona D y F del esquema 1.1) ZAC,
corresponde a la zona que durante el ciclo térmico sufridé el calentamiento
local intensivo, pero sin llegar a la temperatura de sélidus.!>

De acuerdo a la temperatura alcanzada por cada zona y el rapido
enfriamiento, se crean diferentes microestructuras y subestructuras fuera
del equilibrio, las cuales no es posible localizarlas en el diagrama Fe-C
puesto que las fases que componen este diagrama se forman: por difusion
durante el calentamiento o durante una solidificacion muy lenta (en
equilibrio), lo cual no es posible obtener por las rapidas velocidades de
enfriamiento inherentes al proceso de soldadura.

Cuando se trata de estudiar el enfriamiento de un acero a partir de un
proceso de soldadura, es importante conocer la influencia que el tiempo y la
temperatura de transformacién de la austenita, tienen en los productos que
se obtienen en la transformacion y en las propiedades que como
consecuencia adquiere el acero. Debido a que por debajo de la tqmperatura
critica inferior A.; la austenita es inestable, es necesario conocer a
determinada temperatura, el tiempo que tarda la austenita en iniciar su
traxformacién, el tiempo que transcurre hasta que se completa y la
naturaleza de los productos que se obtienen en ésta. Toda esta informacion
se encuentra reunida en los diagramas de transforma_cién isotérmica TTT vy
de enfriamiento continuo CCT, los cuales, a diferencia del diagrama de fase
Fe-C, incluyen el factor tiempo y se construyen a partir de las curvas de
transformacion isotérmicas, representando los puntos de inicio, 50% vy fin de

la transformacion para las diferentes temperaturas.
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Figura 1.2 Diagrama TTT para una acero eutectoide.

En la figura 1.2 se muestra una curva TTT para un acero eutectoide
(0.8%C). EL ciclo a-d-e corresponde a una transformacién que conduce a
una estructura perlitica y el a-f-g a una estructura bainitica. En estas curvas
se denomina Ms a la temperatura a la cual comienza la formacién de
martensita y Mf a la correspondiente a la transformacion total.

Durante un enfriamiento continuo, se producen diferentes transformaciones,
las cuales se deben analizar utilizando curvas para enfriamiento continuo
CCT. Sin embargo, en forma aproximada se pueden utilizar las curvas TTT
isotérmicas para este analisis. Curvas como la a-b y la a-c en el gréfico
anterior representan las transformaciones del material sujeto a dos
enfriamientos continuos con diferente variacion de la temperatura.

Por otro lado, los elementos de aleacién juegan un papel muy importante en
la solidificacion de estos materiales, puesto que antes de producirse las
transformaciones en el enfriamiento, estan homogéneamente distribuidos en
la austenita, pero cuando esta se transforma en ferrita, perlita o bainita,
det\en de redistribuirse y desplazarse por difusidon. Al ser atomos grandes,
su difusion es lenta y frenan el avance de las transformaciones; estos
fenémenos se reflejan en el desplazamiento de las curvas TTT hacia tiempos
mas prolongados, de forma tal que para un acero de composicion quimica
dada, corresponde un diagrama TTT particular.3!
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2

CONSIDERACIONES
METALURGICAS

2.1 TRANSFORMACIONES DE FASE OCURRIDAS DURANTE EL
CALENTAMIENTO CONTINUO DE ACEROS AL CARBONO

La austenizacion o formacion de austenita durante el calentamiento de los
aceros es un proceso de nucleacién y crecimiento que caracterizan las
transformaciones de fase producidas durante un calentamiento continuo y es
de especial interés en los aceros. De hecho, la gran mayoria de los
tratamientos y/o ciclos térmicos aplicados a los aceros requieren la
austenizacion. A pesar de esta consideracién, hasta ahora se ha dedicado
poca atencién al estudio de la formacion de austenita, si se compara con la
gran cantidad de investigaciones realizadas sobre su descomposicién. Este
hecho se debe a que las propiedades de los aceros dependen basicamente
de las transformaciones que tienen lugar durante el enfriamiento desde el
estado de austenizacion. Sin embargo, cualquier modificacion en el
tratamiento de austeni\z\acién dara lugar a variaciones importantes en las
transformaciones de descomposicion de la austenita, modificando asi el
desarrollo de la microestructura y las propiedades mecanicas finales de un
acero.®
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2.1.1 Austenizacion de la ferrita

En la austenizacién de una microestructura completamente ferritica, la Unica
transformacion que tiene lugar durante el calentamiento es la
transformacién de la ferrita, o celdas a, en austenita, o celdas vy. La
nucleacion inicial de la austenita tiene lugar en las fronteras de grano o/ a Yy
la formacion de una interfase oy de baja energia en el borde de grano
ferritico no es una barrera energética para la nucleacién.

La transformacién a — y en el hierro puro tiene lugar por mecanismos de
transformacion masivos, esto hace que la nucleacion y el crecimiento de la
austenita en ferrita sean procesos muy rapidos. La transformacion llega a
ser tan rdpida que la temperatura critica de transformacion es
practicamente independiente de la velocidad de calentamiento. Los posibles
lugares de nucleacion de la austenita en la ferrita se ilustran

esguematicamente en la figura 2.1

Figura 2.1 Posibles lugares de nucleacién para la austenita en ferrita

Estos lugares son: la matriz ferritica, las fronteras de grano, y/o las
esquinas de las fronteras de grano. Cuando la velocidad de nucleacién de
una transformaciéon es muy alta, los posibles lugares de nucleaciéon son
ocupados rapidamente. En tal caso, la reacciéon completa de transformacion
es controlada principalmente por la cinética de crecimiento.

Asi, el crecimiento es controlado por los procesos en la interfase; este tipo

de mecanismo describe el crecimiento de una fase cuando el movimiento de
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una interfase no da lugar ni a deformacién, ni a un cambio de composicion,
sino s6lo a un cambio de fase. Por lo tanto, la transformacién tiene lugar por
el salto de dtomos a través de la interfase a/y, y ningun proceso de difusion
tiene lugar al no haber practicamente ningun elemento en solucién sélida en

la red del hierro.

2.1.2 Austenizacion de la perlita

En el caso de la austenizacion de la perlita, el factor microestructural mas
importante a tener en consideracion es el grado de dispersion de carburos.
Para el caso de la perlita laminar, el espaciado interlaminar es una medida
de la dispersion de los carburos y, en morfologia, perlitas que consisten de
agregados de ferrita y carburos esferoidales, el niumero y tamafio de los
carburos serian los factores microestructurales determinantes en la
transforrmacion.

La austenita, s6lo puede nuclear en una interfase ferrita/cementita. Existen

tres diferentes interfases ferrita-cementita en un acero puramente perlitico:

A. La interfase de las placas de ferrita y cementita en una colonia de
perlita.

B. La linea de interseccion de las placas con la superficie de colonia de
perlita.

C. Los puntos de interseccion de las placas con los bordes de colonia
de perlita. Estos lugares son representados en la figura 2.2.

Varios autores (' 1% 2% han estimado que la nucleacién de la austenita en
una microestructura perlitica es mas efectiva en los bordes de las colonias
de perlita (modalidad C), que una nucleacién en la interseccion de las placas
de ferrita y cementita con la superficie de las colonias de perlita (modalidad
B). De esta forma, la nucleacion de la austenita en la perlita ocurre
preferencialmente en los puntos de interseccion de las placas con los bordes
de colonia de perlita o lugares tipo C. Por otro lado, no se registra evidencia

experimental de su nucleacién en las superficies interlaminares (modalidad
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A), a pesar de la gran superficie por unidad de volumen que éstas

representan en la microsestructura.

Figura 2.2 Posibles lugares de nucleacidn de la austenita en la perlita

Una vez que la austenita ha nucleado en la perlita, su crecimiento es
controlado por la difusion del carbono en la austenita. Como en el caso de la
transformacion inversa, el proceso de crecimiento puede ser controlado, o
bien por la difusidén de carbono en la austenita o por la difusion de aleantes
sustitucionales a lo largo de la interfase. Debido a la corta distancia efectiva
de difusion del proceso, la velocidad de crecimiento de la austenita en
perlita fina sera previsiblemente muy alta, y tenderd a disminuir para
perlitas con espaciados interlaminares mayores. El frente de crecimiento de
la austenita no es planar, la austenita crece tan rapidamente que se
disuelven los carburos, por lo que la interfase o/y avanza con una alta
curvatura, figura 2.3. Algunos carburos pueden seguir presentes en la
microestructura una vez que la austenizacion se ha completado; estos
carburos residuales se disolveran eventualmente o esferoidizaran

dependiendo del contenido en carbono del acero y de la temperatura.
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a C o

Figura 2.3 Geometria de difusién para la disolucién de la perlita

2.1.3 Austenizacion de la ferrita - perlita

A partir de resultados experimentales, la nucleacién de la austenita ocurre
en la interfase ferrita-perlita de forma instantdnea y esencialmente sin
barrera de nucleacién.

Como ya se menciond para el caso de la nucleacién de austenita en aceros
perliticos, a pesar de la gran cantidad de superficie disponible entre |aminas
ferrita-cementita para la nucleacibn en las colonias de perlita, dichas
interfases parecen ser menos efectivas para la nucleacidn de austenita que
las interfases de colonias de perlita o interfases ferrita-perlita. No se conoce
todavia una explicacion completa de por qué este ultimo tipo de superficie
es mas efectiva en la nucleacién de austenita. Sin embargo, se intuye que
puede ser debido a que las uniones entre colonias de perlita o ferrita-perlita
representan energias de interfase altas, en cuyo caso, la variacidon de
energia libre cuando tales son eliminadas por la formacién de un nucleo
tiende a reducir proporcionalmente la energia de activacion para la
nucleacién en ellas. Por supuesto, la energia de activacién en tales lugares
debera ser suficientemente pequefia para justificar una nucleacién mas
efectiva en ellos, que en las fronteras entre laminas a pesar de su alta
densidad de lugares de nucleacion.

Se ha descrito un crecimiento de austenita a partir de una estructura

ferrita-perlita como un proceso que tiene lugar en tres etapas. La figura 2.4
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muestra un diagrama esquematico de las tres etapas de crecimiento de la

austenita en aceros ferritico-perliticos.

ok
a =N a Y
| c 7 C
Mn Mn
Etupa 1 FEtapa 2 Paraequitibric
a 11
C C
L I
|—| Mn Mn
Etapa 2 Equilibtio Etapa 3

Figura 2.4 Esquema de las etapas de crecimiento de austenita
a partir de una estructura ferritico-perlitica.

En una primera etapa, e inmediatamente después de la nucleacién de la
austenita en la interfase ferrita-perlita, la austenita crece en la perlita hasta
que ésta se consume completamente. La velocidad de crecimiento en este
estado estd controlada por la velocidad de difusiéon de carbono al otro lado
de la interfase perlita-austenita. El carbono difunde a lo largo de la interfase
perlita-austenita, y la distancia de difusion esta directamente relacionada
con el propio espaciado interlaminar de la perlita. Debido a la corta distancia
de difusion en perlitas finas, se espera que la velocidad de crecimiento de la
austenita en este estado sea muy alta. Sin embargo a temperaturas bajas,
el crecimiento de la austenita puede ser controlado por la difusion mas lenta
de elementos sustitucionales como el manganeso, reduciéndose la velocidad
de crecimiento de la austenita de forma significativa. Un ligero aumento de
la temperatura puede entonces causar que el control de la difusién de
elementos sustitucionales pase a ser de intersticiales, y provocar entonces
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un significativo incremento en la velocidad de disolucién de la perlita.
Cuando la perlita se ha disuelto por completo, la austenita queda altamente
enriquecida en carbono y, por supuesto, en inequilibrio con la ferrita sin
transformar que la rodea. Como consecuencia, en una segunda etapa, la
austenita crecera en la ferrita hasta alcanzar la fraccion de volumen que el
diagrama de equilibrio marque a la temperatura aplicada. Ello tendra lugar
con o sin la particion de manganeso dependiendo de la fuerza motriz de la
transformacion. Si la transformacion tiene lugar sin la distribucion de
manganeso entre las fases (estado de paraequilibrio), la velocidad de
crecimiento de la austenita sera controlada por la difusién de carbono en
esta fase y las fracciones de volumen finales y composiciones en la interfase
vendran dadas por el diagrama de paraequilibrio.

