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Introduccion

1.1 Resumen

El interés por los tratamientos térmicos de criogenia se ha ido incrementando
notablemente en los ultimos afios, gracias al potencial que tienen de generar mejoras
significativas en la resistencia al desgaste en numerosos tipos de materiales,
especialmente en aceros para herramientas y matriceria, de manera sencilla y con un

bajo costo asociado.

En la presente tesis doctoral se aborda el estudio de los efectos de la aplicacién de
distintos tratamientos de criogenia en un acero inoxidable martensitico AISI 420 de
bajo contenido de carbono. Para ello se evaluaron los cambios microestructurales
mediante técnicas de microscopia 6ptica y electronica de barrido y de transmision, asi
como también las modificaciones en la dureza del material, en su resistencia al desgaste
a través de ensayos de deslizamiento lubricados y en atmoésfera inerte y su
comportamiento a la fractura, empleando ensayos normalizados de tenacidad al
impacto y de tenacidad a la fractura. Finalmente, se evalu6 la resistencia a la corrosion

electroquimica del material tratado de manera convencional y con criogenia.

A partir de los resultados obtenidos, pudo concluirse que los tratamientos de criogenia
generan una disminucién en el tamafio de los carburos, los cuales ademas se encuentran
distribuidos en el volumen del material de manera mas uniforme. A este cambio
microestructural se le atribuye el incremento de dureza, de resistencia al desgaste y de
tenacidad a la fractura observado en los especimenes tratados criogénicamente,
mientras que la resistencia a la corrosion no fue modificada por la aplicacion de dichos

tratamientos.

La modificacién de las propiedades mecanicas no involucr6 la transformacion de
austenita retenida, lo que representa una contribucion a la comprension de los efectos
metalurgicos de los tratamientos criogénicos y refuerza la tendencia de aplicarlos en

aceros de baja aleacion e incluso en materiales no ferrosos.
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1.2 Abstract

The interest for cryogenic treatments has been increasing in the last years, due to their
potential for improving wear resistance in many types of materials, especially in tool

and die steels, in a simple and economic way.

The present doctoral thesis addresses the effects of the application of cryogenic
treatments on an AISI 420 low carbon martensitic stainless steel. In order to do so, the
microstructural modifications were evaluated using optical, scanning electron
microscopy and transmission electron microscopy. Hardness was measured at macro
and nano scales, while its wear resistance was tested by means of sliding tests in
lubricated and inert conditions. The fracture behavior was analyzed through impact and
fracture toughness tests. Additionally, the corrosion resistance of the material was

evaluated using electrochemical methods.

From the obtained results, it could be concluded that cryogenic treatments reduce the
size of carbides and generate a more uniform volumetric distribution of them in the
metallic matrix. Therefore, the hardness, wear resistance and fracture toughness
increases found in cryogenically treated specimens can be attributed to this
microstructural modification. The corrosion resistance of the material remained

unchanged after the application of the cryogenic treatments.

The modification in the mechanical properties did not involve the transformation of
retained austenite into martensite, which contributes to the understanding of the
metallurgical effects of the cryogenic treatments and strengthens the tendency to apply

them in low alloy steels and even in non-ferrous materials.
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1.3 Introduccion general

Los aceros inoxidables son aleaciones en base hierro que contienen al menos 10,5 % de
cromo. En presencia de oxigeno adquieren resistencia a la corrosion, por la formacién

de una capa superficial de 6xido rica en cromo, de s6lo algunos nanémetros de espesor.

Algunas de estas aleaciones contienen mas de 30% de cromo y menos de 50% de hierro
e incluyen también otros elementos en aleacién tales como: niquel, molibdeno, cobre,
aluminio, silicio, niobio, nitrégeno, etc. y cantidades variables de carbono entre 0,01%,
para aceros austeniticos de bajo carbono, hasta 1,25%, tal es el caso de algunos aceros

martensiticos como el AISI 440C.

Estas aleaciones inoxidables son ampliamente empleadas en aplicaciones con
condiciones medioambientales agresivas, en generacion de energia y en industrias tales
como la petrolifera, aerondutica, quimica, petroquimica y farmacéutica. Son
seleccionadas principalmente cuando se necesita operar en un ambiente corrosivo con
solicitaciones mecanicas moderadas. Para la eleccion final de la clase especifica de acero
deben tenerse en cuenta también las propiedades mecdanicas requeridas, la temperatura

de trabajo y el costo del material.

Estos componentes se ven frecuentemente sometidos a condiciones en las que
requieren una buena resistencia al desgaste, tanto por deslizamiento, como por
rodadura, erosion o abrasién, debido a su utilizacién en aplicaciones de bombeo en la

industria del petréleo, en dlabes de turbinas de vapor y en la industria petroquimica.

Entre los distintos tratamientos y técnicas que existen actualmente para mejorar el
comportamiento al desgaste de los materiales, los tratamientos criogénicos estan
ganando protagonismo. En principio eran utilizados principalmente en aceros rapidos
(HSS), para mejorar la vida util de herramientas de corte y matriceria. Sin embargo, los
avances en su estudio han difundido su aplicacién en otros materiales, tales como

aleaciones de titanio, magnesio e incluso en polimeros y materiales compuestos.

Los aceros inoxidables martensiticos son excelentes candidatos para este tipo de
tratamientos debido a que, a diferencia de los tratamientos superficiales o de
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electrodeposicién, los tratamientos criogénicos mejoran el comportamiento frente al
desgaste preservando las propiedades anticorrosivas del material, sin sensibilizar su
microestructura. También hacen posible el reafilado o rectificado de los componentes,

manteniendo las mismas propiedades por debajo de la superficie original.

Las bajas temperaturas a las que se somete al material favorecen la transformacién de
austenita retenida en martensita y el precipitado de carburos de pequefio tamafio y a
una distribucién mas uniforme de los mismos en la matriz del acero, con lo que se logra

aumentar su resistencia al desgaste, conservando el nivel de tenacidad.
1.4 Problema de investigacion

Actualmente existe un conocimiento incompleto en relacién a los efectos metaldrgicos
de los tratamientos de criogenia sobre las propiedades mecdnicas en aceros de bajo
contenido de carbono, como asi también en lo referido a la influencia de estos

tratamientos sobre la resistencia al desgaste y las propiedades de fractura.
1.5 Hipétesis principal

La aplicacién de tratamientos térmicos de criogenia genera cambios microestructurales
en el acero inoxidable AISI 420 que producen un incremento en su resistencia al

desgaste sin reducir su tenacidad a la fractura.
1.6 Objetivos de la tesis

El objetivo general del presente trabajo de tesis es determinar el efecto de los
tratamientos criogénicos sobre la microestructura y las propiedades mecanicas y

triboldgicas del acero inoxidable martensitico AISI 420.
De manera especifica, el trabajo pretende:

- Determinar las modificaciones a nivel microestructural debida a la precipitaciéon de
carburos y en el contenido de austenita retenida generadas por la aplicaciéon de

diferentes tratamientos térmicos de criogenia, utilizando técnicas de microscopia, tanto
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Optica como electronica de barrido y de transmision, asi como también mediciones de

dureza a nivel macroscdpico y nanométrico.

- Evaluar la respuesta tribologica del material con y sin tratamiento de criogenia, tanto
mediante ensayos de desgaste deslizante estandarizados como en otros a nivel
nanométrico, de modo de caracterizar los mecanismos de desgaste operativos mediante
analisis de las superficies de desgaste y del dafio sub-superficial utilizando microscopia

Optica y electronica de barrido.

- Determinar la influencia de los tratamientos criogénicos sobre las propiedades de
fractura del material, mediante la realizacion de ensayos normalizados de tenacidad al
impacto y de tenacidad a la fractura, en conjunto con analisis fractografico mediante

microscopia electrénica de barrido.

- Finalmente se desea analizar el efecto de los tratamientos de criogenia sobre la
resistencia a la corrosion electroquimica del AISI 420, utilizando ensayos de potencial

de circuito abierto y de polarizacion anddica ciclica.

1.7 Resumen del trabajo realizado

Se caracterizaron las microestructuras resultantes luego de cada tratamiento mediante
mediciones de dureza a distintos niveles de analisis (nano, micro y macro), difracciéon de
Rayos X, microscopia oOptica (MO), microscopia electrénica de barrido (SEM) y
microscopia electrénica de transmision (TEM) en conjunto con estudios de

Espectroscopia de Dispersion de Energia (EDS).

El comportamiento al desgaste del material fue evaluado a partir del andlisis de las
superficies de desgaste generadas en ensayos de tipo pin contra disco, con distintas
cargas aplicadas, tanto en condiciones de lubricacién como en atmdsfera de argéon y
mediante ensayos de nanoscratch. Las superficies se analizaron antes y después de los
ensayos de desgaste mediante microscopia 6ptica, SEM y perfilometria por contacto.
Adicionalmente, se registré la fuerza de friccién de manera continua en ambos tipos de
ensayos de desgaste. El objetivo de este conjunto de ensayos y analisis fue el de vincular
las caracteristicas microestructurales con el comportamiento al desgaste en funcién del

20



tratamiento térmico aplicado e identificar los mecanismos de desgaste operativos en

cada caso.

Con respecto a la tenacidad del material, en una primera etapa fue estimada mediante
ensayos de impacto, segin la metodologia Charpy (de acuerdo a la norma ASTM E 23).
Los resultados obtenidos permitieron la seleccidon del tratamiento de criogenia con la
mejor combinacion de dureza y tenacidad al impacto, procediéndose a la realizacion de

ensayos de tenacidad a la fractura, segiin la norma ASTM E 399.