En condiciones de equilibrio, a baja temperatura, el grado de
sobresaturacién de la austenita es menor y el manganeso puede distribuirse
conforme ocurre la transformacién. Si tenemos en cuenta que la velocidad
de difusién del manganeso en la ferrita es casi tres 6rdenes de magnitud
mayor que en la austenita, parece razonable suponer que el crecimiento en
esta etapa sea controlado por la difusién del manganeso en la ferrita, en
lugar de en la austenita. En consecuencia, en esta segunda etapa, ya sea
bajo consideraciones de paraequilibrio o de equilibrio, el crecimiento de la
austenita es mas lento que en la primera etapa.

Finalmente y en una tercera etapa, se produce la homogenizacién del
manganeso en ambas fases (ferrita y austenita) y el proceso es controlado
por la difusion de este elemento en la austenita.!**]

2.2 TRANSFORMACIONES DE FASE OCURRIDAS DURANTE EL
ENFRIAMIENTO DE ACEROS AL CARBONO

Durante el enfriamiento de\ aceros procesados térmicamente, pueden
formarse una gran variedad de productos de reaccion a partir de los limites
de grano austenitico. En la zona de fusién de una soldadura, puede llevarse
a cabo la formacién simultdnea y competitiva de una gran variedad de fases

a partir de sitios intergranulares o de limite de grano austenitico; mientras
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que en la zona afectada por el calor los gradientes térmicos pueden
ocasionar un rango amplio de productos de transformacién. Estos
constituyentes, que son parte de una misma estructura principal pueden
aparecer morfolégicamente diferentes, originando una gran sub-categoria de
componentes. Por lo tanto algunas estructuras pueden tener una morfologia
similar o de caracteristicas genéricas pero son mecanisticamente diferentes.
De manera muy general, los componentes tipicos de una microestructura
depositada; que se forma cuando el metal liquido de la soldadura solidifica a
temperatura ambiente, se clasifican esencialmente en dos categorias:
desplazamiento y reconstrucciéon; se muestran en el siguiente esquemal?®:

MECANISMOS DE

TRANSFORMACION
| 0 I )
DESPLAZAMIENTO
RECONSTRUCCION Deformacion ocasionada por un
; esfuerzo de corte dentro de un plano
Difusién de todos los atomos durante invariente
lanucleacion y el crecimiento ’
Mo hay difusién del hierro o solutos
sustitucionales
1 1
FERRITA WIDMANSTATTEN.
FERRITA ALOTROMORFICA Difusion del carbono durante el
crecimiento y la nucleacién.
I 1
BAINITA ¥ FERRITA ACICULAR.
FERRITA IDIOMORFICA Difusién del carbono solo durantela
nucleacién
| |
MARTEMNSITA
FERRITA POLIGONAL Transformaciéon completamente
adifusional.
|
PERLITA

Esquema 2.1 Diagrama de flujo de los mecanismos de transformacion
en estado sélido presentes en un metal soldado.

Varias formas de crecimiento se determinan conforme disminuye Ila

temperatura de transformaciéon y a los fenémenos de difusion que se lleven
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a cabo; a partir de estas formas de crecimiento pueden resultar importantes

cambios en morfologia: de granos equiaxiales a placas, por ejemplo.

2.2.1Transformaciones de reconstruccion

El régimen de transformacion reconstructiva es controlado por un proceso
de difusion a baja velocidad y a temperaturas relativamente altas; involucra
la difusiébn de todos los elementos incluyendo el hierro a través de una
interfase de transformacion y/a. Asi, la Unica deformaciéon que se puede
generar durante la formacion de la ferrita y de la perlita (principales fases
regidas por una transformacion de reconstruccion), es la asociada al cambio

de la densidad debido a la transformacién.*9!

2.2.1.1 Ferrita

Usualmente y de acuerdo al esquema de clasificacién del IIW (International
Institute of Welding), la primera fase que se forma de acuerdo con este
régimen de transformacién es la ferrita primaria PF, la cual presenta
diferentes morfologias (observar la figura 2.5): la primera fase formada a
partir de los limites de grano"éustenl’tico durante el enfriamiento por debajo
de la linea A.3, es clasicamente denominada ferrita alotromorfica, PF(G). Los
nucleos de ferrita tienen una orientacion relacionada con el grano austenitico
y crecen dentro de los granos de austenita adyacentes con una orientacién
aleatoria. A temperaturas un poco mas bajas, la ferrita puede comenzar a
nuclear a partir de inclusiones dentro de los granos austeniticos y a ésta se
le conoce como ferrita idiomoérfica, PF(1). La caracteristica que define a esta
estructura es que no presenta una orientacion relacionada con la matriz
dentro de la cual crece. La ferrita poligonal, crece de manera intragranular y
con un tamafio aproximadamente tres veces mas grande que la ferrita que
rodea el grano austenitico, PF(NA).
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Venas de ferrita

PF(G)
PF(G) -
™ PF(I)
Ferrita
idiomaorfica
PF(NA)
Ferrita poligonal PF(G)
Ferrita

alotromérfica

Figura 2.5 Ferrita primaria (FP)

2.2.1.2 Perlita

Clasicamente, la transformacion perlitica puede ocurrir en el limite de grano
austenitico o a partir de inclusiones. La nucleacion de ferrita o cementita
inicia la transformacién perlitica dependiendo de si el acero es hipo o
hipereutectoide en composicién. El crecimiento de los nddulos de perlita
dentro de un grano austenitico tiene lugar con la formacién de placas o
ldminas alternadas de ferrita y cementita. Ambas poseen una unica
orientacién cristalografica en conjunto con el nédulo de perlita. El proceso
que controla la velocidad de crecimiento perlitico es la difusion del carbono.
Conforme la temperatura de la transformacién baja, las ldaminas se vuelven
cada vez mas finas, la fuerza que impuisa la reaccién se incrementa, pero
la difusibn del carbono disminuye debido a que el espaciamiento
interlaminar disminuye.

A aitas temperaturas de transformacién, la perlita generalmente se ve como
nédulos de laminas alternadas de ferrita y cementita mucho mas gruesas.
Conforme al esquema IIW, el término FC(P) es usado para describir las
estructuras perliticas y el término FC es usado para describir agregados de
estructura nodular extremadamente finos de cementita y ferrita llamados

agregados de ferrita-carburos.!”!
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2.2.2 Transformaciones de desplazamiento

En este mecanismo, las reacciones de transformacion tienden a ser rapidas
y a baja temperatura. Un cambio de la red cristalina de austenita a ferrita
ocurre por una deformacion ocasionada por un esfuerzo de corte dentro de
un plano invariante. La energia de tension puede ser reducida al minimo si
la fase resultante adopta la forma de placa delgada durante una
transformacion obligada. Consecuentemente, las fases caracteristicas de
este mecanismo son: la martensita, bainita y ferrita widmanstatten.

La presencia de estas fases esta gobernada por una transformacion en
paraequilibrio; esto es, sin una redistribucion de elementos sustitucionales
de aleacién durante la transformacién. Para una transformacion de
desplazamiento puramente no hay movimiento de atomos a través de la
interfase y/a. Sin embargo, la difusion de atomos intersticiales de carbono

puede acompafiar la transformacién de corte.™”!

2.2.2.1 Ferrita widmanstatten

Una caracteristica clasica de la formacion de la ferrita widmanstatten es que
puede ocurrir a un relativo bajo subenfriamiento. El mecanismo de
crecimiento, se cree, involucra la formacién simultanea de placas
mutuamente acomodadas, de tal forma, que se requiere una minima energia
de impulso para llevar a cabo la transformacién en comparacién con la
transformacion bainitica o martensitica. La ferrita widmanstétten no es el
resultado de una transformacién puramente de desplazamiento, pero se
forma por un mecanismo de paraequilibrio, que involucra una rapida difusion
del carbono intersticial a través de la interfase dentro de la austenita
retenida durante la transformacion de corte. La ferrita widmanstétten puede
ser confundida facilmente con bainita. El esquema de clasificacion IIW se
refiere a estos modos de crecimiento como ferrita de segunda fase FS.

Las placas de ferrita widmanstatten primaria crecen directamente a partir de
de los limites de grano austenitico o de inclusiones, mientras que las placas

de ferrita widmanstitten secundaria, lo hacen a partir de ferrita
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alotromérfica WF-FS(A). De acuerdo a su sitio de nucleacion se le asigna un

término en particular, segan el IIW, figura 2.6.

WF-FS(I)
WF-FS(A) Ferrita widmanstatten
Ferrita widmanstatten ~7  primaria que crece

a partir de una inclusién

secundaria :
intragranular

WF-PF(I)
Ferrita widmanstatten
secundaria que crece
a partir de la ferrita
idiomérfica

WFFS(A)
Ferrita widmanstatten primaria

Figura 2.6 Ferrita de segunda fase (FS). Ferrita Widmanstétten (WF).

2.2.2.2 Bainita

La formaciéon de la bainita se da a temperaturas en donde las
transformaciones controladas mediante difusidn son lentas y tienen
caracteristicas en comuln con las transformaciones martensiticas de baja
temperatura. Crece en listones individuales o en sub-unidades para formar
arreglos paralelos a partir del limite de grano austenitico o de inclusiones
intragranulares, figura 2.7. El crecimiento de cada sub-unidad esta
acompafnado por la deformacién en un plano invariante causada por un
movimiento de corte en la red. No hay redistribucion de hierro o elementos
sustitucionales en la interfase de transformacién.

La bainita se ha clasificado dentro de dos componentes estructurales:
bainita superior y bainita inferior, dependiendo de la temperatura de
transformaciéon. El carbono se particiona dentro de la austenita residual en la
bainita superior y precipita como cementita entre las placas de ferrita. En la
bainita inferior, la ferrita se satura con carbono originando una precipitacion
de carburos dentro e internamente de las sub-unidades de ferrita. Un
mecanismo de paraequilibrio en l|a bainita superior involucra una
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transformacion de corte acompafiada por una rapida difusion de atomos de
carbono a través de la interfase y/a. A pesar de que la bainita y la ferrita
widmanstitten son clasificadas como ferrita de segunda fase, se ha
establecido que B-FS(A) se le atribuya a la bainita y por lo tanto B-FS(UB)
para bainita superior y B-FS(LB) para bainita inferior.

Nucleacién v crecimiento
de bainita a partir
del limite de grano
austenitico

Nucleacién y crecimiento

bainitico a partir

de inclusiones y o
granos

intragranulares

Listones de bainita —
o sub-unidades

Nucleacién vy crecimientc
de listones

Figura 2.7 Ferrita de segunda fase (FS). Bainita (B-FS)

2.2.2.3 Ferrita acicular

La ferrita acicular, tiene en sus tres dimensiones una morfologia de placas
delgadas ovaladas, las cuales nuclean intragranularmente durante la
transformaciéon y — o a partir de inclusiones dentro de los granos de
austenita (siempre que exista una alta densidad de inclusiones), algunas de
estas placas pueden estimular la nucleacién de otras; un efecto conocido
como autocatalisis. En el esquema del 1IW, la ferrita acicular es designada

por AF, figura 2.8.1*7!

- AF
\. Ferrita acicular

Alta densidad
de inclusiones

Figura 2.8 Ferrita acicular
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2.2.2.4 Martensita

La martensita se forma a partir de una rapida transformaciéon adifusional,
provocada por un rapido enfriamiento a partir de una alta temperatura,
donde el carbono es retenido en solucién. El carbono retenido origina un
estado de saturacion, que como consecuencia, deforma la red bcc , lo que
da lugar a una estructura tetragonal. Con objeto de disminuir la energia de
deformacion del nuevo sistema, la transformacion se realiza de tal manera
gue geométricamente puedan coexistir los esfuerzos del sistema; ésta es la
razén de la forma astillada o acicular de la estructura martensitica.

Las martensitas nuclean por debajo de la temperatura que suele designarse
como temperatura Ms, y lo hacen en el interior de los granos, propagandose
hacia los limites en dos direcciones opuestas. El crecimiento lateral es
maximo en el punto de iniciacién y minimo en el punto de su terminacion,
de ahi también su forma acicular. Su crecimiento se detiene en limites de
grano o en otras agujas que se interponen en su trayectoria, originando un
arreglo con una alta densidad de dislocaciones; asi, pueden distinguirse
agujas de la primera, segunda o tercera generacién. La interseccion de
agujas adyacentes suele tener angulos muy agudos, produciéndose asi las

formas en punta de flecha.[253
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3

MONITOREDO IN SITU

Las transformaciones de fase durante la soldadura son generalmente

controladas por los siguientes factores:

iL. La composicion del metal base y del metal de aporte.

2. Los procesos metallrgicos que ocurren en la fuente de calor - el
material de aporte - los elementos de proteccion - el charco de
soldadura - la interaccion con la zona afectada por el calor.

- 8 La historia termomecanica impuesta por el proceso de soldadura.

Se han llevado a cabo extensas investigaciones en todo el mundo,
apuntando al desarrollo de métodos practicos aplicables para el control de
las transformaciones de fase a través de los factores mencionados
anteriormente, con el objeto de mejorar la soldabilidad de diversas
aleaciones metadlicas y las propiedades de las uniones soldadas.
Generalmente se aplican dos planteamientos para la investigacion de las
transformaciones de fase y la microestructura en uniones soldadas!’):

e In - vitro: por simulacién o ciclos termomecanicos de soldadura en
especimenes de laboratorio.

e In - situ: en condiciones de soldadura en tiempo real.




EL método in — vitro fue aplicado por primera vez por Nippes y Savage [*°]
en 1949. Este método ha sido ampliamente usado para reproducir areas
especificas de la zona afectada por el calor y la zona de fusion en
volimenes extensos usando especimenes a nivel laboratorio, de este modo
es posible la investigacion de las relaciones que existen entre
microestructura - propiedades de la unién.

Sin embargo, algunos simuladores termomecanicos pueden no ser capaces
de reproducir las extremadamente altas velocidades de calentamiento y/o
enfriamiento a altos rangos de temperatura que son tipicos en la mayoria de
los procesos de soldadura. Esto da como resultado largos tiempos de
permanencia en el campo de la fase austenita, provocando en los resultados
de la simulacidon un tamafio de grano mas grande, temperaturas mas bajas
de transformacion y consecuentemente mayor contenido de productos de
descomposicién de la austenita de baja temperatura y de mas alta dureza
en los especimenes de simulacion, comparados con los resultados reales.

El segundo planteamiento in — situ, fue propuesto por Granjon y Galliard
(18] en 1967. Este es aplicado por el registro de cambios de temperatura en
un punto en particular de una unién soldada real durante el proceso de
soldadura. Diferentes métodos, los cuales funcionan en contacto o sin
contacto directo con la pieza, se aplican para medir la historia térmica de la
misma. Actualmente, los ciclos térmicos de la unién soldada se registran por
un microprocesador basado en un sistema de adquisicion de datos
promoviendo la precision de los resultados.
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4

PRINCIPIOS BASICOS DE
FUNCIONAMIENTO DE LAS
TECNICAS DE
CARACTERIZACIAON
CONVENCIONALES

4.1 ANALISIS TERMICO DIFERENCIAL, DTA (Differential
Thermal Analysis)

El andlisis térmico diferencial es una herramienta técnica de investigacion, la
cual consiste en medir la temperatura de una muestra de andlisis, cuando es
calentada o enfriada a una velocidad uniformemente controlada, para ser
comparada con la temperatura de un material térmicamente inerte;
posteriormente, esta Ultima se registra, ya sea en funcién de la
temperatura de la muestra, del material inerte, del horno o algunas veces
del tiempo. !

Si las temperaturas de la muestra y la referencia son Ts y T,
respectivamente, figura 4.1; entonces la diferencia en temperaturas Ts - T,

es la funcién que se registra.
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Figura 4.1 Sistema basico del anéalisis térmico diferencial (DTA)

La termoquimica, tomando los principios de la termodinamica sefiala que el
incremento de temperatura en la materia, indica un aumento de energia
cinética de sus componentes y que una reaccidon quimica es el cambio
cualitativo de un estado de equilibrio de la materia hacia otro estado de
equilibrio. Estos cambios en si pueden ser: un cambio de estado fisico, la
formacién de nuevos compuestos o la de nuevas fases metallrgicas y estos
fendmenos estan relacionados a una cantidad de energia (detectada por un
método diferencial) que es la que permite establecer el equilibrio general de
la materia. Esta energia dentro de una reaccion puede ser absorbida por la
materia por lo que sera de tipo endotérmico; o puede desarrollar calor por lo
gue sera exotérmica.

A diferencia del analisis térmico diferencial, el analisis térmico, en el que
solo se registra la temperatura de la muestra de analisis, en funcién del
tiempo para obtener la curva de enfriamiento, pequefios cambios en
temperatura ocurridos en la muestra generalmente no son detectados por
este método. Sin embargo, mediante las técnicas diferenciales, debido a que
la deteccion de los termopares son opuestas una de la otra, pequefias
diferencias entre T; y T, pueden ser detectadas con dispositivos apropiados
para la amplificacion del voltaje.!*!]
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En la figura 4.2 se muestra una comparacién entre las dos tecnicas de
analisis. En las curvas (a) y (b), la temperatura de la muestra se registra
como una funcién del tiempo, de manera que la temperatura del sistema se
incrementa a una velocidad lineal. Sin embargo, la diferencia entre estas
dos, es que ninguna transformacion entdlpica toma lugar en la muestra (a)
mientras que en (b) ocurren cambios endotérmicos y exotérmicos. Debido a
gue ningln cambio de temperatura en la curva (a) toma lugar, no se
detecta ninguna desviacion del incremento de temperatura lineal. Por otro
lado, en la curva (b), las desviaciones ocurren al comenzar la reaccion a la
temperatura T; y al término de la misma a Tr hasta que la temperatura de la
muestra regrese a su comportamiento original. En las curvas (c), la
diferencia de temperaturas es registrada como una funcion de la
temperatura del sistema. A T; la curva se desvia de una posicidon horizontal
para formar un pico en direcciéon de acuerdo al cambio entalpico.

T, 5
Cambios -
exotérmicos T, =
A :
/
- T
T, = ’

Ts

Tiempo —

I .
Tiempo > Cambios ! E 7,
endotérmicos T,

Tiempo —— T

(@) (b) (©

Figura 4.2 Comparacién entre el andlisis térmico y el DTA

4.1.1 Curva DTA

Todas las transformaciones o reacciones que involucran cambios de energia
se reflejan en la curva DTA. Estas reacciones pueden ser clasificadas dentro
de 5 puntos: transformaciones de fase, reacciones al estado solido,
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descomposiciones, reacciones superficiales y transiciones de segundo orden
(un cambio en entropia sin cambio en entalpia).

Una curva tipica de DTA se ilustra en la figura 4.3. En la figura 4.3b se
representan cuatro tipos de transiciones: (I) transicion de segundo orden en
la cual se detecta un cambio en la linea principal; (II) pico endotérmico,
causado por un punto de fusién; (III) pico endotérmico, debido a una
descomposicién o a una reaccidon de disociacion; y (IV) pico exotérmico,
causado por una cambio de fase cristalina.

Sistema de temperatura = b

TIEMPO O TEMPERATURA a

Figura 4.3 Curva DTA tipica

En la figura 4.3a se presenta la curva DTA de un material que sufrié una
reaccion endotérmica. Se traza AT en el eje de las ordenadas y la
temperatura de la muestra (0 del material de referencia) en el eje de las
abscisas. A temperatura ambiente, del punto A a B y del punto D a E, no
ocurre ninguna reaccién , la muestra se calienta a la misma velocidad que el
material de referencia y AT = 0. Los segmentos AB y DE representan la linea
principal y BCD representan el pico de la curva. El segmento CF representa
la armplitud del pico, BD el ancho del mismo y BCDF el area del pico. El
numero, la forma y la posicion de los picos tanto endotérmicos como
exotérmicos con referencia a una temperatura, pueden ser usados para la
identificacion cualitativa de una sustancia bajo estudio.
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A lo largo del segmento BC, parte del calor proporcionado a la muestra por
la fuente, es absorbido por la reaccién y otra parte es empleado en el
calentamiento de la muestra (0o para mantenerla a una temperatura
constante); por otro lado, la absorcion total del calor por la muestra sera
mas grande que la absorcién de calor por el material de referencia a causa
del valor negativo de AT. En el punto C, la cantidad adicional de calor
proporcionado por la fuente (puesto que es una reaccidon endotérmica),
balancea el calor que esta siendo absorbido por la reaccién en ese punto;
por lo tanto el punto C no indica el término de la réaccién. A lo largo de CD
la absorcion de calor continia en mayor grado que la del material de
referencia hasta lograr un estado cuasi-estacionario en el punto D donde
AT=0.

Si el segmento BCD fuera una reaccion exotérmica, apareciendo por encima
de la linea principal, las caracteristicas del pico pueden ser definidas en
términos similares.

A lo largo de la linea BC la muestra tiene dos fuentes de calor, una es
proporcionada externamente y otra es generada por la reacciéon en curso.
Debido al valor positivo de AT, la cantidad de calor de la fuente externa es
menor que la proporcionada a la referencia. En el punto C la diferencia en la
cantidad de calor proporcionado externamente a la muestra y al material de
referencia (a causa de la reaccidn exotérmica) es balanceado por la cantidad
de calor generado por la reaccion, asi de manera similar que el caso
anterior, la reaccion en el punto C no ha sido completada. A lo largo del
segmento CD la cantidad de calor absorbido de la fuente incrementa
conforme el valor de AT disminuye hasta llegar nuevamente al estado cuasi-
estacionario en el punto D.[3¥

4.1.2 Factores que afectan la curva DTA
El analisis térmico diferencial, puesto que se trata de una técnica térmica
dindmica presenta un gran numero de factores que afectan directamente los

resultados experimentales de las curvas DTA.
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Si la curva DTA es usada para propdsitos cualitativos, la forma, la posicioén y
el nimero de picos endotérmicos o exotérmicos son elementos de
importante andlisis. Para estudios cuantitativos, el drea que encierra el pico
de la curva es de gran interés, asi que debe estudiarse el efecto de
parametros experimentales.
La curva DTA depende de manera general de dos principales categorias de
variables!*!l;
1. Factores instrumentales:

e Atmosfera del horno

e Tamafo y forma del horno

e Material del sujetador de la muestra

o Geometria del sujetador de la muestra

e Alambre y punto de unién de los termopares

e Velocidad de calentamiento

e Velocidad y respuesta del instrumento de registro

e Posicién del termopar en la muestra
2. Caracteristicas de la muestra:

e Tamafio de particulas

e Conductividad térmica

e Capacidad calorifica

e Densidad de empaguetamiento

o Dilatacién de la muestra

e Cantidad de muestra

e Grado de cristalinidad

4.2 ANALISIS DILATOMETRICO, DA (Dilatometric Analysis)

La dilatometria es una técnica muy util que ha sido utilizada para obtener
datos experimentales en la cinética de transformacion de aleaciones
ferrosas.

La aplicacion de la dilatometria en la investigacion de las transformaciones
de fase, se debe a los cambios de volumen especifico de una muestra

durante estas transformaciones. Cuando el material de estudio experimenta
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un cambio de fase, la estructura cristalina cambia y este cambio esta en

principio acompafiado por un cambio en el volumen especifico.*¥

4.2.1 Cambios volumétricos en aleaciones ferrosas

Durante el enfriamiento de una muestra de hierro puro a temperaturas por
encima de As, la austenita con una estructura cubica centrada en las caras
(fcc), transformard a ferrita, con una densidad de empaquetamiento y
condensacion atdomica menor de estructura cibica centrada en el cuerpo
(bcc). Esta transformacion de fase causara una expansion de volumen de
aproximadamente 1.6%.

En el caso de los aceros el hierro se encuentra aleado, y esta aleacion
origina un cambio en el campo de estabilidad de la regidon multi-fase del
diagrama de equilibrio. Cuando un material se transforma en tal region,
toma lugar la transformaciéon cristalina, pero aunado a esto habra una
redistribucion de los elementos de aleacion. Esto significa que la
composicion de las nuevas fases formadas no es igual a la composicion
original de las fases descompuestas. Consecuentemente, la composicion de
la fase descompuesta cambia, y esto origina un aumento en la variacion del
volumen especifico de esta fase. [

En otras palabras, una muestra de acero al carbono hipoeutectoide enfriada
desde la regidn austenitica, pasara por la regién bifasica austenita-ferrita,
figura 4.4.
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Figura 4.4 Evolucion de un acero hipoeutectoide durante el enfriamiento

Durante este proceso la austenita transformara a ferrita, en la cual la
maxima solubilidad del carbono esta limitada y la austenita remanente se
enriquecera con carbono. Ambos fendmenos, la formacién de ferrita y el
enriqguecimiento de austenita causaran la expansién de la muestra.

Con un incremento en el contenido de carbono, el volumen de la austenita
se incrementa. La maxima solubilidad de carbono en la ferrita es de
aproximadamente 0.09%. La influencia del carbono sobre el volumen
especifico de la ferrita estd por tanto limitada. En un enfriamiento un poco
rapido, la austenita de descompone para formar fases en equilibrio de baja
temperatura: ferrita y perlita (una mezcla de ferrita y cementita FsC).