Asimismo, se realizaron ensayos de potencial de corrosidn para determinar la influencia

de los tratamientos térmicos en la resistencia a la oxidacion del material.

El presente trabajo de tesis consta de cuatro partes principales; la primera consiste en
un marco teorico general que introduce conceptos relacionados al desgaste, la mecanica
de fractura y los tratamientos criogénicos. En la segunda parte se describen las distintas
técnicas experimentales utilizadas, mientras que en la tercera parte se presentan y
discuten los resultados de la etapa experimental, separados en tres bloques principales.
El primero engloba los resultados de caracterizacion microestructural y de dureza a
nivel macro y nanométrico y de los ensayos de corrosion electroquimica, en el segundo
se agrupan los resultados de los ensayos de desgaste macroscopicos y nanométricos y el
tercer bloque contiene los resultados de tenacidad al impacto y a la fractura. Por ultimo,
se enuncian las conclusiones generales del trabajo y las recomendaciones para futuras

investigaciones.
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Parte I: Marco Teérico

Esta parte se encuentra dividida en tres capitulos, en los que se desarrollan
conceptos referidos a la tribologia, la mecdnica de fractura, los efectos de los
tratamientos de criogenia sobre los materiales y la presentacion de conceptos

bdsicos de corrosion electroquimica.
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2 Desgaste

2.1 Introduccion

El conocimiento triboldgico antecede al inicio del registro de la historia, remontandose
a las civilizaciones prehistoricas. Los utensilios fabricados para hacer fuego que datan
del periodo Paleolitico ya contaban con “rodamientos” fabricados con hueso, al igual
que los tornos de alfareria y las ruedas utilizadas para moler granos. Se han hallado
restos de rodamientos de bolas fabricados alrededor del afio 40 DC [1]. El desarrollo de
la rueda y de trineos para el traslado de grandes cargas demuestra que nuestros
ancestros estaban al tanto de la necesidad de reducir la fricciéon. Los antiguos egipcios
utilizaban grasa animal como lubricante y trineos lubricados con agua para mover
estatuas o grandes rocas, mientras que los romanos también desarrollaron sus

conocimientos tribolégicos, aplicados a carruajes, catapultas y otros equipos bélicos.

Una breve reflexion nos permite darnos cuenta que vamos adquiriendo conocimientos
sobre tribologia desde muy pequefios, ya que la fricciéon y el desgaste son parte de
nuestra vida cotidiana. Experimentamos estos fendmenos al aprender a gatear o
caminar, al mover una silla arrastrandola, a patear una pelota con comba, al patinar o

incluso al usar un lapiz sobre un papel.

Sin embargo, en estudios de nivel superior encontramos que en general, los temas
referidos a friccién, desgaste y lubricaciéon son tratados de manera incompleta. La
concepcidn tipica indica que la fricciéon estdtica es mas alta que la dindmica, que la
fricciobn es proporcional a la fuerza normal y que la friccién viscosa en un fluido es
proporcional a la velocidad. Los principios de lubricaciéon son vistos en algiin curso
avanzado o en alguna clase de mecdanica de fluidos al resolver la ecuaciéon de Reynolds.
El desgaste no suele considerarse, salvo en cursos especializados, a pesar de ser la
principal causa de falla de componentes mecanicos y de pérdidas de energia en

maquinas y equipos.

Aun con la falta de formacion en esta situacidn, el principal problema es la complejidad
inherente al estudio de sistemas tribolégicos. Hasta el sistema mas sencillo, como

podria ser el mencionado anteriormente de arrastrar una silla, implica una serie de
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relaciones entre parametros y variables que no solo dificulta, sino que hasta puede
imposibilitar la prediccion de la respuesta del sistema. La mayoria de las ecuaciones y
relaciones de friccion y desgaste son empiricas, y permiten estimar valores dentro de un

rango acotado de condiciones.

En la actualidad, el foco esta puesto en determinar los origenes fisicos de los fendmenos
tribolégicos y a partir de ellos construir marcos analiticos apropiados. Esto implica que
la tribologia ha tenido que concentrarse cada vez mas en los fendmenos a escala
microscdpica o incluso a nivel atomico para poder dilucidar por qué se producen la

friccidn, la adhesién o la lubricacion.

Uno de los pioneros del enfoque microscépico de la friccién fue Tabor (1913-2005) en
la Universidad de Cambridge. Uno de los principales problemas que enfrentaba Tabor
era la falta de una denominacidn cientifica para la disciplina, lo cual no sélo dificultaba
su aceptacion por parte de la comunidad académica sino que también lo hizo objeto de
algunas burlas (su grupo era conocido como el “Departamento de Frotado y Fregado”).
Tabor bautizé a la disciplina como tribofisica, como una derivacién del vocablo griego

“tribos”, que significa frotamiento.

En 1964, a pedido del Ministerio de Ciencia del Reino Unido, Jost form6 un comité para
evaluar el estado del arte en el campo de la lubricacidn, las investigaciones en curso y
las necesidades de la industria. El informe redactado, conocido popularmente como
“Informe Jost” [2] incluy6 temas relacionados a la friccion, frenos, embragues, disefio de
rodamientos y cojinetes, tomando conceptos de la fisica, quimica, ingenieria y ciencia y
tecnologia de materiales. En dicho informe se utiliz6 por primera vez el término

tribologia para hacer referencia al estudio de la lubricacioén, la friccién y el desgaste.

En los diez anos siguientes a la publicacion del Reporte Jost, los gobiernos de Alemania,
Estados Unidos, Canadd y China emprendieron iniciativas similares. Los resultados
fueron contundentes: la aplicacion de buenas practicas en tribologia permitirian
economizar entre un 1 a un 1,4% del PBI por afio de un pais industrializado, siendo el
beneficio obtenido 50 veces el invertido en investigacién y desarrollo. Este ahorro no

considera el desarrollo de nuevos conocimientos, sino solamente la correcta aplicacion
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de los existentes. Jost considera que el 65% de la investigacion a realizarse en tribologia
deberia ser aplicada, mientras que el 35% restante deberia concentrarse en

investigaciones basicas [3].

Ludema [4] destaca no s6lo que la friccidon y el desgaste cuestan dinero, en la forma de
pérdidas de energia y material, sino que también atentan contra la productividad y la
seguridad nacional, para lo cual pone como ejemplo que un rodamiento mal lubricado
en un barco de guerra puede ser escuchado mas facilmente por un submarino enemigo.
El desgaste reduce la calidad de vida en general, ya sea en término de implantes
dentales desgastados, protesis ortopédicas que deben ser reemplazadas
prematuramente, valvulas cardiacas artificiales desgastadas o incluso por el hecho de
que un reloj desgastado atrasa la hora y puede hacernos llegar tarde. El desgaste es
también una fuente de accidentes, producidos por desgaste excesivo en sistemas de
frenado, o en interruptores eléctricos que no cumplen su funcién, exponiendo a las
personas a un shock eléctrico o en el caso del cable desgastado de una gria, que puede
llegar a cortarse. Estos ejemplos muestran que la friccién y el desgaste forman parte de
nuestra vida cotidiana, desde las actividades que podemos considerar triviales, como

consultar la hora, a las mas criticas como puede ser volar en avidn.

2.2 Reseia Historica

Tal y como se comentaba en la seccidn anterior, la practica tribolégica se remonta a
tiempos prehistdricos. Si bien en la actualidad se sabe que fue Da Vinci el primero en
estudiar sistematicamente la friccion entre dos superficies y que la fuerza de friccion es
proporcional a la carga normal aplicada, sus resultados nunca llegaron a difundirse ya
que se encontraban en sus cuadernos que no fueron publicados. Tuvieron que pasar casi
dos siglos para que Amontons redescubriera estas relaciones en 1699. Sus conclusiones
sentaron las bases para el estudio moderno de la friccién, al demonstrar que la fuerza de
rozamiento se opone a la direccién de movimiento, que la misma es proporcional a la
fuerza normal y que la magnitud de la fuerza de rozamiento es independiente del area
aparente de contacto. Coulomb en 1781 determindé ademds que una vez iniciado el
movimiento, la fuerza de rozamiento es independiente de la velocidad. Estos tres
enunciados son conocidos como las “Tres Leyes de la Friccion”. Nuevamente tuvieron
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que pasar siglos para que se produzcan avances, esta vez en el campo de la lubricaciéon
hidrodinamica gracias a los aportes de Tower (1884) y el trabajo tedrico de Reynolds
(1886), que permitieron el desarrollo de cojinetes y rodamientos mas eficientes y

duraderos.

Los avances mas notables en el campo de la tribologia se dieron durante el siglo XX,
especialmente durante la Segunda Guerra Mundial, destacandose los aportes de
Bowden y Tabor con su teoria molecular de la adhesion [5-8], el analisis del contacto
entre multiples asperezas de Greenwood y Williamson [9], los estudios de Hardy sobre

lubricacion marginal [10] y las leyes de desgaste adhesivo propuestas por Archard [11].

En la actualidad, la nanotribologia se ha convertido en uno de los campos de
investigacion mas fértiles. La nanotribologia estudia los procesos desde una escala
atomica, pasando por la escala molecular hasta la micro escala, en temas referidos a
adhesion, friccion, desgaste y lubricacion por peliculas delgadas entre superficies
deslizantes. En los ensayos micro/nanotribolégicos las mediciones son realizadas sobre
componentes con muy poca masa y aplicando cargas muy pequeiias, por lo que muchas
veces no se produce desgaste y las propiedades de la superficie son las que dominan el

proceso tribolégico, involucrando tan sélo algunas capas atémicas.