La dependencia del contenido de carbono en los parametros cristalinos tiene
una importante consecuencia en el efecto del volumen en las
transformaciones. Primeramente, es que el efecto total del volumen de la
transformacion depende del contenido de carbono en la aleacion. Segundo,
el efecto del volumen en la formacién de la ferrita a partir de la austenita
difiere de manera importante al efecto del volumen en la formacion de la
perlita. Tercero, el efecto del volumen de la transformacion de austenita a
ferrita depende de la concentracién de carbono de la austenita. Cuarto, el
efecto del volumen consiste de dos contribuciones: la diferencia de volumen
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especifico entre la ferrita y la austenita, y el incremento del volumen
especifico de la austenita debido a su enriquecimiento con carbono. Por lo
tanto, cada uno de estos efectos deben ser considerados cuando se realice
el andlisis de la dilatacion para cada transformacién detectada, puesto que

en algunos casos estos efectos deberdn sumarse, balancearse, etc. 3

4.2.2 Equipo basico de dilatometria

El equipo consiste basicamente de un sistema de calentamiento y
enfriamiento; para su control dispone de un sistema electrénico de alta
sensibilidad y precisidon para la medida y ampliacion de las variaciones de
longitud - dilatacién y contracciéon -, temperaturas y tiempos; sus sisternas
de registro permiten reproducir las curvas del ciclo térmico del ensayo
(T=f(t)), las curvas de variaciéon de longitud de las probetas en funcién de la
temperatura (dl = f(T)) o del tiempo (dI=f(t)) y las curvas derivadas del
andlisis térmico y de la dilatacién, tanto en funcién de la temperatura como
del tiempo, dT/dt=f(T) o f(t) y di/dt = f(T) o f(t), respectivamente.

Para el sistema de medida directa de la temperatura de la probeta, se hace
uso de uno o dos termopares, generalmente soldados a la misma. Un
termopar es usado para controlar la potencia de calentamiento y el otro
sirve como referencia para verificar la homogeneidad en temperatura, figura
4.5.

Termopar 1

Termopar 2 Captador inductivo
| Muestra

7 <
Bobina de induccién varilla
de alta frecuencia de cuarzo

Figura 4.5 Representacién esquemética de la configuracién de un dilatémetro’®!
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La medida de la variacion de longitud de la probeta se efectia por medio de
un captador inductivo, que permite traducir los desplazamientos aplicados al
ntcleo de dicho captador en una tension eléctrica proporcional a la variacion
de longitud. La sefal alternativa de salida del captador es amplificada y
posteriormente digitalizada, constituyendo, junto con los datos de
temperatura procedente del termopar, la informacién necesaria para que el
software de un ordenador acoplado al equipo visualice las curvas

dilatométricas en pantalla.?”]

4.3 METODO DE DIFRACCION CON RAYOS X, XRD (X Ray
Diffraction)

La informacion estructural sobre un sélido o un material se puede obtener
mediante un buen ndimero de técnicas, incluyendo las espectroscopicas. El
estudio de la microestructura de los compuestos se puede hacer de igual
manera por microscopia optica, pero los aumentos que se pueden obtener
dependen de la longitud de onda (A) de la radiacidn incidente vy solo con
radiacion con A ~ 1 A se puede estudiar la materia a escala atémica. Asi, el
conjunto de técnicas que permiten obtener la mayor informacién estructural,
incluyendo el orden periodico a larga distancia son los métodos
difractomeétricos, los cuales arrojan datos muy importantes para comprender

las propiedades fisicas y quimicas de muchos sélidos.

El espectro electromagnético

Longitad de 1w 10 19 1 ! et Wt wet et Wt i w1t

Figura 4.6 Fspectro electromagnético. No hay divisiones claras entre los picos de ondas
electromagnéticas ni fronteras bien definidas entre los diferentes colores de la
luz visible.
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Para aplicar esta técnica se utiliza radiacion X, definida por su banda de
frecuencias, que estd comprendida entre la radiacién ultravioleta y la de los
rayos y (gamma), esquema 4.6.

Los rayos X son definidos como una radiacién electromagnética de longitud
de onda corta producida por la desaceleracidon de electrones de elevada
energia o por transiciones electréonicas que implican el salto de electrones
entre los orbitales internos de los atomos. El restablecimiento energético del
electron anédico que se excitd, se lleva a cabo con emisién de rayos X con
una frecuencia que corresponde exactamente al salto de energia concreto
(cuantico) que necesita ese electron para volver a su estado inicial, figura
4.7.

El intervalo de Ilongitudes de onda de los rayos X va desde
aproximadamente 107 & hasta alrededor de 100 A. La radiacién emitida por
tal desaceleracion se compone de una amplia gama de longitudes de onda
conocidas como espectro continuo. Las radiaciones caracteristicas mas
importantes en cristalografia de rayos X son las llamadas lineas K-alfa (Ka),
donde los electrones caen a la capa mas interior del atomo (mayor energia
de ligadura). Si se analizan los rayos X emitidos con un espectrometro de
rayos X, se encuentran ciertas lineas definidas superpuestas sobre el
espectro continuo; estas lineas, conocidas como rayos X caracteristicos,
corresponden a longitudes de onda que dependen exclusivamente de la

estructura de los atomos del blanco.[*?!

r'-
—— [ — —
......___.__.... —
Energia Energia Energia
4
electrén  radiacién radiacién rayos X
continua continua caracteristicos c

Figura 4.7 a) estado energético de los electrones en un dtomo del anodo que va a ser
alcanzado por un electrén del filamento; b) estado energético de los electrones
en un atomo del dnodo después del impacto con un electron del filamento; c)
electrones que vuelven a su estado inicial, emitiendo esta energia en forma de
rayos X llamados caracteristicos.
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4.3.1 Generacion de Rayos X

Los tubos de rayos X son un dispositivo utilizado para generar este tipo de
radiacion. Consisten en un tubo de vidrio en cuyo interior se ha generado un
vacio del orden de 107 mmHg. En el interior de este tubo hay un catodo
formado por un filamento y un anodo; éste Ultimo es una placa metalica
frente al filamento.

Normalmente el catodo es un espiral de Wolframio, suficientemente
resistente, de forma tal que sea capaz de soportar la fuerte atraccion que se
produce entre el catodo y anodo debido a la gran diferencia de potencial que
se ha de aplicar entre ambos, figura 4.8. El flujo de electrones presenta una
intensidad que depende de la temperatura que alcanza el filamento.

Para obtener la radiacién X, se aplica una diferencia de potencial de varios
miles de voltios entre el catodo y el anodo. De esta forma, los electrones
emitidos por el filamento incandescente son acelerados en direccién al
anodo. Para obtener la direccion adecuada (hacia el anodo), el filamento
estd rodeado de una pantalla metdlica denominada focalizador. EL
focalizador esta abierto Unicamente en la direccion de salida deseada y se
mantiene a potencial negativo para que pueda repeler todos los electrones
gue no se dirijan hacia la placa. Al llegar a la placa se produce la colisiéon y
se emiten rayos X en todas direcciones. Para que salgan del tubo en unas
direcciones concretas hay unas ventanas ubicadas en las posiciones
adecuadas. Al conjunto de filamento y focalizador se le da nombre de cafién
de electrones. La zona de la placa en la que inciden los electrones recibe la
denominacion de foco.

+ Anodo de
metal puro

[ rayos X

volitaje e~

Filamento

Bajo voltaje
T

Figura 4.8 Esquemna de un tubo convencional de rayos X.
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De la energia total de los electrones generados unicamente una pequefia
fraccion, inferior al 1%, se invierte en la generacion de rayos X. El resto de
la energia se transforma en calor que se concentra en una pequeria parte de
la placa, concretamente en el foco. Esto obliga a que el material con el que
se construye la placa tenga un punto de fusiéon y un calor especifico muy
elevados y ademas exige la existencia de una fuerte refrigeracion de la placa
para permitir que se pueda utilizar el tubo durante intervalos de tiempo
indefinidos.

Para un correcto funcionamiento de un tubo de radiacion X; ademas del tubo
en si, son necesarios una serie de dispositivos: de control, de seguridad y

abastecimiento eléctrico. 1%

4.3.2 Interaccion entre la materia y la radiacion X

Si sobre un determinado material incide un haz de radiaciéon X caracterizado
por una intensidad I, y una longitud de onda Ao, la materia absorbe en
mayor o menor medida la radiacién, dependiendo de los distintos
mecanismos de interaccion que se producen. Estos mecanismos conllevan a
la produccion de dos tipos generales de radiacion: la llamada radiacion de
fluorescencia y la denominada radiacion dispersa.

La alta penetracion de los rayos X en un material y la variacion de la
absorcion por el material al cambiar el espesor, conduce a la técnica
conocida como radiografia; por otro lado, la fluorescencia mide la longitud
de onda caracteristica de un material cuando se encuentra en estado de
excitacion por la incidencia de rayos X y resulta ser una técnica de analisis
tanto cualitativo como cuantitativo puesto que la concentracion de un
elemento es proporcional a la intensidad de la radiacion fluorescente que
también es medida.

Tanto la absorcién, como la radiacion fluorescente y la radiacién dispersa,
son propiedades de los rayos X, las cuales tienen un gran numero de
aplicaciones para el estudio de materiales. Dependiendo del tipo de analisis
a efectuar, se determina el tipo de haz (monocromatico o continuo), el
blanco del tubo de rayos X, la corriente y el potencial a utilizar.
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Para nuestro interés; la radiacion dispersa puede estar constituida por la
fraccion de la energia incidente que se vuelve a emitir sin que cambie su
longitud de onda. Se denomina radiacién dispersa coherente. También
puede estar formada por radiaciébn que presenta una longitud de onda
ligeramente superior a la de la radiacién incidente, es la que se denomina
radiacion dispersa incoherente o bien radiacién Compton. La difraccion de

los rayos X es un caso particular de la radiacién dispersa coherente. [25]

4.3.2.1 Direccién de los rayos difractados.

La difraccion de rayos X es, basicamente, un proceso de interferencias
constructivas de ondas electromagnéticas que se produce cuando una
radiacién monocromatica (de una sola longitud de onda) de rayos X
atraviesa por una rejilla formada por los cristales (materia ordenada).

Los cristales, en efecto, son formaciones simétricas de atomos conteniendo
lineas y planos de gran densidad atémica, debido a esto son capaces de
actuar como reticulas de difraccidn tridimensional. Es un hecho que los
rayos de luz son difractados por una rejilla, y el espaciamiento entre lineas
de la rejilla debe ser comparable a la longitud de onda de la radiacion.
Cuando los rayos X de una frecuencia determinada chocan con un atomo,
interactian con sus electrones haciéndolos que vibren con la frecuencia del
haz de los rayos incidentes. Como los electrones se vuelven cargas
eléctricas vibratorias, retransmiten los rayos X sin cambio en la frecuencia.
Estos rayos reflejados se alejan de los dtomos en cualquier direccion.
Cuando los atomos espaciados a intervalos regulares son irradiados por un
haz de rayos X, la radiacién dispersada sufre interferencia. En ciertas
direcciones se producen interferencias destructivas. Por ejemplo, si un plano
atémico simple es golpeado por un haz de rayos X paralelo, el haz sufre
interferencia constructiva cuando el haz de ondas difractadas presenta,
respecto al plano de reflexién, el mismo angulo que el de incidencia,
manteniendo las mismas propiedades de onda, ser paralelas y estar en fase

(es decir, las ondas de difraccion paralelas deben coincidir en crestas y
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valles), figura 4.9. En consecuencia es una onda frontal y la direccion de los

rayos reflejados es una direccién de interferencia constructiva.[?"!

Rayo 11de e

ncitdents reflejador

Ravo
PnoIdent

H

1a0ex

:}:-! ‘r'iil_;.l'.

Figura 4.9 Reflexién de rayos X en capas sucesivas de 4tomos en un cristal; a) Las ondas
difractadas se “reflejan” en fase y se refuerzan entre si; b) las ondas difractadas
se reflejan fuera de fase y se cancelan entre si.

4.3.2.2. Ley de Bragg

La discusién anterior no depende de la frecuencia de la radiacién. Sin
embargo, cuando son reflejados los rayos X, no desde una formaciéon de
adtomos dispuestos en un plano solitario, sino desde atomos sobre ciertos
numeros de planos paralelos espaciados igualmente, tal como existen en los
cristales, entonces la interferencia constructiva solo puede ocurrir bajo
condiciones de restriccion elevadas. La ley que gobierna este Ultimo caso se
conoce como Ley de Bragg. Si se considera cada plano de atomos en un
cristal como un espejo semitransparente, esto es, que cada plano refleje
una parte del haz de rayos X y permita también el paso de parte de estos
rayos a su través. Cuando los rayos X golpean un cristal, el haz es reflejado
no solo por los dtomos de la capa superficial, sino por los atomos bajo la
superficie hasta una profundidad considerable. La figura 4.10 muestra un
haz de rayos X que estd siendo reflejado simultaneamente desde dos planos
reticulares paralelos. En un caso real, el haz seria reflejado no desde dos
planos reticulares Unicamente, sino desde un gran numero de planos
paralelos. El espaciado de la reticula o distancia entre planos, segun indices




47

de miller, se representa por el simbolo (d) en la figura 4.10. La linea Cf, se
traza perpendicular a los rayos incidentes 1 y 2, por tanto es una onda
frontal. Los puntos C y f, que quedan sobre esta onda frontal, deben estar
en fase. La linea Cg se traza perpendicular a los rayos reflejados 1’y 2’, y la
condicion para que Cg sea una onda frontal es que los rayos reflejados
deben estar en fase en los puntos C y g. Como resultado de la interferencia
de dos ondas completamente en fase se produce una nueva onda resultante
cuya amplitud es la suma de las amplitudes de cada una de las
componentes, es decir, que se produce un maximo en el movimiento
ondulatorio.

C
A )A 2 plano A
{ / ‘\
Bt 1 4 |
P A 3  Plano B
D

Figura 4.10 Un haz de rayos X es reflejado con interferencia constructiva cuando el éngulo
de incidencia iguala el dngulo de reflexién.

Esta condicion solo puede ser satisfecha si la distancia fDg es igual a un
multiplo de onda completa, o bien, es igual a 1A, 2A, 3A 0 nA, donde n es un
numero entero arbitrario, y se le conoce como el orden de reflexion.

Asi, se expresa la ley de bragg:

nA=2dsenf

Si se satisface la ecuacion de bragg los rayos reflejados 1’ y 2’ estan en
fase, resultando una interferencia constructiva; asi, el maximo de dispersion
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se presenta en angulos donde 2dsen8 es un multiplo entero de las

longitudes de onda.[?"!

4.3.3 Interpretacion de resultados.

Este tipo de analisis se basa en el uso de una radiacién monocromaticay en
la desorientacién de los distintos cristales que forman parte del material,
obteniéndose un espectro que refleja las distintas estructuras cristalinas que
lo componen.

El registro del espectro se lleva a cabo por medio de un dispositivo conocido
como difractometro, el cual mide directamente la intensidad de un haz
difractado por medio de un detector electrénico. Este detector, también
conocido como contador, transforma la radiacion o el haz difractado en
pulsaciones eléctricas. El sistema registra o cuenta el nimero de pulsaciones
por unidad de tiempo, y este nimero es directamente proporcional a la
intensidad del haz difractado. Con la posicién angular de cada haz difractado
y la intensidad registrada del mismo, se obtiene un registro conocido como
difractograma o diagrama de difraccion.

Los diagramas de difraccién obtenidos, son una poderosa herramienta para
la determinacion de la estructura cristalina del material investigado, ya que
constituyen la huella digital del mismo; permiten determinar las
caracteristicas de la celda unitaria (forma y tamafio), el nimero de atomos y
la posicidon de los mismos dentro de la celda, mediante las posiciones
angulares de las lineas de difraccion, a partir de la asignaciéon de uno de los
sietes sistemas cristalinos conocidos como indices de Miller para cada
reflexion. Finalmente, la identificacién se realiza mediante comparacién en
ficheros de bases de datos ya establecidos.

Existen consideraciones fisicas que se deben tomar en cuenta de tal forma
que sea posible la deteccién del haz para un angulo dado, y de las cuales
estad basada la construccion de los difractdmetros. Primeramente, el detector
se coloca de forma tal, que pueda desplazarse de manera circunferencial al
espécimen de estudio. De acuerdo a la figura 4.11, la muestra de estudio se

encuentra en el punto C, sostenida sobre una plataforma H, la cual es capaz
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de realizar movimientos de rotacion a través del eje O. La fuente de rayos X
proviene del punto S, mientras que el blanco estd representado por T
dentro del tubo de rayos X. Los rayos X, divergen de la fuente y son
difractados por el espécimen para formar un haz convergente en el punto F
y ser captado por el detector G. A y B son filtros que eliminan la radiacién
kp. El detector se encuentra dentro de un soporte E con rotacién acoplada
al eje O; en este soporte se puede leer directamente la posicién 26, sobre la
escala graduada K. Los soportes E y H se encuentran mecanicamente
acoplados debido a que la rotacidon del detector, este automaticamente
acompafiada por la rotacion del espécimen. Este acoplamiento asegura que
los &ngulos de incidencia y reflexion, sean siempre iguales y la deteccién del
haz emitido a 26 se efectte respecto al haz de incidencia con angulo 6.1

-~ : ~,
.- diflracrometer s,

cirele \\
N\

Figura 4.11 Difractometro de rayos X
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S

DESCRIPCION DE TECNICAS
DE MONITOREO IN 5ITU

5.1 ANALISIS TERMICO DIFERENCIAL CON UN SOLO SENSOR
DE TEMPERATURA, SSDTA (Single Sensor Differential Thermal
Analysis)

Se ha desarrollado una nueva técnica de anadlisis térmico diferencial con un
solo sensor de temperatura (SS-DTA) en el laboratorio de ingenieria en
soldadura de la Universidad de Ohio. Basada en el clasico andlisis térmico
diferencial, la metodologia para el estudio de las transforraciones de fase
en la soldadura de un metal, consiste en la recoleccién digital de datos
térmicos durante un proceso de soldadura y el procesamiento de estos datos
para determinar las temperaturas de las transformaciones de fase. Para una
completa identificacién y caracterizacion de la microestructura del metal
soldado se utiliza la microscopia electrénica, asi como mediciones de

microdureza.l®!

5.1.2 Metodologia
La técnica SSDTA determina las temperaturas de las transformaciones de
fase por medicién de los efectos calorificos y las transformaciones de fase

que los acompafian. En contraste al analisis térmico diferencial clasico, el
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SS-DTA utiliza solo un sensor de temperatura que mide la historia térmica
del material de interés. Esto permite que una nueva técnica in situ sea
aplicada durante un procedimiento térmico o termomecanico en tiempo real
de metales o aleaciones en estado liquido y/o soélido.
Comparada la aplicacién in-situ con el método DTA que usa dos termopares,
esta nueva metodologia tiene las siguientes ventajas:
. Permite no usar un termopar de referencia, por tanto simplifica el
experimento, permitiendo su aplicacion en los procesos de soldadura
y evita experimentos adicionales para determinar la distancia 6ptima
entre los termopares a fin de optimizar la sensibilidad.
. Permite controlar la sensibilidad a los efectos térmicos de las
transformaciones de fase y el procesamiento por separado de las
historias térmicas medidas, por lo tanto incrementa la precision. !

5.1.2.1 Procedimiento

Similar al analisis convencional DTA, es necesario registrar dos
temperaturas a partir de un ciclo térmico para obtener el diferencial térmico
que va a ser trazado como funcion de la temperatura o del tiempo y asi
determinar los puntos de inicio o fin de las transformaciones de fase
ocurridas durante los ciclos térmicos.

La historia térmica real de la soldadura, se registra por un muestreo rapido
mediante un sistema de recoleccién de datos usando sensores de
temperatura de contacto (termopares) o sin contacto (pirbmetros
infrarrojos, fibras dpticas). Se utilizan velocidades de muestreo del orden de
500 a 1000s® para obtener datos suficientes a altas velocidades de
enfriamiento/calentamiento y a altos rangos de temperatura, donde las
transformaciones de fase solido-liquido y algunas en estado sélido se llevan
a cabo.

Para el registro directo de la temperatura, generalmente se usan los
termopares tipo K (Ni-Cr/Ni) y tipo C (W-Re/W) con didmetros de 0.25mm,
insertados dentro del charco de soldadura durante la depositacién o en
posiciones que correspondan con la zona afectada por el calor.[?4]
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Por otro lado, la historia térmica de referencia se obtiene por modelacion o
se calcula usando una formula analitica.
La diferencia de temperatura AT(t) entre la historia o ciclo térmico calculado
y el de referencia se traza como una funcion de la temperatura medida
(Tmeas) O del ti'empo (t),de acuerdo a la ecuacion 1; figura 5.1 a y b
respectivamente.

AT(t)=Tw(t)-Tr(t)
Donde Tw(t) es la historia térmica medida y Tr(t) es el ciclo de referencia
calculado.
El calor de reaccion de cada transformacion de fase individual causa
derivaciones locales sobre las curvas AT(tmess) Y AT(t) que reflejan los
rangos de temperatura de transformacién correspondientes. Para una
completa identificacion, se realiza la caracterizacion metalogréafica para
determinar si las fases identificadas en los termogramas corresponden a las
fases presentes en cada zona de analisis. El analisis 6ptico, mediciones de
microdureza y en algunas ocasiones la microscopia electrénica de barrido
son necesarias para obtener la informacion microestructural, que con la
ayuda de un esquema de clasificacion establecido por el Instituto
Internacional de Soldadura IIW (International Institute Welding), determina

la evolucién microestructural durante el enfriamiento. *
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Figura 5.1 Transformaciones de fase registradas mediante el SSDTA en la zona afectada por
el calor de una aleacion HSLA. SMAW, Tmax = 1298°C, Atgs = 9 seg.

Los resultados de las transformaciones de fase y el analisis microestructural

han mostrado que la técnica in-situ es altamente sensible a los efectos
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térmicos de transformacion de los microconstituyentes de soldadura de los
aceros bajo carbono y de baja aleacion.

Por otro lado, la técnica SS-DTA ya ha sido aplicada durante los procesos
SMAW, GMAW, Soldadura por friccion y durante los tratamientos post-
soldadura y en pruebas de soldabilidad para un amplio rango de aleaciones.
Detecta un amplio rango de transformaciones de fase en estado sdlido,
tanto en la zona de fusién como en la zona afectada por el calor de aceros
estructurales. Permite la identificacion de la formacidén de pequeias
cantidades de PF (G), FS(A), LB y M a velocidades de enfriamiento
extremadamente rapidas y la formacién de PF(I), FC(P) y WF a velocidades
de enfriamiento muy bajas. Su sensibilidad y exactitud para la
determinacién de ferrita & a austenita, y de austenita a ferrita «, ferrita
acicular y los rangos de transformacion de bainita y martensita se evaluaron
por comparacién en analisis dilatométrico en un sistema de simulacién in-
vitro (Gebble), y se encontré que al comparar por dilatometria, el SS-DTA
tiene igual exactitud y mejor sensibilidad al determinar la formacién de
pequefias cantidades de ferrita de limite de grano y ferrita de segunda
fase.l’]

El desarrollo de esta técnica ha hecho posible la construccion de diagramas
de transformacion de enfriamiento continuo (CCT) en la zona de fusion de la
soldadura de un metal y en la ZAC de aceros estructurales.!

5.1.2.2. Obtencion de la temperatura de referencia

La metodologia propuesta por esta técnica de monitoreo es aplicada por una
versidbn de un software especializado, el cual calcula un ciclo térmico de
referencia preliminar por medio de una formula analitica usando los
parametros de la historia térmica medida: temperatura inicial (T,),
temperatura maxima (Tmax) Y tiempo de enfriamiento a un rango
determinado para su analisis entre 800 y 500°C (Ats/s). El ciclo de referencia
preliminar se optimiza mediante modelos matematicos, variando los
pardmetros mencionados para obtener una disminucién constante de la
funcion AT(t) con una velocidad de 3 a 5 °C por cada 100°C durante el
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enfriamiento. La solucidn obtenida se presenta en dos diagramas:
superpuesta sobre Tw(t), Tr(t) Yy Tr(AT); que representan la temperatura
medida en funcidn del tiempo y la temperatura registrada en funciéon del
tiempo y de |a temperatura respectivamente, figura 5.2.1"!
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Figura 5.2 Control de la sensibilidad de las transformaciones de fase por la variacién del
ATgs del ciclo térmico de referencia calculado. Zona afectada por el calor de un
acero HSLA. SMAW, Tmax = 1298°C, Atgss = 9 seg.

Posteriormente, se realiza un analisis minucioso de las graficas obtenidas

para detectar los puntos de inflexidon que representen una transformacion

microestructural.