Estos estudios a pequefia escala son necesarios para comprender los fendmenos
fundamentales que ocurren durante la interacciéon entre superficies, empleando un
enfoque “bottom-up” que permita relacionar los principios que rigen la interaccion
entre atomos o moléculas y el comportamiento de una pieza macroscépica en servicio.

Actualmente esto constituye uno de los campos abiertos en la tribologia.

En el extremo opuesto de la escala se encuentra la teratribologia, disciplina dedicada
principalmente al estudio de la fricciéon entre las placas tectonicas sobre las que se
encuentran los continentes. Una comprension mas profunda de los fenémenos de stick-
slip que se producen en las zonas de falla permite mejorar los sistemas de prediccién y

alerta de terremotos.
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2.3 Marco teorico

2.3.1 Friccion

La friccién es la disipacién de energia entre cuerpos en deslizamiento. La norma ASTM G
40 93 referida a la terminologia estandar en el campo de la friccién y el desgaste, toma
como definicion de fuerza de friccion a “la fuerza tangencial en la interfase entre dos
cuerpos, cuando, bajo la accién de una fuerza externa, un cuerpo se mueve o tiende a
moverse en relacién al otro”. Otro concepto muy utilizado es del coeficiente de friccion,
definido como “el cociente entre la fuerza resistente al movimiento tangencial entre dos

cuerposy la fuerza normal que presiona ambos cuerpos”.
Yy

La friccién ha sido un fenémeno de dificil estudio, ya desde las épocas de Da Vinci,
Amontons y Coulomb. Una de las mayores preocupaciones de esos pioneros de la
tribologia era que las llamadas leyes de la friccion no son leyes fisicas estrictas,
derivadas de principios fundamentales, sino que son leyes obtenidas a partir de
observaciones experimentales. Dado que estas leyes se cumplen razonablemente bien
para un amplio espectro de condiciones, constituyen un buen punto de inicio en el
estudio mas profundo de la friccion y sus origenes fisicos. Actualmente se identifican
cuatro mecanismos a nivel microscdpico (Figura 2.1) responsables de la generacion de
la friccidon, a saber: adhesién entre puntos de contacto, formacion de surcos por
asperezas o particulas duras, formacién y fractura de capas de 6xido y entrampamiento

de particulas de desgaste.
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Figura 2.1. Mecanismos basicos de generacion de friccion: a) Adhesion b) Formacion y ruptura de capas
de 6xidos c) Formacién de surcos y d) Entrampamiento particulas de desgaste. Fuente: [12].

El origen adhesivo de la friccion fue demostrado experimentalmente por primera vez
por Bowden y Tabor [5], evidenciando que cuando dos superficies se tocan, las
asperezas en contacto se deforman elastica y plasticamente. En cada una de estas
uniones entre asperezas, se forma una pequeia area de contacto (Aji), en la cual los
atomos estan intimamente relacionados, por lo que se generan fuerzas de atraccion y
repulsion interatémicas entre ellos (Figura 2.2). Cuando se aplica una carga tangencial
externa para deslizar un objeto sobre el otro, se producen esfuerzos cortantes
resistentes en estas uniones. Cuando estos esfuerzos cortantes son pequefios, las
fuerzas interatémicas son lo suficientemente fuertes como para impedir que los &tomos
se deslicen unos sobre otros, deformando elasticamente el material alrededor de la
union como reaccion al esfuerzo cortante. A un valor critico de esfuerzo cortante, las
fuerzas interatomicas se ven superadas y los &tomos comienzan a deslizar uno sobre
otro. Si se asume que todas las uniones tienen la misma resistencia al corte (s), la fuerza

de friccion adhesiva (Fadn) viene dada por la Ec. 1:

Fadh = ArS Ec. 1

Donde A: es el area total real de contacto (Ar = ZAi). Este modelo considera que la

friccion es proporcional a la carga normal aplicada (12 Ley de Amontons) si el rea real
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de contacto es proporcional a la carga y la resistencia al corte de las uniones es
independiente de la presiéon de contacto. El area real de contacto puede ser menor al 1%

del drea nominal [13].

Durante el contacto entre las dos superficies, el mismo se produce en principio en unos
pocos puntos que soportan la carga normal aplicada. A medida que se incrementa la
carga, las superficies se aproximan y un mayor nimero de asperezas entra en contacto,
mientras que los contactos existentes se agrandan por efecto del incremento de carga.
Las deformaciones sufridas en los puntos de contacto pueden ser elasticas, plasticas,
viscoelasticas o viscoplasticas, en funcién de la carga nominal aplicada, los esfuerzos de
corte que puedan inducirse, la rugosidad superficial y las propiedades mecanicas del
material [14,15]. Si bien la presion nominal puede encontrarse muy por debajo del
limite de fluencia del material, localmente en los puntos de contacto dicho limite puede

superarse, produciendo la deformacion plastica de las asperezas (Figura 2.2).

lL

Deformacion Elastica

Deformacién

—  Plastica

Figura 2.2. Contacto entre dos superficies rugosas. Adaptado de [13].

En los trabajos de Bowden y Tabor [6,8,16] se demostr6 que en los metales se produce
una deformacion plastica de las asperezas incluso a cargas muy bajas, generando un
incremento en el area real de contacto. En efecto, el coeficiente de fricciéon esta

determinado por la capacidad de las peliculas adsorbidas de impedir el agarramiento o
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soldadura en frio entre dos superficies en deslizamiento. Bowden y Hughes [16]
reportaron valores de U > 4 en vacio (0,133 mPa) en superficies metalicas limpias,
mientras que este valor disminuia bruscamente cuando se permitia el ingreso de O,
incluso a presiones muy bajas (0,133 Pa), con lo que se demostré la importancia que

juegan las capas y films que se generan de manera natural en los metales.

En la Figura 2.3, donde se distinguen tres zonas claramente diferenciadas. Cuando las
presiones de contacto son bajas, la friccién es gobernada por las peliculas de 6xidos o de
lubricante, por lo tanto el coeficiente de friccion es bajo. Cuando se incrementa la
presion de contacto, estas peliculas se rompen y se produce el desgaste abrasivo por
arado de la superficie o la transferencia de material por adhesién, por lo tanto la friccion
aumenta. Sin embargo, si la presion se incrementa todavia mas, la friccion tiende a
reducirse, ya que la generaciéon de estados hidrostaticos de elevada presion facilita el

flujo plastico del material [17].

Predominancia de
deformacion del metal y
formacion de surcos

Plasticidad inducida

K por estados hidrostaticos

~__

Influencia de
los éxidos

Incremento de la presién de contacto
(Carga)

Figura 2.3. Efectos del incremento de la presién de contacto sobre la friccién. Adaptado de: [17].
2.3.2 Caracterizacion de superficies
Las superficies sélidas tienen una estructura compleja, cuyas propiedades dependen no
sblo de las caracteristicas del sélido sino también del método de preparacion y de la
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interacciéon entre la superficie y el medio ambiente. Las caracteristicas superficiales
definen cuestiones fundamentales de las situaciones de contacto, tales como el area real

de contacto, la friccidn, el desgaste y la lubricaciéon [18].

Las superficies soélidas, independientemente del método de fabricacion utilizado,
presentan irregularidades o desviaciones de las formas geométricas nominales [19,20].
Estas desviaciones abarcan distintos érdenes de magnitud, desde desviaciones de forma
(macroscépicas) a irregularidades a nivel de las distancias interatémicas. Ningun
método de maquinado o pulido es capaz de producir superficies planas a nivel atémico,
incluso las superficies obtenidas por clivaje de cristales contienen irregularidades a
escala de las distancias interatomicas. Estas irregularidades, tanto a nivel macroscopico
como nanométrico influyen sobre el comportamiento tribolégico de las superficies en

deslizamiento.

Textura superficial

v

Capa fisisorbida (0,3 - 3 nm)
Capa quimisorbida (0,3 nm)
Capa quimicamente reaccionada (10 - 100 nm)

___—— Capa severamente deformada ( 1- 10 pm)

~___—— Capa ligeramente deformada (10 - 100 um)

Material base

Figura 2.4. Capas y peliculas que constituyen una superficie s6lida de un material metalico. El eje vertical
se encuentra magnificado. Adaptado de [18].

Ademas de las irregularidades geométricas, las superficies se encuentran cubiertas por
capas y peliculas con propiedades distintas a las del material base. La vasta mayoria de
las superficies son quimicamente reactivas, a excepcién de los metales nobles (Oro,
plata, platino), todos los metales y aleaciones forman capas de 6xidos al estar expuestos

al aire [18]. Este fenémeno ocurre muy rapidamente y produce capas de 6xidos de
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aproximadamente 5 nm de espesor [21], las cuales son dépticamente transparentes pero
tienen una marcada influencia sobre la friccion y la adhesién entre superficies. Ademas
de oxigeno, las superficies también incorporan otros gases, tales como nitrégeno y

argdn que forman distintos compuestos.

La oxidacion superficial de los metales ocurre rapidamente, incluso a bajas
temperaturas y la velocidad de la reaccion responde unicamente a la concentracion de
oxigeno hasta que el espesor alcanza los 5 nm [22]. En condiciones de presion
atmosférica y temperatura ambiente, si se rompen las peliculas de 6xido, los mismos se
regeneran en algunos microsegundos. Esta rapida recuperacién sugiere que una capa de
6xido protector puede generarse de manera indefinida en una situacién de contacto

[23].

Las capas quimicamente reaccionadas se generan en todos los metales expuestos al aire,
a excepcion de los metales nobles (oro, plata, platino), formando capas de 6xido. En
otros ambientes pueden formarse capas de nitruros, sulfuros o cloruros. Si se exponen
de manera continua nuevas superficies al medio oxidante (como sucede durante un
proceso tribologico con contacto directo entre las superficies), la interacciéon con el
medio ambiente prosigue y se forma una pelicula gruesa. El espesor de la capa de 6xido
(o de otras capas quimicamente reaccionadas) depende de la reactividad de los
materiales con el medio ambiente, la temperatura y el tiempo de reacciéon [24]. El
espesor tipico de estas capas es de entre 10 a 100 nm, aunque capas mucho mas gruesas

pueden llegar a producirse segun las condiciones.

2.3.3 Mecanica de Contacto

2.3.3.1 Contacto elastico

Hertz desarroll6 el analisis de la deformacion elastica para un area de contacto eliptica
durante la Navidad de 1880 [25], algunas de sus ecuaciones y conceptos todavia son
utilizados al dia de la fecha. Las presiones y areas de contacto calculadas segin la teoria
Hertziana suponen un punto inicial de andlisis, pudiéndose recurrir a técnicas mas
sofisticadas en funcién de la complejidad e importancia del tribosistema en

consideracion [26].
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Cuando una aspereza esférica es puesta en contacto contra una superficie plana
utilizando una fuerza L, ambas superficies se deforman para crear una zona de contacto
de radio a. De acuerdo a las ecuaciones de Hertz, el radio de la zona de contacto viene

dado por la Ec. 2:

3rL\1/3
a = Ec.2
4E,

Donde:
R: Radio de la esfera
L: Carga aplicada

Ec: Modulo de elasticidad compuesto, segun la Ec. 3:

1= (—1_’)%) + (—1_’)%) Ec.3
Ec E, E,

Siendo U el coeficiente de Poisson y E; el modulo de elasticidad de cada material.

El drea de contacto por lo tanto queda determinada por:

A= mXxXr?

(3R
- T *\4E,

Mientras que la presién de contacto nominal (pm) se define de la siguiente manera:

Ec. 4

Ec.5
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Sin embargo, la presién no es uniforme sobre toda el area de contacto, sino que

presenta un maximo en el centro y es cero en los bordes, como puede apreciarse en la

Figura 2.5:

f Presion de
<+ contacto
|

~ - Po

T Pm

-+

|

||

‘a" !

Figura 2.5. Distribucion de presién en la zona de contacto. Adaptado de: [13].

La Ec. 6 describe la distribucion de la presién en la zona de contacto:

p = po{l — (r/a)*}*/? Ec. 6

Queda claro entonces que la presion maxima de contacto es 1.5 veces mayor a la presion
nominal. Estas presiones sirven para calcular al menos de manera aproximada las
deformaciones y la severidad del contacto entre las dos superficies. Asimismo, el pico de
presién no se encuentra directamente sobre la superficie, sino por debajo de la misma
(Figura 2.6). Este fendmeno tiene implicancias en el desarrollo de mecanismos de
desgaste tales como la generacién de fisuras sub-superficiales o la acumulacién

localizada de deformacion plastica (ratcheting).
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Figura 2.6. Distribuci6n de la tension sub-superficial segun la teoria de Hertz. Fuente: [18].

Las ecuaciones hertzianas de contacto son validas en la medida de que las tensiones no
superen el limite elastico del material, supuesto que si bien puede cumplirse a escala
macroscopica no es asi al considerar el contacto puntual entre asperezas (Figura 2.2).
Un modelo mas completo de calculo de la presion de contacto debe considerar no sélo
las propiedades mecanicas de los materiales en el campo elastico, sino también la
rugosidad de las superficies y al menos algiin parametro elastoplastico de los materiales

en cuestion.

2.3.3.2 Modelo de Greenwood y Williamson

En 1966 Greenwood y Williamson [9] desarrollaron un modelo para caracterizar el
contacto entre una superficie idealmente plana y una rugosa, extendiendo de esta

manera la teoria hertziana de acuerdo a los siguientes supuestos:

- El contacto se produce entre una superficie plana indeformable y una superficie

rugosa elasticamente deformable.

- Las asperezas de la superficie rugosa son casquetes esféricos, todas con el mismo radio

de curvatura (R).

- La altura de las asperezas sigue una distribucion aleatoria de Gauss o exponencial.
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Figura 2.7 Geometria de contacto del modelo de Greenwood y Williamson. Fuente: [9].

En el modelo, aquellas asperezas cuya altura supera la altura promedio del perfil (z > d)
se deforman elasticamente bajo la accién de la carga normal (L) y soportan una fracciéon

de la misma, de acuerdo a la siguiente expresion:

Lasp = EcRY?(z — d)*/2 Ec.7

La carga total sera entonces igual a la integral de las fuerzas individuales sobre cada
aspereza, de acuerdo a una funcién de distribucién de probabilidades gaussiana para la

altura de las asperezas. Esta distribucion de alturas puede ser modelada segtn la Ec. 8:

P(2) = % exp (_—UZ) Ec.8

Donde 0 es la desviacién estdndar de la altura de las asperezas (valor que puede
obtenerse facilmente de un perfil de rugosidad) y C es una constante. La presion

nominal de contacto (pm) queda definida como:

1/2

L o

== =0,56E (2 Ec.9
pm AT C R

A partir de estas ecuaciones queda claro que el nimero de asperezas y el area real de

contacto (Ar) son proporcionales a la carga, que el area promedio de contacto individual

en cada aspereza es independiente de la carga, al igual que la presion de contacto media.

El modelo de Greenwood y Williamson puede ser utilizado para predecir si la

deformacion de las asperezas sera elastica o plastica en funcién de si la presién nominal
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de contacto supera a la dureza (H). De esta manera, Greenwood y Williamson definieron

el Indice de Plasticidad () de acuerdo a la siguiente expresién:

" e

Si =1, el modelo predice que la presiéon promedio de contacto supera a la dureza, por
lo que las deformaciones son predominantemente plasticas. Si en cambio Y < 0,6, se
asume que la presion de contacto esta por debajo del umbral de deformacion plastica y
todos los puntos de contacto se deforman eldsticamente. Esto se conoce como
shakedown eldstico. Entre 0,6 < < 1 se encuentra una regiéon combinada, con
deformaciones tanto elasticas como plasticas. El Indice de Plasticidad permite deducir
rapidamente que la deformacién plastica serd mayor a medida que la superficie se hace
mas rugosa (1 0 en relacion a R) o es mas blanda (! H en comparacion a E¢). El modelo
original de Greenwood y Williamson fue modificado posteriormente por Whitehouse y
Archard [27], mientras que Bower y Johnson [28] incorporaron a la definicién una
componente por deslizamiento ()s). Segin este ultimo modelo, si Ps < 1, la tasa de
desgaste es despreciable, en tanto cuando se encuentra entre 1 < s < 3,5, la tasa de

desgaste se incrementa en varios 6rdenes de magnitud.
2.3.3.3 Desgaste por deformacion plastica

Para metales que se deslizan a baja velocidad, los mecanismos de desgaste dominantes
son aquellos que implican cierto grado de deformacién plastica. Para que se produzca
deformacion pldastica, es necesario que las tensiones generadas por las fuerzas de
adhesion, friccién o por las cargas normales superen el limite elastico de uno o ambos
materiales en deslizamiento. En funcién de las condiciones de contacto y de
deslizamiento, se tornan operativos diferentes mecanismos de desgaste, como por
ejemplo desgaste delaminativo, fatiga de contacto, adhesion severa (seizure-galling),
mezclado mecanico de las superficies y desgaste adhesivo. Este tltimo es uno de los
mecanismos de desgaste mas comunes, caracterizado por la generacion de particulas de
desgaste a partir de las asperezas debido a una combinacién de flujo plastico y fuerzas

de adhesion.
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2.3.3.4 Desgaste delaminativo

Este tipo de desgaste es generado por la deformacion sub-superficial debida a la fuerza
de friccion. Este fendmeno se manifiesta como una elongacién de la estructura cristalina
en la direccién de deslizamiento (Figura 2.8). Las microestructuras resultantes son

idénticas a las observadas en materiales severamente deformados en frio [47].

La severidad de la deformacion plastica cerca de la superficie puede llegar a romper la
estructura granular original del material, formando células de dislocaciones. Estas
células se caracterizan por ser zonas de tamafio sub-microscépico, con una densidad de
dislocaciones relativamente baja, separadas entre si por regiones con una gran cantidad
de dislocaciones intertrabadas, donde la formacién de cavidades y de fisuras es mas
favorable [31]. La tendencia a formar estas células estd determinada por la energia de
falla de apilamiento del material (stacking fault energy). Materiales como el aluminio, el
cobre o el hierro tienen un elevada energia de falla de apilamiento, por lo que son mas

propensos a formar células de dislocaciones [30].

Direccion de deslizamiento

f—""

} Material severamente deformado

} Material moderadamente
deformado

}Material base sin deformacién

Figura 2.8 Niveles de deformacidn sub-superficial. Adaptado de: [23].