5.2 DIFRACCION DE RAYOS X EN RESOLUCION DE ESPACIO,
SRXRD (Space Resolved X Ray Diffraction) Y DE TIEMPO,
TRXRD (Time Resolved X Ray Diffraction)

Esta técnica de analisis para el monitoreo en tiempo real de los procesos de
soldadura, estd basada en el desarrollo de la radiaciéon sincrotrénica por el

Laboratorio Nacional de Livermore Lawrence (LLNL) para realizar
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observaciones directas de la evolucidon microestructural en un acero, durante
los ciclos térmicos utilizados.!?!! Estas técnicas, conocidas como difraccion de
rayos X por resolucién de espacio (Spatially Resolved X-Ray Difracttion,
SRXRD) vy resoluciéon de tiempo (Time Resolved X-Ray Difracttion, TRXRD),
permiten que se realicen experimentos in-situ durante la soldadura, y
proporcionen observaciones de transformaciones de fase directas que se
forman bajo intensos ciclos térmicos a altas temperaturas. SRXRD es usado
para “mapear” las fases que estdn presentes durante la soldadura, y mas a
fondo para determinar la influencia del calor de entrada en la soldadura
sobre el tamafo de la regi6on austenitica a altas temperaturas, asi como
también, el tiempo requerido para homogenizar completamente esta region
durante la soldadura. Por otro lado, TRXRD se utiliza para observar las
transformaciones dinamicas durante un calentamiento y enfriamiento
rapido. Estos datos pueden ser usados para determinar la cinética de las
trasformaciones de fase bajo gradientes térmicos de soldadura, o bien
como un patrén y verificar los modelos de transformaciones de fase. [#!

5.2.1 Metodologia

La radiacién sincrotronica, la cual es de varios 6rdenes de magnitud mas
intensa que los rayos x convencionales, pasa en medio de un arreglo de
potentes polos magnéticos para posteriormente aumentar el brillo de los
rayos X. La intensidad resultante, radiacidn altamente colimada, puede ser
usada para probar estructuras atdmicas en escalas de tiempo de
milisegundos y con una resolucién sub-milimétrica, lo que permite hacer
observaciones en tiempo real de transformaciones de fase durante la
soldadura.

En la técnica SRXRD, los patrones de difraccion son adquiridos en posiciones
particulares a lo largo de una exploracién lineal comenzando en la zona de
fusion (ZF) y continuando a través de la zona afectada por el calor (ZAC) y
dentro del metal base (MB). Los resultados permiten que las
transformaciones de fase ocurridas sobre un rango de posiciones en la ZAC

sean monitoreadas durante la soldadura en condiciones constantes.
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En la técnica TRXRD los patrones de difraccion de rayos x son igualmente
tomados en tiempo real, pero son adquiridos en intervalos de tiempo muy
cortos durante la soldadura en una sola posicién durante un punto de
soldadura transitorio, nuevamente usando un haz de tamafio sub-
milimétrico. TRXRD permite que la transformacion de fase sea monitoreada
con una alta resolucion temporal (10 a 100 ms) durante condiciones de
calentamiento y enfriamiento rapidos.

En los ultimos afos, las dos técnicas han sido usadas para estudiar las
transformaciones de fase en aceros, aportes y otras aleaciones. Estos datos
han formado una base para el desarrollo de modelos cinéticos, usado para
predecir las transformaciones de fase bajo diferentes condiciones de
soldadura.

5.2.1.1. Procedimiento de soldadura

En el procedimiento realizado por ElImer, Palmer y DebRoy, la soldadura por
GTAW se hizo en un acero 1045, con una velocidad de avance de 0.6
mm/seg para (SRXRD), y bajo condiciones estacionarias en un punto de
soldadura para (TRXRD). Los parametros de soldadura produjeron una zona
de fusion de aproximadamente 10mm de ancho y Smm de profundidad en
ambos casos. La soldadura se hizo sobre una barra cilindrica de 10.2 cm de
didmetro dentro de una camara sellada a la atmosfera la cual fue llevada a
condiciones de vacio antes de llenarla con He de alta pureza antes de soldar.
El He evita la contaminacién de la soldadura con la atmosfera y minimiza la
atenuacion del haz de rayos X.[?%

5.2.1.2. Monitoreo

Los componentes principales de los experimentos SRXRD y TRXRD se
observan en la figura 5.3. En cada experimento, el haz de rayos X producido
por la radiacidon sincrotrénica, pasa a través de un monacromador antes de
pasar a través de un orificio de tungsteno a 250 um (SRXRD) o a 540 ym
(TRXRD). Esto produce un haz monoenergético y de tamafo sub-

milimétrico, el cual incide sobre la muestra en una posicion dada. En el
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experimento SRXRD, el cual se muestra en la figura 5.3, se analizan
posiciones especificas en la ZAC a lo largo de una trayectoria perpendicular
a la direccién de soldadura con una alta precision. La disposicién del arreglo
TRXRD es idéntica, pero la soldadura se hace en una barra estacionaria, y

en una sola posicion durante un punto de soldadura transitorio.

Pistola de soldadura

Orificio de
Monocromador Tungsteno
T

sincrotrénica

Har de
difraccién Fotodiodo

Detector

Haz de incidencia
sub-mm

Camara de inones

Muestra cilindrica

Figura 5.3 Diagrama esquemdtico del arreglo experimental SRXRD. 3%

Los patrones de difracciéon de rayos X son registrados usando un fotodiodo
de silicio como detector. El arreglo fue montado sobre un enfriador de agua
a una posicion determinada para cubrir el angulo 28. Este rango 26 se
optimizé de tal manera que pudiesen obtenerse un total de 6 picos de

difraccion: 3 de la fase bcc y 3 de fec.[?!

5.2.1.3. Modelacion y analisis

Analisis de los picos de difraccion.

Los patrones de difraccion de los rayos X recolectados durante la soldadura
se analizaron a fin de determinar las fases presentes y la fraccién de
volumen semicuantitativa de cada fase. Este analisis midié la intensidad
integrada de los picos en cada patrén de difracciéon usando una suma de uno
0 mas modelos Gaussianos. Las intensidades integradas de los picos de
difraccidén son entonces convertidas en intensidades relativas de cada fase
detectada. Esta conversion se basa en los efectos de un numero de factores
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sobre la intensidad resultante de un pico dado. En este método, el area pico
o la intensidad integrada de cada pico es medida y posteriormente
convertida a una fraccion relativa de cada fase considerando la estructura
cristalina, el factor de polarizaciéon de Lorenz, la temperatura, etc.
Modelacién térmica.

Las mediciones directas de las temperaturas al soldar son muy complicadas,
particularmente durante experimentos in-situ. Para superar esta dificultad,
los ciclos térmicos de la soldadura son calculados, en lugar de medirlos
directamente. Los calculos se usan para determinar la temperatura de
soldadura como una funcién de la posicion (SRXRD) y como una funcién del
tiempo en una posicion dada (TRXRD). Este modelo de soldadura fue
desarrollado por la universidad de Pensilvania y utiliza un cédigo numérico
de transferencia de calor y de fluidos 3D que fue creado especificamente
para los fenébmenos ocurridos en los procesos de soldadura. EI modelo
resuelve ecuaciones de conservacion de masa, momentum y energia, para
determinar el tamafio y la forma del charco de soldadura en su estado
liquido. En el experimento SRXRD, el perfil térmico en estado constante del
charco de soldadura y en la ZAC, se determind en condiciones cuasi
constantes. En el experimento TRXRD, los perfiles térmicos transitorios se
calculan como una funcién del tiempo y de la posicién para condiciones en

un punto de soldadura, usando una férmula matematica.

Fases en equilibrio

Un software para modelacion (Thermocalc), se utiliza para calcular los
diagramas de fase y por lo tanto la secuencia de transformaciones de fase
de la aleacién 1045. Se consideran los efectos quimicos de elementos como
Fe, C, SI, Mn, Ni, y Cr sobre el campo de las fases liquido, ferrita,
cementita, austenita, y los resultados indican que la microestructura inicial
en equilibrio, consiste en una mezcla de ferrita, la cual transforma a
austenita cuando se alcanza la temperatura de A; de 712°C. Lla
transformacion completa a austenita ocurrie a la temperatura Az 765°C y
esta austenita permanece estable hasta fundir, lo cual ocurre a 1410°C. Las

transformaciones que ocurren durante el calentamiento seran reversibles
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durante el enfriamiento. De cualquier forma, las limitaciones cinéticas
pueden afectar el inicio esperado de la transformacién y las temperaturas de
terminacion de las transformaciones de fase, y la formaciéon de fases en no
equilibrio tales como la bainita y/o martensita pueden ocurrir a altas

velocidades de enfriamiento.??
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6

RESULTADOS OBTENIDOS
MEDIANTE CADA TECNICA

6.1 RESULTADOS OBTENIDOS POR SSDTA

6.1.1 Caracterizacién microestructural. (Depédsito de soldadura
E6010/C-Mn)
Bajo condiciones de enfriamiento acelerado (como regularmente sucede en

los procesos solidificaciéon cuando se aplica una soldadura), la austenita se
descompone en ferrita primaria (PF), agregados de ferrita-carburos (FC),
ferrita de segunda fase (FS), ferrita widmanstatten (WF), ferrita acicular
(AF), bainita (B) y martensita (M). Las micrografias de estos constituyentes
y los efectos térmicos asociados con su formacion se observan en las figuras
6.1 a 6.3. La mayoria de los microconstituyentes son claramente
distinguibles y tienen una morfologia que permite la mediciéon de la
microdureza. Los rangos de las temperaturas de transformaciones de fase

se determinan por la técnica SS-DTA y se resumen en |a tabla 6.1.




Tabla 6.1 Temperaturas de transformaciones de fase y durezas en depdsito de

soldadura E6010/CMn
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Atg/s PFs WFs FCs Fr AF FS B M HV
2.86 760 730 645 625 - 565-455 | 398-357 | 290-200 | 241
2.97 790 720 645 610 - 590-490 | 418-335 | 320-160 | 239
4.41 835 795 685 635 | 610-530 | 510-435 | 370-290 | 265-210 | 234
6.11 857 818 677 647 | 625-505 | 455-400 | 385-318 - 219
7.13 880 830 715 680 | 665-530 = 420-300 - 217
7.94 845 808 725 700 | 688-570 - 435-305 - 208
9.12 840 812 715 688 | 685-580 = 460-330 - 201

*Donde los subindices (S) y (F) indican el inicio y el fin de Ia transformacién.

Durante todo el rango investigado de Atgs, la reaccion proeutectoide
comienza con la formacién de ferrita primaria a partir de los limites de grano
austenitico (PF(G)), seguida por algo de ferrita poligonal intragranular
(PF(I)) y perlita fina; Figuras 6.1 y 6.2. En los tamafio de grano mas
pequefio e intermedio, el limite de grano ferritico proporciona sitios de

nucleaciéon para la ferrita widmanstéatten; figuras 6.1c, 6.1d y 6.2a.

- -t 113 1 Z

. '

a) Efectos térmicos de las
transformaciones de fase

b) Secuencia tipica de transformacién en granos
pequefios: PF(G) seguida por WF, PF(I) y FC



62

c) Formacion de PF(G) en los limites de d) Formacion de FS(A) en tamaiios de grano
grano austenitico intermedio

Figura 6.1 Formacién de PF(G), WF, PF(I), FC y FS, Atg/s= 2.86 seg

a) Atgs= 2.86 seg, PF(G) seguida por WF, b) Atgs= 7.94 seg, PF(G) seguida por FC, PF(I)
FC, PF(I) y FS(A) 0 AF YyAF, Bo M

Figura 6.2 Secuencias de transformacion tipicas en tamafios de grano intermedio (a) y
grande (b).

A altas velocidades de enfriamiento la formacién de WF, en los tamafios de
grano intermedio es seguida por la formacién de ferrita fina con ferrita
alineada de segunda fase (FS(A)), figuras 6.1d y 6.2a. Conforme disminuye
la velocidad de enfriamiento la FS (A) es sustituida por ferrita acicular,
figuras 6.3a y 6.3b. En los granos mas grandes (figura 6.2b), la formacion
de PF(G), FC y PF(IG) es seguida por la formacién de FA, bainita (figuras
6.3c y 6.3d) y/o martensita (figuras 6.3e y 6.3f). Mientras que la martensita
es formada a altas velocidades de enfriamiento, la transformacién bainitica
ocurre durante todo el rango investigado. Estos microconstituyentes son
mezclados con ferrita acicular y son dificiles de reconocer por microscopia
dptica. La identificacion se realizdé por los rangos de las temperaturas de

transformacion y los valores de microdureza de acuerdo con la tabla 6.1. La
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exactitud de tal identificacion puede ser confirmada por microscopia
electrénica de barrido.