Las células de dislocaciones son sitios de nucleacidn de cavidades y fisuras, las cuales se
extienden paralelamente a la superficie, hasta que alcanzan un tamafio critico y se
produce una particula de desgaste que se desprende de la misma. Dependiendo de las
condiciones de deslizamiento, las fisuras también pueden producirse en la superficie y

conectarse con las que se estaban desarrollando por debajo de ella [24].
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En condiciones de contacto deslizante, las asperezas de ambas superficies tienden a
deformarse plasticamente. Cuando el deslizamiento es ciclico, la deformacién en el
material inmediatamente por debajo de la superficie puede ser muy grande debido al
estado hidrostatico de tensiones predominante [32]. Por debajo de esta region se
encuentra una zona donde el estado triaxial de tensiones sigue siendo elevado pero
ademas las tensiones de corte también toman valores altos [32]. En dicha zona se

produce la nucleacion y crecimiento de fisuras paralelas a la superficie.

La presencia de discontinuidades en el material, como el caso de carburos, inclusiones o
poros, actia como punto de nucleacién de fisuras y cavidades, al generarse
acumulaciones de dislocaciones en sus alrededores. Este fendmeno puede visualizarse
en la Figura 2.9, donde la acumulacion de dislocaciones termina generando cavidades,
las cuales pueden crecer y unirse unas con otras (coalescencia), eventualmente fisuras
que se propagan paralelamente a la superficie, hasta alcanzar un tamafio critico, en el
cual la fisura se dirige hacia la superficie y genera particulas de tipo laminar que se
desprenden de la superficie. Este mecanismo es conocido como desgaste delaminativo y
fue propuesto por primera vez en la literatura por Suh [33], siendo posteriormente
confirmado en una serie de trabajos en los que se combinaron ensayos de desgaste y

técnicas de microscopia [32,34,35].

Shear
stress

Burger’s > v (3) Surface crack to :
vectors Y Y O (o) -~ O \"/ release wear debris
DN o— — - e —————— —
‘y Y O 5 = D @\— — —
Or g 0o O W
Continuous
crack

Hard particles Holes Elongated
with dislocation just holes or
pile-ups formed cracks

Figura 2.9. Nucleacién y crecimiento de fisuras en los alrededores de discontinuidades del material.
Fuente: [23].

La influencia de las particulas de segunda fase fue estudiada extensamente por

Jahanmir, Suh y Abrahamson [34]. En dicho trabajo pudo confirmarse la hip6tesis de
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que la nucleacion de cavidades era un requisito para la generaciéon posterior de las
fisuras, lo que sugeria que materiales con un alto grado de limpieza, sin inclusiones
deberian presentar tasas de desgaste delaminativo muy bajas. Para ello realizaron
ensayos de deslizamiento sin lubricacién contra acero, utilizando hierro puro,
diferentes aceros y cobre puro. La tasa de desgaste mas baja fue observada para el caso
del cobre puro, a pesar de presentar el mayor coeficiente de fricciéon de todos los
tribopares. Por otro lado, uno de los aceros ensayados, que contenia una gran cantidad
de carburos tuvo un coeficiente de friccién bajo pero una de las mayores tasas de
desgaste de todo el experimento. Otra de las conclusiones importantes del trabajo de
Jahanmir et al. fue que la tasa de desgaste se encontraba relacionada de manera

proporcional a la densidad de inclusiones [34].

Mas recientemente, Bhattacharyya et al. [36] y Pandkar et al. [37] estudiaron la
influencia del tamano de los carburos en los procesos de acumulacién plastica,
reportando en sus trabajos que la presencia de dichas particulas genera concentracion
altamente localizada de tensiones en sus proximidades, lo cual produce deformacion
plastica localizada a nivel microestructural. Cuando la deformacion alcanza valores
criticos, comienza la nucleacion de cavidades y posteriormente de fisuras. La conclusion
mas significativa de estos estudios fue que en estas condiciones la reduccion del tamafio
de las particulas de segunda fase genera un incremento en la resistencia a la formaciéon

de fisuras sub-superficiales.

El ratcheting es otro mecanismo de desgaste por acumulaciéon de deformacién plastica,
propuesto por primera vez por Johnson, Kapoor y Williams [38]. Este fendmeno se
produce en condiciones de deslizamiento unidireccional, cuando la presién de contacto
supera el limite de shakedown eldstico presentado en el apartado 2.3.3.2. Bajo estas
condiciones, se produce la acumulaciéon progresiva de pequefias deformaciones
plasticas generadas por el deslizamiento unidireccional, y cuando esta deformacion
acumulada alcanza un valor critico se desprenden particulas de desgaste de forma
laminar (Figura 2.10). Este mecanismo de generacion de particulas y de desgaste por

flujo plastico laminar fue estudiado anteriormente por Akagaki y Kato [39], sin embargo

40



fueron Kapoor y sus colaboradores quienes vincularon este fenémeno con las

condiciones del contacto a través del indice de plasticidad.

Filmy layer

b)

Figura 2.10. Proceso de formacién de particulas laminares por acumulacién de deformacién plastica.
Adaptado de: [39].

La Figura 2.11 presenta el mapa de desgaste por flujo plastico propuesto por Kapoor
[40], en el cual se relaciona la presién de contacto normalizada en el eje de ordenadas, y
el Indice de Plasticidad ({)) en el de abscisas. Las multiples curvas estan confeccionadas
de acuerdo a la relacién entre la capa deformada plasticamente (h) y el valor promedio
de rugosidad (Rq). La principal aplicacidn para este mapa es la posibilidad de predecir la
ocurrencia de dafio por ratcheting. Si las condiciones superficiales o de deslizamiento
(carga normal) hacen que el sistema se encuentre del lado izquierdo de la curva limite,
una vez que las asperezas se deforman plasticamente durante el inicio del contacto, el
area real del contacto aumenta y por lo tanto la presion disminuye. Si la presiéon de
contacto resultante se encuentra por debajo del limite elastico, la tension en la
superficie no es suficiente como para generar flujo plastico. Si en cambio el sistema cae
sobre el lado derecho, las condiciones de deslizamiento son lo suficientemente severas
como para generar acumulacion de deformacion plastica, llevando eventualmente a la
generacion de particulas y al desgaste severo de la superficie. Este tipo de desgaste

puede ocurrir también en sistemas lubricados.
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Figura 2.11. Mapa de desgaste por flujo plastico. Fuente: [40].

2.3.3.5 Desgaste abrasivo

El desgaste abrasivo se produce cuando un objeto sélido es cargado contra particulas de
un material que tiene una dureza igual o mayor, produciendo el desplazamiento o
remocion de material [13,23]. Para que ocurra el desgaste abrasivo las particulas o una
de las superficies debe ser considerablemente mas dura que la que sufre el desgaste
(aproximadamente un 30% mas dura). Generalmente el desgaste abrasivo se produce

segin dos mecanismos, los cuales se esquematizan en la Figura 2.12.

- Abrasion de tres cuerpos: El desgaste es producido por particulas duras que son libres

de rodar y deslizarse entre las dos superficies en deslizamiento.

- Abrasion de dos cuerpos: El desgaste es generado por protuberancias duras en una

superficie, que marcan y surcan a la otra superficie.
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Figura 2.12. a) Abrasion de dos cuerpos y b) abrasion de tres cuerpos. Fuente: [18].

El desgaste abrasivo también puede caracterizarse por el dano producido sobre la
superficie blanda. Si el material es ductil, la aspereza dura desplaza material a su paso,
dejando un surco. El material desplazado puede permanecer en la superficie o ser
removido en la forma de particulas, frecuentemente de forma alargada, al igual que una
viruta de un proceso de maquinado convencional [41]. El desgaste abrasivo por
deformacion plastica incluye el surcado, la formacidn de cufia y el corte del material. En
estos mecanismos se ha reportado que un aumento del grado de penetracion de las
asperezas sobre la superficie blanda incrementa el coeficiente de friccion [42]. Si el
material blando es fragil, el desgaste se produce por el desprendimiento de fragmentos,

sumado a la formacién de fisuras superficiales.

2.3.3.6 Desgaste oxidativo

Las superficies metalicas reaccionan rapidamente con el oxigeno para formar capas de
oxido superficial. Esta formacidn de 6xidos puede verse modificada por las condiciones

de deslizamiento del tribosistema, principalmente debido al incremento de temperatura
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generado por la disipacién de energia en la zona de contacto, lo cual acelera las

reacciones de oxidacion.

Estas capas de 6xidos pueden en algunos casos reducir el desgaste, actuando como
lubricantes soélidos al reducir la friccion. Sin embargo, dependiendo de las
caracteristicas de los 6xidos, de los sustratos y de las condiciones de carga y velocidad,

estas capas de 6xidos pueden romperse y generar particulas de desgaste.

Cuando la oxidacion se produce a velocidades de deslizamiento bajas (tipicamente por
debajo de 1 m/s), el aumento de temperatura generado por la friccion no es suficiente
como para crear escamas o capas gruesas de 0xido. En cambio, se van generando “islas”
o parches de 6xido, cuyo tamafio se incrementa proporcionalmente a la distancia de
deslizamiento [43]. Estas capas luego alcanzan un espesor critico y se desprenden de la
superficie, generando subitas variaciones en la fuerza de fricciéon y un aumento de la

tasa de desgaste [44].

El desgaste oxidativo puede ocurrir incluso en sistemas lubricados, aunque la velocidad
de la reaccion de oxidacion es mucho mas baja al limitarse el acceso del oxigeno a la
zona de contacto. Sin embargo, el oxigeno puede ser adsorbido por el lubricante y
encontrarse en solucion, alcanzando la zona de contacto y reaccionando con las

superficies [45].

2.3.4 Desgastey friccion a escala nanométrica

El desarrollo de instrumentos y equipos de medicién cada vez mas sensibles, tales como
el microscopio de fuerza atomica (AFM), el microscopio de efecto tunel (STM), los
aparatos de fuerza superficial (SFA) y de nanoindentadores, capaces de medir
desplazamientos de orden sub-nanométrico y fuerzas tan pequefias como 10¢ N
establecio las bases para un estudio mas profundo de la friccidn, la interaccién entre
superficies, el desgaste y la lubricacion [46]. La simulacién de dinamicas moleculares
también se ha convertido en una poderosa herramienta para el estudio de la interaccion

a nivel nanométrico entre superficies.

44



La tendencia a la miniaturizaciéon de los componentes dio lugar a sistemas micro/nano
electro-mecanicos (MEMS/NEMS), micro-motores, actuadores nanométricos, sistemas
de almacenamiento magnético de informacion, todos sistemas en los que la relacion
entre el volumen de los componentes y su superficie se han reducido a tal punto, que las
fuerzas de friccion constituyen los esfuerzos principales a los que estan sometidos [47],
a diferencia de componentes a escala macroscoépica, donde la friccién es una fraccién de
los esfuerzos totales aplicados sobre ellos. A nivel nanométrico, son las fuerzas de
atraccion atomica, molecular y de van der Walls las que dominan la interaccién entre las

superficies.

Las leyes y modelos de la friccién a nivel macroscépico no siempre se cumplen a nivel
nanométrico, donde empiezan a aparecer efectos por la carga aplicada, la rugosidad, las
fases presentes y el radio de la punta de los instrumentos e incluso por la direccién de
deslizamiento. El estudio de la fricciéon y su dependencia con la microestructura de los
materiales hace posible un entendimiento mas profundo de los fenémenos de
interaccion entre superficies, como asi también el disefio de superficies con

caracteristicas especificas [48].
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3 Mecanica de fractura

3.1 Introduccion

La mecanica de fractura es la rama de la ciencia de los materiales referida al estudio de
la combinacién de tensiones, propiedades de los materiales y tamafo de defecto que
genera la fractura de un componente. Esta disciplina es relativamente nueva, si bien
Leonardo Da Vinci ya habia realizado algunos experimentos durante el siglo XVI,
analizando la resistencia de alambres de acero, no fue hasta los estudios llevados a cabo
por Griffith alrededor de 1920 que la mecanica de fractura comenzé a tomar la forma

con la que se la conoce hoy en dia.

El mayor impulso llegdé de la mano de la Segunda Guerra Mundial, cuya magnitud e
importancia plantearon nuevos desafios a los ingenieros de la época. Uno de los casos
mas conocidos de la época fueron los buques norteamericanos de transporte de carga,
Liberty. A raiz de la gran efectividad que tenian los submarinos alemanes para atacar los
convoyes de abastecimiento que peridédicamente Estados Unidos le enviaba a Gran
Bretafia, los astilleros norteamericanos no daban abasto para reemplazar las naves
perdidas. Esto llev6 a la Marina Estadounidense a plantear un nuevo método de
producciéon, cambiando las uniones remachadas por cascos completamente soldados.
Esta innovacion le permitié a los astilleros construir un barco en tres dias, decidiendo la

suerte del conflicto definitivamente a favor de los Aliados.

Sin embargo, el principal enemigo de los barcos Liberty no eran los submarinos, sino el
mar en si mismo, ya que muchos de ellos se partian de lado a lado al salir del dique seco,
mientras que otros, menos afortunados, sufrieron lo mismo, pero en medio del Atlantico
Norte. De los 2700 barcos Liberty que se produjeron, unos 400 sufrieron fracturas, 90
de la cuales fueron muy graves. 20 de ellos se fracturaron completamente, llegando
inclusive a separarse en dos partes [49]. Esto llevé a los ingenieros del Naval Research
Laboratory de la Marina Estadounidense, liderados por G. R. Irwin, a buscar una
explicacion a este fendmeno, lo que termind sentando las bases de la mecanica de

fractura moderna.
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El desarrollo de industrias de vanguardia, tales como la aeroespacial y la nuclear, han
requerido de una profundizacién en la ciencia de los materiales, ya que los conceptos
tradicionales no eran suficientes para disefiar estructuras y componentes eficientes y
seguros. Los barcos, trenes y grandes estructuras de antafio se encontraban tan
sobredimensionadas y fabricadas con materiales tan ductiles que la cuestion de la
presencia de fisuras o defectos no representaba un area de interés. Sin embargo, la
utilizacién de materiales mas resistentes, y por lo tanto mas fragiles, de coeficientes de
seguridad mas acotados y del aumento de las consecuencias, tanto econémicas como en
términos de vidas humanas e impacto ambiental, de la falla de una aeronave o un
reactor nuclear, han impulsado a las investigaciones relacionadas con la mecanica de

fractura.

La mecanica de fractura supone un desafio con respecto a la mecanica del continuo
tradicional, al considerar, ademas de las propiedades del material y las tensiones
aplicadas, el tamafio de los defectos presentes en el mismo, como se presenta en la

Figura 3.1 a continuacién.

Tensiones

w v

Tamano de Tenacidad a
fisura v v la fractura

Figura 3.1 - Relaciones comprendidas por la mecanica de fractura.
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El objetivo de la mecanica de fractura, en términos generales, es desarrollar conceptos
y métodos para proporcionar respuestas cuantitativas a problemas especificos en
relacidn a la presencia de grietas en estructuras y bajo qué condiciones estas fisuras van

a ver favorecido su crecimiento y propagacion.

3.2 Conceptos basicos

3.2.1 Tipos de Fractura

El proceso de fractura consiste en la propagacion de una fisura a través de una pieza o
componente hasta su separaciéon completa en dos o mas partes. A nivel general, las

fracturas pueden clasificarse como ductiles, por clivaje o intergranulares.

La fractura ductil ocurre debido a la nucleacién, crecimiento y coalescencia de
microcavidades, frecuentemente alrededor de particulas de segunda fase. Estas
cavidades pueden ser producto tanto de la fractura de una particula de segunda fase
como de la descohesién entre la misma y la matriz metalica o por la fractura local de un
borde de grano [50]. Las etapas comuUnmente observadas durante un proceso de
fractura ductil son la formacién de superficies libres en una inclusién o particula de
segunda fase, el crecimiento de una cavidad alrededor de la particula debido a la
deformacion plastica y el estado hidrodinamico de tensiones y finalmente la

coalescencia y crecimiento de la cavidad con las adyacentes [49].

La nucleaciéon de cavidades representa la etapa critica del proceso de fractura en
materiales en los que las particulas de segunda fase se encuentran fuertemente
adheridas a la matriz. En dichos casos, la fractura se produce poco después de la
formacion de las cavidades. En aquellos materiales en los que las cavidades pueden
crecer mas facilmente, la falla del componente suele ser producto de la inestabilidad
plastica que se produce entre las cavidades. El aspecto tipico de una fractura ductil se

presenta en la Figura 3.2.
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Figura 3.2. a) Dimples en superficie de fractura de disco de sierra de acero para herramientas
martemperado 234. b) Inclusiones de sulfuro como puntos de nucleacion de cavidades. Fuente [51].

Las fracturas por clivaje implican la separacion del solido a lo largo de planos
cristalograficos especificos, mientras la fisura se propaga de manera transgranular. Si
bien este tipo de fractura se encuentra asociado a procesos de fractura fragil, se dan
casos en los que la fractura es precedida por plasticidad en gran escala y crecimiento
ductil de la fisura. En la Figura 3.3 pueden apreciarse las principales caracteristicas de la

fractura fragil.

Figura 3.3. a) Patrén de plumas en un cristal de acero al cromo fracturado por clivaje. b) Escalones de
clivaje en una aleacién Al-Cu fracturada que fall6 por fractura transgranular bajo corrosién-tension.
Fuente [51].

Otros tipos de fractura son las fracturas por fatiga, en las que la fisura crece lentamente
debido a la aplicacion de esfuerzos ciclicos hasta alcanzar un valor critico y
desencadenar la ruptura del ligamento remanente, ya sea por fractura fragil,

inestabilidad ductil o por colapso plastico, y las fracturas por creep, que son un tipo de
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fractura ductil generados cuando el material estd sometido a la combinacién de
esfuerzos mecanicos y alta temperatura. Otra modalidad de fractura muy frecuente es la
fisuracion bajo corrosion-tension, que se caracteriza por el crecimiento tanto de forma
transgranular como intergranular de la fisura hasta que alcanza una longitud critica y se

produce la descohesion de la pieza.

Las fracturas también pueden clasificarse en funcién de los esfuerzos principales que
tienden a la apertura de la fisura y propagacion de la misma. En este sentido, pueden
distinguirse tres modos principales de fractura. La Tipo I es aquella en la que los
esfuerzos principales son de traccion normal al plano de la fisura, siendo ésta la
configuracion mas comun en la mayoria de los componentes de ingenieria. Las fracturas
Tipo II son aquellas en las que el crecimiento de la fisura se debe a esfuerzos de
cizalladura en el plano de la misma, siendo habituales en materiales compuestos
laminados, mientras que la fractura Tipo IIl es producto de esfuerzos de corte
perpendiculares a la direccion de crecimiento de la fisura. Estas tres configuraciones

pueden observarse en la Figura 3.4.

Modo II Modo III

Figura 3.4. Modos de fractura. Fuente: [52].