Los resultados obtenidos muestran que la técnica SSDTA es lo
suficientemente sensible para medir los efectos térmicos de todas la
microestructuras formadas en el depdsito de soldadura E6010 de un acero
C-Mn. Incluso permite distinguir la transformacién de austenita a PF, FC y

WF, lo cual normalmente no es posible con analisis dilatométrico.™

6.1.2 Construccion de los diagramas de transformaciéon de
enfriamiento continuo CCT (Continuos Cooling
Transformation).

Basado en la misma técnica, estos diagramas se obtienen a partir del

registro de temperaturas medidas directamente en posiciones particulares,
zona afectada por el calor o zona de fusion; trazando las mismas en funcion
del tiempo transcurrido y caracterizando el material a diferentes velocidades
de enfriamiento. Asi, el diagrama obtenido para condiciones particulares del
proceso (pardmetros de soldadura), muestra los rangos en los que se
favorecen ciertas fases. Por lo tanto, este tipo de diagramas permiten
seleccionar los rangos de enfriamiento mediante la manipulacién de los
parametros de soldadura para propiciar una microestructura favorable para
las propiedades mecanicas finales del material.

En la figura 6.3 se observa un diagrama CCT de la zona afectada por el calor
para un acero de composicién 0.12%C, 0.8%Si, 0.7%Mn, 0.8%Cr, 0.6%Ni,
0.5%Cu.P!
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Figura 6.3 Construccién de diagrama in-situ CCT y microconstituyentes tipicos encontrados
en la HAZ.

Estos diagramas han sido principalmente aplicados para:

. Andlisis microestructural e identificacion de microconstituyentes

. Seleccibn de los parametros de soldadura para producir una
combinacién particular entre la microestructura y las propiedades
mecanicas.

. Seleccion de temperaturas entre pases y de precalentamiento para
evitar el agrietamiento en caliente por hidrégeno.

« Desarrollo y evaluacién de WPS.
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6.1.3 Comparacion entre SSDTA y DTA
La comparacién con el clasico DTA se realiz6 usando un analizador térmico y

un procedimiento estandar de DTA sobre unas muestras de Hierro Armco y
un acero P71. La historia térmica de las muestras investigadas, obtenidas
mediante equipo de DTA, fue procesada por SS DTA. Los resultados de esta
comparacion son presentados en la figura 6.4 y 6.5.
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Figura 6.4 Comparacién del SSDTA con el DTA. Precipitacién de cementita ternaria en Hierro
Armco. Velocidad de enfriamiento 10°C/min.

Se encontrd una total correspondencia en las temperaturas de inicio y final
de la precipitacion de la cementita ternaria en el hierro Armco y en la
transicion paramagnética a ferromagnética en el acero P71, segun lo
determinado por los dos métodos.

DTA

L] z i i ¥ " u
L84

a) DTA b) SSDTA

Figura 6.5 Comparacion del SSDTA con el DTA. Transicién del estado ferromagnético a
paramagnético en el acero P91.Velocidad de enfriamiento 10°C/min.
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EL cldsico DTA traza la derivada de la diferencia de temperaturas entre las
muestras de referencia y las de prueba contra la temperatura. Esto permite
determinar la temperatura de inicio de las transformaciones, aunque se
presentan dificultades al determinar las temperaturas de terminacién de las
mismas. El final de las dos transformaciones se determina entonces por SS
DTA; figuras 6.4 by 6.5 b y corresponden a los puntos de inflexién que
siguen de los valores del pico sobre las curvas DTA; figuras 6.4 ay 6.5 a.l”!

6.1.4 Comparacion entre SSDTA y DA
La sensibilidad y precision de las transformaciones de fase tipicas en estado

s6lido que ocurren en los aceros se evalu6é simultdneamente por medio de
SS DTA y por DA mediante un calentamiento y enfriamiento controlado de
varias muestras de acero sobre un simulador térmico in-vitro. Los resultados
obtenidos se resumen en la tabla 6.2 y algunos ejemplos se presentan en

las figuras 6.6 y 6.7.
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Figura 6.6 Comparacién del SSDTA con el DA. Transformacion de ferrita a austenita y
temperatura de Curie en Hierro Armco. Velocidad de calentamiento 57°C.
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Figura 6.7 Comparacién del SSDTA con el DA. Formacion de ferrita acicular y bainita en el
metal soldado.
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Tabla 6.2 Comparacion del SSDTA con el DA.

Temperaturas de
Material Transformacion Transformacion, °C
SSDTA DA
Hierro Armco Ferrita a austenita, Ac, 875 875
Vel. de cal. 57°C/s Ferrita a austenita, As 910 950
- Tc (Ac) 770 -
Acero P91, Martensita a austenita, Aq 850 850
Vel. de cal. 84°C/s Martensita a austenita, Ag 920 940
Tc (Ag) 750 -
Acero P91, HAZ Martensita a austenita, Ac; 845 845
Vel. de cal. 70°C/s Martensita a austenita, Ag 905 935
Te (Ag) 750 -
Soldadura multipase Austenita a ferrita primaria, PFg 860 850
E11018 MH-4R, Tmax=1350°C Austenita a ferrita primaria, PF; 750 750
Atgis=10s Austenita a ferrita acicular, AFs 563 563
Austenita a ferrita acicular, AF¢ 440 420
Austenita a Bainita, FSs 380 380
Austenita a Bainita, FS¢ 320 320

Se encontr6 una buena correlacion entre las temperaturas de
transformacion de fase determinadas por ambas técnicas. Con respecto a
SSDTA, DA mostré un retraso en la determinacion de la temperatura de
terminacion de la transformacién en las casos de transformacion ferrita a
austenita y martensita a austenita durante el calentamiento, y en el caso de
la austenita a ferrita acicular durante el enfriamiento; figuras 6.6, 6.7 y
tabla 6.2. Se detecté mediante los dos métodos, una diferencia de 20°C a
40°C en la temperatura de terminacion de la transformacion de diferencia
en la temperatura de terminacion de la transformacion.

La razéon del retraso no ha sido establecida completamente, pero es
probable que esté relacionada a la naturaleza diferente de las mediciones
realizadas por estos dos métodos. Mientras que las mediciones de los

termopares son mas localizadas, el dilatbmetro integra la transformacion
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asociada a los cambios de volumen del metal. Por lo tanto pequefios
gradientes de temperatura en la seccion transversal medida de la muestra
en evaluacion causados por un calentamiento o un enfriamiento no
uniforme, pueden ser los responsables del retraso medido.

Por lo tanto, comparado con el SS DTA, el DA tiene apreciablemente menos
sensibilidad a la formacibn de pequefias cantidades de algunos
microconstituyentes, figuras 6.7b y 6.7c. Esta baja sensibilidad del DA
reduce su resolucién y precision en la determinacién de las temperaturas de

transformacion.®!

6.2 RESULTADOS OBTENIDOS POR DIFRACCION DE RAYOS X
6.2.1 SRXRD

6.2.1.1 Mapeo de fases

Las transformaciones de fase pueden se pueden observar en la ZAC por
medio de “mapeos” de fase, usando la técnica SRXRD en un acero 1045
durante la soldadura. Para hacer esto, se usan patrones de difraccién que
son adquiridos en posiciones lineales, horizontales y perpendiculares a la
direccién de avance de la soldadura. Cada patréon de difraccién es adquirido
a cada .025mm y cada linea de datos contiene mas de 30 patrones
individuales de rayos X. Aproximadamente, son requeridas mas de 20 lineas
de datos para completar un “*mapa de fases”, el cual contiene unos 600
patrones individuales de difraccién en la ZAC. Los picos de difracciéon de
rayos X se analizan usando métodos basados en la determinacion del area
de cada pico, especificamente en la ZAC y en la ZF para estimar el volumen
de fraccién requerido de austenita y ferrita a cada posicidon. Los resultados
contienen informacién semicuantitativa acerca de la cantidad relativa de
ferrita y austenita que existe en la ZAC durante la soldadura, y se muestran
en la figura 6.8 para una soldadura hecha con una potencia de entrada de
2.4 KW a una velocidad de avance de 0.6 mm/seg.

Las isotermas de soldadura, calculadas mediante un modelo de fluidos
térmicos para este proceso, son sobrepuestos sobre los datos de SRXRD.

Las posiciones de las fases ferrita y austenita fueron trazadas con 250um de
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precision, perpendiculares a la direccion de avance y 500um paralelas a la
direcciéon de soldadura. En el diagrama, el drea oscura indica la fraccion
austenita, la cual varia de 0 (azul) a 100% (rojo). La exploracion de las
lineas individuales SRXRD se hicieron de manera perpendicular a la direccion
de soldadura, y muestran una variacion de la fase austenita de 0 a 100%
sobre una regién estrecha de aproximadamente 1 a 1.6 mm de ancho. Estas
regiones indican en dénde la transformacién de fase a — perlita, toma lugar
en la ZAC.

Esta claro en la figura, que un gran campo de la fase y rodea el charco de

soldadura y que el campo de esta fase se extiende hacia la zona de arrastre

Figura 6.8 Mapeo semi-cuantitativo por medio de SRXRD. Volumen de fraccion de austenita
(rojo) en la zona afectada por el calor de un acero 1045. La escala indica la
cantidad de austenita (0-100%) y las isotermas calculadas corresponden a las
temperaturas de liquidus, solidus, A3, A; e inicio de la transformacién bainitica.

de la misma, con respecto a la isoterma A3z (765°C).
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Aparentemente en el campo de la fase vy, la terminacion de la transformacion
de fase a — y, cambia a altas temperaturas en el calentamiento y a bajas
temperaturas sobre un relativo enfriamiento a la temperatura A;. Diferencias
entre las posiciones medidas y calculadas de los campos de la fase austenita
son evidencia de las condiciones de no equilibrio que existen durante la
soldadura. Los resultados indican que se requiere de un sobrecalentamiento
para transformar completarente la microestructura a y en el calentamiento,
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y que en el enfriamiento, el subenfriamiento se requiere para iniciar la
transformacion a a. El retraso requerido para completar la transformacion de
austenita en el calentamiento, es desplazado mas alla de la isoterma A; en
posiciones mas cerca de la linea central de soldadura donde las velocidades
de calentamiento son las mas altas. Esto muestra que la cantidad de
sobrecalentamiento requerido para la transformacién a — y varia con la
velocidad de calentamiento. Durante el enfriamiento, la region mas cercana
a la zona de fusion requiere un subenfriamiento considerable antes de que
aparezcan cantidades de transformacion medibles.??

6.2.1.2. Efecto del calor de entrada en la austenizaciéon

Como resultado de los cambios en el calor de entrada en un proceso de
soldadura, ocurren variaciones en el tamafio de la fase austenita en la ZAC.
Este efecto fue estudiado en la aleacion 1045 a calores de entrada de
1000W a 4000W, por medio de SRXRD.

De forma esquematica, en la figura 6.a se observan las regiones de las fases
v, o + vy a; y las isotermas calculadas para las temperaturas de liquidus,
solidus, As, A; y las caracteristicas microestructurales de la ZAC, que
posteriormente se observan en las metalografias, y corresponden a una
potencia de entrada de 1984 W.
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Figura 6.9 a) Isotermas calculadas, observaciones experimentales por SRXRD y el tamafio
de la ZAC. b) Mediciones del tamafio de las regiones de cada fase y valores
calculados de las temperaturas en equilibrio de transformacién como una funcién
del calor de entrada.

El tamafio de las regiones de fase y y y + a sobre el rango de la potencia de
entrada que se estudio (determinado por SRXRD), se traza en la figura 6.9b
(lineas con simbolos oscuros). Estos valores se comparan con el tamafio de
cada region, el cual es calculado bajo consideraciones termodinamicas (linea
con simbolos claros), figura 6.9b. Como resultado, el tamafio de la regién de
fase y calculada, y obtenida de forma experimental, difiere sobre los rangos
de potencia de entrada trazados en la figura 6.9a. La diferencia es mayor a
bajas potencias de entrada, debido a que existe un mayor gradiente de
temperatura. A potencias de entrada mas altas, el tamafio de la region
austenita experimental y el calculado es similar. El tamafio de la region a +
y calculada y obtenida experimentalmente son similares, solo que el tamafo

medido de la regién a + y es siempre mas alto que el valor calculado.

6.2.1.3. Homogenizacion de la austenita

A partir de la obtencion de los difractogramas que detectan las estructuras
cristalinas en la ZAC, dentro de la region austenitica, se observa (en todas
las potencias de entrada investigadas), una heterogeneidad; la cual resulta
por la particion de un pico fcc con patrones de difraccion distintos. La

particion ocurre sobre una regién finita del campo de la fase austenitica, la
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cual esta indicada por las flechas en la fig. 6.9a. y la figura 6.10a muestra la
particion del pico para una reflexién en fcc (111) en una posicién de 5.2 mm
de la linea central del charco de soldadura. Cuando inicia la particion del
pico, a un mayor espaciamiento austenitico interplanar d (a menor angulo
28), v, se forma a partir del pico de austenita inicial v1. La particion se
observa cerca de la temperatura calculada de 884°C y el parametro de red
72 €S resultado de una alta concentracién de C y Mn. La fuente primaria de
estos elementos de aleacién es la red de cementita no disuelta, la cual
comienza a disolverse dentro de la austenita a elevadas temperaturas.
Inicialmente, la particion del pico y; en v, es pequefia, ya que y, comienza a
formarse a partir de y;, localizada dentro de las colonias de perlita.
Conforme incrementa la temperatura, la particion del pico aumenta segun la
difusién del C y el Mn a partir de la cementita, dentro del constituyente ys..
La particibn alcanza un maximo a cierta temperatura (1243° C) que se
asume corresponde a una completa disolucidn de la cementita. A mas
incremento de temperatura, la particién del pico disminuye hasta que solo
se observa un pico, localizado cerca de la linea de la zona de fusién, cuando
la fase austenitica alcanza el equilibrio conforme la difusién de los elementos
de aleacidn, crea una sola fase quimicamente homogénea.

Este mecanismo se muestra esquematicamente en la figura 6.10b. En un
estado inicial (a), la ferrita dentro de las colonias de perlita y la region de
ferrita alotromérfica que la rodea, se transforma a austenita 11, (b). Debido
a los rapidos ciclos de calentamiento experimentados en la ZAC, las redes
de cementita, que originalmente son una parte de las colonias de perlita no
se disuelven completamente antes de que la ferrita se consuma por encima
de la temperatura A;. Estas redes de cementita se disuelven con el
calentamiento continuo, introduciendo C Y Mn dentro de la austenita
causando en un segundo, la aparicidon de un constituyente de austenita
altamente aleado, y;, (c). Conforme continda el calentamiento, esos
elementos de aleacién, difunden dentro del constituyente de menos aleacién
vi. A temperaturas de aproximadamente 1300°C o mas, la composicion

quimica de la austenita se homogeniza. (%
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Figura 6.10 Patrones de difraccién tomados, muestran la particién del pico de austenita
fcc(111). A la derecha, se muestra la progresion de la transformacion a — y.

e

6.2.2 TRXRD

6.2.2.1 Observaciones dinamicas de la transformacion ferrita -

austenita
Esta técnica se usa para investigar las transformaciones de fase de un

acero, de forma localizada en la ZAC a 5mm de la linea central del charco de
soldadura. Los datos TRXRD por difraccion de rayos X para una “corrida”, se
muestra en la figura 6.11a, la cual representa una serie de 400 patrones de
difraccién, tomados en intervalos de 100 mseg. y muestran los cambios en
los picos de difraccion como una funcion del tiempo de soldadura. En esta
figura, se observan los datos de difraccién para varios segundos antes de
que el arco comience. Después de la iniciacién del arco, se mantiene por 17
seg. durante el calentamiento y 20 seg. adicionales (después de extinguido)
para capturar el ciclo de enfriamiento. La intensidad mas grande del pico de
difraccién se indica por los tonos tenues y la intensidad de los picos mas
baja, por los tonos oscuros; de forma que los tonos de difraccion aparezcan
como rayos a lo largo del eje del tiempo (ordenadas) en su localizacion 26
apropiada.

Al principio del experimento (t=0) solo existen tres picos de difraccion
correspondientes‘a la fase bcc. Después de que el arco inicia, estos tres
picos bcc rédpidamente cambian a valores menores de 26, debido a que el
parametro de red se expande con la temperatura. Continuando con el
calentamiento, aparecen tres nuevos picos correspondientes a la fase fcc.
Los 6 picos coexisten por varios segundos antes de que los picos bcc
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comiencen a caer en intensidad y desaparecer, dejando solamente los picos
de difraccién fcc. Los picos fcc estdn estables hasta que el arco se extingue
a un tiempo t=17 seg., después de lo cual, los picos fcc rapidamente
cambian a valores mas altos de 20 conforme el parametro de la red
disminuye durante el enfriamiento. Con 1.5 seg. adicionales de
enfriamiento, los picos bcc aparecen nuevamente, e incrementan en
intensidad, conforme la soldadura continua enfriandose.

Usando los datos presentados en la figura 6.11a, se determina la fraccion
relativa de las fases bcc y fcc presentes durante los ciclos de transformacion
y enfriamiento. Esos datos, basados en las mediciones de las areas de los
picos de difraccién de los rayos X, se trazan en la figura 6.10b como una
funcion del tiempo. La cinetica de transformacién de fase puede ser

determinada a partir de estos trazos.!*!
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Figura 6.11 a) Los resultados de TRXRD muestran los cambios en los picos de difraccion
como una funcién del tiempo de soldadura. b) Fraccién de las fases bcec y fec
como una funcién del tiempo de soldadura.

6.2.2.2. Formacion. de bainita y martensita durante
enfriamiento rapido
Ademas de las mediciones de las fases fcc y bcc, se obtiene informacion

adicional a partir de los picos de difraccion de rayos X, por lo que es posible
indicar la presencia de fases fuera del equilibrio como la bainita y la
martensita. Una mirada mas cerca a los datos presentados en la figura
6.11a revela detalles acerca de estos mecanismos de transformacion
durante el enfriamiento, y la figura 6.12a permite ver mas a detalle los picos
de fcc(111) y bee(110) después de que el arco se extingui6 . Inicialmente el
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pico fcc cambia rdpidamente a valores mas altos de 286 conforme el
parametro de red decrece por la contraccion que sufre el acero durante el
enfriamiento. Se observa que el pico fcc(111) se divide, debido al tiempo
insuficiente para homogenizar la austenita durante la rapida corrida de
TRXRD. A un tiempo t=23s el pico bcc (110) aparece durante el
enfriamiento y tiene un pico de anchura relativamente estrecha (bainita
start). Ambos picos cambian a valores mayores de 26 conforme el
enfriamiento continua, y el pico bcc incrementa en intensidad mientras que
el pico fcc decrece en esta. A t=27s en el mismo diagrama, ambos picos fcc
(110) y bcc (111) muestran un repentino incremento en anchura
(martensite start).

El pico mds ancho bcc (110) permanece ahi durante el resto de la soldadura,
incrementando en intensidad conforme continua el enfriamiento. El
repentino incremento en anchura del pico en el acero es causado por los
esfuerzos en la red conforme se forma la martensita.

Los picos de difraccion TRXRD mencionados, se analizan para determinar las
fracciones relativas de las fases y sus parémetros de red durante el
enfriamiento. Estos resultados se grafican en la figura 6.12b, donde la
fraccion de la fase bcc se muestra en la ordenada izquierda como circulos
negros, mientras el parametro de red bcc se grafica en la ordenada derecha
como tridngulos rojos. En esta figura, la primera fase bcc aparece a t=0.5s
después de que el arco se extinguié y corresponde al punto que indica la
flecha bainita start de la figura 6.12a. De acuerdo a la figura 6.12b, la
velocidad de formacion de la fase inicial bcc es relativamente lenta,
alcanzando aproximadamente 15% de transformacion a t=2.8s. A partir de
ese punto, los picos bcc incrementan rapidamente en anchura (punto que
indica la flecha martensita start de la figura 6.12a), y de acuerdo con la
figura 6.12b, la velocidad de transformacion se incrementa
considerablemente, lo cual indica que hay un cambio en el mecanismo de
transformacion conforme la martensita se forma. También se grafican los
pardmetros de red (figura 6.12b), medidos durante el enfriamiento de la

soldadura. De aqui, se observa un decremento en el parametro de red bcc
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durante las etapas iniciales de transformacion precediendo el cambio del
mecanismo a t=2.8s.
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Figura 6.12 a) Resultados que muestran los picos de difraccion fcc(111) y bec(110) durante
el enfriamiento. La formacion de la martensita estd acompafiada por un
incremento en la amplitud del pico. b) Fraccién bce y pardmetro de rede como
una funcién de Ja velocidad de enfriamiento. La transicién de bainita a martensita
ocurre a t=2.8s después de que el arco fue extinguido.

Las microestructuras que corresponden a los datos presentados
anteriormente, se muestran en la figura 6.13. En la condicion de vaciado,
figura 6.13a, la microestructura contiene ferrita alotromorfica y perlita. La
ferrita es la fase clara atacada que rodea los limites de grano austeniticos y
la perlita es el componente oscuro dentro de la ferrita. La figura 6.13b
muestra la microestructura de la ZAC en la posicién donde los datos TRXRD
fueron obtenidos. En esta microestructura los limites de grano austeniticos
en la ZAC son mucho mas pequefios que los del metal base original, como
resultado de los diversos sitios de nucleacidén proporcionados dentro de la
microestructura perlitica original. No hay perlita presente y los limites de
grano ferritico son minimos. La porcién bainitica de la microestructura
aparece como parches oscuros localizados en los limites de grano
austenitico. Dentro de los granos la microestructura es altamente refinada y
es caracteristica de la red martensitica que se forma durante un rapido
enfriamiento en los aceros de medio carbono. Por lo tanto los resultados
TRXRD son capaces de distinguir entre martensita y bainita basados en sus
velocidades de transformacién, parametros de red y temperaturas a la cual
la transformacion inicio. 2]
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Figura 6.13 Microestructura de un acero 1045 en a) condicién recibida, y b) después de un
rapido enfriamiento durante el experimento TRXRD.
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CONCLUSIONES

Los resultados obtenidos mediante cada técnica de analisis descrita,
proporcionan una herramienta de gran ayuda, no solo para estudios
experimentales y de modelacién de transformaciones de fase o de evolucion
microestructural, sino que proporcionan un mejor conocimiento de los

fendmenos que ocurren en los procesos de soldadura.

Las técnicas de andlisis convencional por dilatometria y analisis térmico
diferencial son técnicas de analisis altamente sensibles y representan una
herramienta eficaz en el estudio de las transformaciones de fase de los
materiales durante los ciclos de enfriamiento y/o calentamiento; sin
embargo las altas velocidades del ciclo térmico en la soldadura y las
limitaciones del equipo hacen que las técnicas de monitoreo in - situ para
analisis en tiempo real durante este proceso, representen herramientas
alternativas y novedosas que han demostrado tener la sensibilidad suficiente
a un amplio rango de transformaciones de fase detectadas a
extremadamente altas velocidades de enfriamiento en estado solido tanto
en la zona de fusién como en la zona afectada por el calor. El efecto térmico
de las transformaciones de fase corresponde con los microconstituyentes
encontrados en la microestructura, asi como la cantidad relativa de cada

uno de ellos, incluso con los que son muy pequefios.

Por otro lado, la construccién de diagramas de enfriamiento continuo CCT

son un ejemplo de la gran utilidad de éste tipo de técnicas, sobre todo
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porque permiten estudiar nuevos materiales metalicos (o los procesos de
soldadura de nuevas aleaciones). El estudio de materiales mediante la
técnica de anadlisis SSDTA, no representa un alto costo a diferencia del
analisis por rayos X, por lo que bien podria ser una herramienta de gran
ayuda para la industria para solucionar los problemas de soldabilidad que
presentan los nuevos aceros AHSS; mientras que las técnicas de analisis
mediante rayos X son para el investigador una fuente de experimentacion
con la que se pueden estudiar muchos fendmenos en la soldadura desde

diferentes enfoques para diversas aplicaciones.

Los estudios que se han realizado en diferentes materiales a permitido
determinar entre otras cosas, los rangos de temperatura de transformacién,
la identificacion y la cuantificacién potencial de los microconstituyentes de
un metal soldado, el estudio de la cinética de las transformaciones de fase
en la soldadura, la verificacion de soluciones y la determinaciéon de
parametros para modelaciones numéricas de transformaciones de fase. Por
lo que definitivamente, estas nuevas técnicas de analisis, no son
herramientas estandar, sino de estudio cientifico y tecnoldgico.
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