3.2.2 Micromecanismos de fractura

Los origenes del fenémeno de fractura son variados, debido a que el mismo esta
determinado principalmente por los aspectos microscopicos del material. Las fuentes
principales de defectos en los metales de uso habitual en ingenieria son su caracter

policristalino y la presencia de dislocaciones. Cada grano individual presenta
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propiedades anisotrdpicas y su orientacion y la de sus planos cristalograficos es
diferente entre cada uno de ellos. Ademas, debido a fenémenos de segregacion, los
bordes de grano exhiben propiedades diferentes a la de los granos propiamente dichos.
Por el lado de las dislocaciones, las mismas representan defectos en la estructura
cristalina que actiian como concentradores de tensiones a nivel interatémico. Asimismo,
a medida que la densidad de dislocaciones aumenta, se torna cada vez mas dificil

deformar plasticamente al material, lo que facilita la ocurrencia de clivaje.

Los procesos de fabricacion introducen otra serie de defectos, tales como la formacién
de inclusiones, cavidades o microgrietas. Estos defectos se consideran comprendidos en
la mesoescala, mientras que a nivel de la microescala pueden encontrarse defectos en la
red cristalina, como es el caso de los defectos de vacancia, intersticiales, impurezas a
nivel atémico, fallas de apilamiento o maclas, ademas obviamente de las dislocaciones
mencionadas anteriormente. Esta poblacién de defectos actia como concentradores de
tensiones que alejan el comportamiento real de los materiales del previsto utilizando

principios tedricos.

La formaciéon de microfisuras y su propagaciéon siempre estd acompafiada en mayor o
menor medida por un proceso microplastico, asi como también por una acumulacién de
dislocaciones alrededor de los defectos microestructurales. La concentracién de
tensiones que se genera en esos puntos puede ser lo suficientemente elevada como para
romper los enlaces atémicos a lo largo de planos cristalograficos preferenciales, dando

lugar al fenomeno de clivaje.

La acumulacién o apilamiento de dislocaciones alrededor de los defectos también puede
generar la formacion de cavidades, las cuales al coalescer y unirse unas con otras dan

lugar al crecimiento y propagacién de la fisura por mecanismo ductil (Figura 3.5).
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Figura 3.5. Generacion de microcavidades debido a la acumulacidn de dislocaciones alrededor de un
defecto.

El aspecto caracteristico de las superficies de fractura generadas por este mecanismo es
similar a un panal de abejas, con estructuras comunmente llamadas dimples (u
hoyuelos), separadas entre si por zonas de tamafo reducido pero con elevada
deformaciéon microplastica. La energia consumida en este tipo de fractura es varias

veces superior a la necesaria para la generacion de fracturas por clivaje.

En la Figura 3.6 se esquematiza el proceso de crecimiento de fisuras por coalescencia de
microcavidades, generadas por el efecto concentrador de tensiones en los alrededores

de las particulas de segunda fase.
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Figura 3.6. Representacion del fendmeno de coalescencia de cavidades durante un proceso de fractura.

3.2.3 Mecanica de Fractura Lineal Elastica

La mecanica de fractura lineal elastica (MFLE) es una de las ramas de la mecanica de
fractura que se ocupa del estudio de los materiales relativamente fragiles, donde la
respuesta carga-deflexion de un cuerpo fisurado muestra esencialmente un
comportamiento elastico lineal hasta el punto en el que ocurre una fractura inestable

fragil.

En la MFLE se considera que el cuerpo fisurado se comporta de manera lineal elastica,
mientras que las deformaciones inelasticas deben estar restringidas a una region
reducida en la zona cercana a la punta de la fisura, la cual puede ser despreciada desde

un punto de vista macroscdépico.

El modelado de las tensiones y deformaciones que se producen en las cercanias de la
punta de la fisura es sumamente importante para el desarrollo de la MFLE. En este
sentido, el factor de intensidad de tensiones, desarrollado en 1957 por G. Irwin [53], es
considerado como uno de los parametros mas utiles de la mecanica de fractura. El factor

de intensidad de tensiones, representado por la letra K, describe el estado de tensiones
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en la punta de la fisura y esta relacionado con el crecimiento de la misma y se utiliza

como criterio de falla por fractura.

Irwin llegé a la definiciéon de K como una solucién aproximada en la punta de la fisura de
las soluciones completas de Westergaard [54], quién utiliz6 niimeros complejos y
funciones de tensién de Airy para describir las tensiones alrededor de toda la fisura.
Irwin logré simplificar las expresiones de Westergaard, y si bien sus expresiones son
una aproximacion de la soluciéon exacta propuesta por este ultimo, ambos enfoques
coinciden en la evaluacion de la tensién en la punta de la fisura [55]. Bajo condiciones

ideales, estos parametros son los que determinan la estabilidad de la fisura.

Westergaard estudié el estado de tensiones alrededor de una fisura pasante en una

placa bidimensional de dimensiones infinitas, con una carga biaxial aplicada

remotamente.

f,

A
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I

Figura 3.7. Estado de tensiones alrededor de una fisura. Fuente: [55].

La solucién propuesta por Westergaard deriva en las siguientes expresiones:
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La solucién aproximada de Irwin se presenta en la Ec. 12. Dicha solucién es
suficientemente precisa en la cercania de la punta de la fisura y ademas propone al
factor K, el cual describe completamente la severidad de las tensiones en la punta de la

fisura.

K=o, ,VmaY Ec. 12

Donde Y es un factor que depende de las condiciones geométricas y de las tensiones
aplicadas. Existen manuales que recopilan soluciones para distintas configuraciones o
también se puede recurrir a métodos numéricos o de simulacién. Es importante
destacar que la distribucion de las tensiones elasticas en las cercanias de la fisura
dependen tUnicamente de r y 6, mientras que su magnitud en cualquier punto definido
por (r, 8) depende Unicamente de Ki. Por lo tanto, la distribucion de tensiones en un
cuerpo fisurado es invariante con respecto a la carga y a las geometrias de las fisuras y
de los cuerpos. Sin embargo, la magnitud de las tensiones si dependen de dichos
parametros pero estan englobados en el valor de K;, llamado factor de intensidad de
tensiones en Modo I. K; depende de las cargas aplicadas, la geometria del cuerpo
fisurado y la geometria de la fisura en cuanto a su forma y dimensiones. No debe
confundirse el factor de intensidad de tensiones (Ki) con el factor de concentracién de
tensiones (K¢) el cual esta definido como el cociente entre el maximo valor de tensién y
la nominal, en funcién de las condiciones geométricas y de carga [49]. En el caso de

fisuras, su valor se torna infinito.

El andlisis de la Ec. 11 muestra claramente que en teoria, la tensién en la punta de la
fisura tiende a infinito (r—0), lo cual no tiene sentido fisico. Los materiales reales
poseen una estructura atémica, por lo que el menor radio de fisura posible esta dado

por la distancia entre los &tomos, por ende la tensién real no puede ser infinita. Ademas,
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los materiales estructurales se deforman plasticamente, por lo que el frente de la punta

de la fisura se encuentra dominado por una zona deformada plasticamente.

El analisis de la distribucion de las tensiones pone en evidencia que existe una regién en
la que se supera la tension necesaria para deformar plasticamente al material. Este
fenbmeno se esquematiza en la Figura 3.8. La Ec. 24 es valida en la vecindad de la punta
de la fisura, donde la singularidad 1/vr, es decir K, domina el campo de tensiones
(Figura 3.8). Las tensiones a distancias mas alejadas estan determinadas por la tensién

remota aplicada (Oyy » Ow).

Zona plastica

¥~ Zona dominada

por K

Figura 3.8. Zonas de control y de proceso. Adaptado de: [56].

Esto pone en evidencia la necesidad de poder determinar K a partir de cargas remotas y
para cualquier geometria para poder darle uso en aplicaciones de ingenieria. De esta
manera, uno podria definir completamente las tensiones, deformaciones vy
desplazamientos en la zona dominada por la singularidad conociendo el factor de
intensidad de tensiones. Si se asume que el material falla localmente por una
combinacién de tensiones y deformaciones, significa que la extensién de la fisura ocurre
a un valor de K critico. Este valor es una medida de la tenacidad a la fractura del
material y es una propiedad del mismo, la cual depende de su historia termomecanica,

la temperatura de ensayo y la velocidad de aplicacién de la carga.
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3.2.4 Determinacion experimental de Kic

La determinaciéon del valor de Kic requirié el desarrollo de una técnica de ensayo
normalizada, tarea que fue llevada a cabo por el comité E-24 de la Sociedad Americana
de Ensayos y Materiales (ASTM por sus siglas en inglés) y tuvo como resultado la
redaccién de la norma E 399. Su primera version data de 1970 y la ultima revision es de

2012.

Después de numerosos experimentos, se determind que la mejor manera de generar
una fisura aguda en el material era a través de un proceso de fatiga. Los especimenes
cuentan con una entalla para asegurar la posicion de la fisura y para reducir el tiempo
necesario para generarla. Posteriormente se aplica carga sobre el espécimen fisurado
hasta provocar la inestabilizacién de la fisura, registrandose el desplazamiento de la

boca de la entalla en funcidn de la carga aplicada.

El comportamiento del material puede asemejarse a alguno de los presentados en la
Figura 3.9. Estos diagramas permiten determinar la carga para el calculo de Kic e inferir
si las condiciones de plasticidad en pequefa escala se cumplen. Un diagrama Tipo I
indica que hubo deformacién plastica y cierto crecimiento estable de la fisura antes de
la fractura. En una fractura de Tipo II se produce un crecimiento y arresto subito de la
fisura seguida por un crecimiento estable, lo que se conoce como pop-in y en la fractura
Tipo III el comportamiento es completamente fragil y no hay crecimiento estable de
fisura ni deformacién plastica apreciable. Mayores detalles de la metodologia se

presentan en el capitulo “Materiales y Métodos”.
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Figura 3.9. Tipos de fractura. Adaptado de: [49].

3.2.5 Relaciones entre la microestructura y la tenacidad a la fractura

Existen una gran cantidad de caracteristicas microestructurales que afectan la
nucleacién y propagacion de fracturas, asi como la tenacidad a la fractura, entre los que
se destacan las segundas fases, las particulas y precipitados, el tamafio de grano y la
textura y fibrado generados por trabajado mecdnico [55]. Algunas de ellas son

presentadas a continuacion en la Figura 3.10.

58



11

il

SECOND

PHASES
|
L TN =N\ L e
INDIVIDUAL GRAINS ONE PHASE IN AN INTERGRANULAR
OTHER NETWORK
EXAMPLE: (a—p) EXAMPLE: (a—f) EXAMPLE: NICKEL-
TITANIUM ALLOYS TITANIUM ALLOYS BASE SUPERALLOYS
—/
PARTICLES AND
PRECIPITATES

U
- J L —E o L - > - |
LARGE PARTICLES INTERMEDIATE MATRIX PRECIPITATES

L

(INCLUSIONS) PARTICLES AND GRAIN BOUNDA-
(DISPERSOIDS) RY PARTICLES

EXAMPLES: STEELS EXAMPLES: ALUMIN- EXAMPLE: ALUMIN-

AND ALUMINIUM IUMALLOYS AND UM ALLOYS

ALLOYS LOWALLOY STEELS

Figura 3.10. Caracteristicas microestructurales que influyen en la nucleacién y propagacion de fisuras.
Fuente: [55].

En 1921, Griffith [57] demostr6 experimentalmente que la resistencia de una fibra de
vidrio pasaba de 290 a 3380 MPa al reducir su diametro de 100 a 3 pm. Segun sus
observaciones, la menor resistencia de los s6lidos isotropicos se debe a la presencia de
defectos o discontinuidades, afirmando que la resistencia de los materiales podria
aumentarse en 10 o 20 veces si esos defectos fueran eliminados. Esta observacion senté
las bases para las teorias de weakest link (Eslabon mas débil) y de valores estadisticos

extremos formulados por Tipett [58], Peirce [59] y von Mises [60] entre otros.

Weibull retom6 estos trabajos pioneros a partir de los cuales complet6 los principios
estadisticos del efecto del tamafio [61-64]. Esta teoria y sus hipétesis de partida se
cumplen cuando la falla del componente ocurre cuando un defecto microscépico se
convierte en una fisura macroscépica que se propaga a lo largo de la pieza. Esto significa

que la generacion de una fisura a partir de un elemento volumétrico que lleve a la falla

59



total del componente implica que estos elementos volumétricos interactian de la misma
manera que los eslabones de una cadena, es decir que se encuentran acoplados en serie

[50].

Las propiedades mecanicas de los materiales se encuentran determinadas por su
microestructura, por lo tanto su tratamiento mediante la mecanica del continuo tiene
sus limitaciones. En este sentido, se vienen haciendo esfuerzos para incorporar por
ejemplo a la teoria de dislocaciones en relacién al comportamiento plastico de los
materiales, pero debido a su complejidad, una teoria de la mecanica de fractura

microestructural todavia no ha sido desarrollada.

El conocimiento de la influencia de la microestructura en la propagacion de fisuras
permite profundizar el entendimiento de fendémenos tales como la relacién inversa
entre resistencia y tenacidad, o el hecho de que un mismo material con dos tratamientos
térmicos diferentes puedan tener la misma resistencia mecanica pero valores

significativamente distintos de tenacidad.

En el caso mas simple, un material metalico consiste en un unico cristal de metal puro
con una orientacion especifica. Sin embargo, los materiales reales de ingenieria
generalmente son policristalinos. Si ademas el metal es aleado con otros elementos, los
mismos pueden encontrarse en solucion sélida o formar distintas fases. Estas fases
pueden ser metales puros, soluciones sélidas o compuestos con no-metales (Carbono,
nitrégeno, azufre, fosforo) o con metales (compuestos intermetdalicos). Entre estas fases
se forman fronteras, ya sean bordes de grano o limites de fase. Estos compuestos a su
vez pueden estar dispersos en todo el volumen del material o bien pueden encontrarse

de manera preferencial en los bordes de grano o limites de fase.

Las particulas y precipitados, en la forma de carburos, se encuentran presentes en
practicamente todos los aceros de alta resistencia. Su principal efecto sobre la tenacidad
a la fractura es disminuir el valor de Kic y acelerar la fatiga en condiciones de altas
tensiones ciclicas. Esto se debe a que los carburos actiian como puntos de nucleacion de

microcavidades. Si los mismos se encuentran ubicados principalmente en los bordes de
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grano, hacen que el material sea mas propenso a la fractura por clivaje transgranular,

caracterizada por una baja absorcion de energia [65].

La presencia de carburos en los aceros supone un desafio, principalmente debido a que
representan una fuerte discontinuidad en las propiedades mecanicas con respecto a la
matriz metalica que los rodea. Los carburos son materiales ceramicos, al ser uniones
entre elementos metalicos y un no metalico (carbono), por lo que su resistencia es
elevada, al tiempo que son completamente fragiles. Los carburos se encuentran
presentes en casi la totalidad de los aceros, lo que sumado a su potencial rol como
iniciadores de fracturas por clivaje o por coalescencia de microcavidades ha hecho que

este fendmeno haya sido estudiado extensivamente.

Sobre esta linea de trabajo se concentr6 el Departamento de Metalurgia y Ciencia de
Materiales de la Universidad de Cambridge durante la década de 1980, con los trabajos
de Bowen, Knott y colaboradores. Bowen, Druce y Knott [66] estudiaron los efectos de
la microestructura en la fractura por clivaje de un acero para recipientes a presion, con
el objetivo de formular modelos sobre los micromecanismos de fractura. La
consideracion fundamental en este caso fue la de identificar el parametro
microestructural que controla el proceso de fractura, demostrando que las inclusiones
no metdlicas son las caracteristicas microestructurales criticas que controlan la
resistencia a la fractura por clivaje. En dicho trabajo, se prepararon probetas del mismo
acero pero con distintas microestructuras, a fin de evaluar la influencia del tamafio de
los carburos en la tenacidad a la fractura a través de distintos tratamientos térmicos.
Los resultados obtenidos permitieron concluir que el valor de Kic se encontraba
controlado por la distribuciéon de tamafio de los carburos, existiendo una relacién
inversamente proporcional entre el tamafio de los mismos y la tenacidad a la fractura
del material. Mas aun, en trabajos complementarios [66-68] se report6 que la fractura
de una sola inclusion no metdlica de tamafio mayor a 0,9 pm era suficiente para

provocar la fractura catastroéfica de una pieza completa.

Los resultados de estos estudios apuntan hacia la existencia de un tamafio critico de

carburo, en base a la evidencia experimental y la correlaciéon con el efecto Weibull.
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Cuando los carburos superan un cierto tamafno, pasan a dominar el comportamiento a la

fractura de todo el componente bajo consideracidn.

La influencia de los carburos también ha dado lugar a numerosas investigaciones, con
resultados dispares. Kim et al. [69], Lou et al. [70] y Eriksson [71] concluyeron que la
tenacidad a la fractura de los aceros para herramientas (HSS) dependia iinicamente de

las caracteristicas de la matriz, sin que los carburos tengan influencia.

Sin embargo, otros grupos de investigacion (Horton et al. [72], Mayer et al. [73])
reportaron que a medida que la fraccién en volumen de carburos se reduce, la longitud
de los ligamentos remanentes se incrementa, dando como resultado un aumento en el
valor de Kic, mientras que Lippmann [74] llegé a una conclusion intermedia, indicando
que cuando la dureza del material supera 60 HRC, el valor de Kic es independiente del
tamafio y la distribuciéon de los carburos. Estos ultimos resultados fueron respaldados
por Riisell et al. [75], en cuya investigacion se evalud la influencia de la microestructura
en la tenacidad a la fractura de un acero de alta aleacion, fabricado mediante
enfriamiento rapido. Una de las conclusiones de dicho trabajo fue que la tenacidad a la
fractura era independiente del tamafio y la distribucién de carburos, ya que las fisuras
se propagaron a través de la matriz metdlica, independientemente de la red de carburos.
Se ha observado que la deformacién plastica necesaria para fracturar una inclusiéon
aumenta cuando el tamafio de la inclusién se reduce. Esto puede interpretarse como que
cada inclusion es en realidad una fisura, por lo que si su tamafio es menor, se debe

aplicar una tensién mayor para inestabilizarla.

Mientras que el tamafio de las particulas determina la nucleacién y formacién de las
cavidades, la distancia entre particulas controla el crecimiento de las cavidades [76]. En
este sentido, Cox [77] report6 incrementos en Kic al reducir el tamafno de particulas sin
modificar su fracciéon en volumen, a pesar de que las particulas se encuentran mas cerca
una de otras. Es evidente entonces que la mayor tension necesaria para fracturar las
particulas pequefias es mas influyente que el efecto perjudicial de la menor distancia
entre ellas. De acuerdo a las observaciones de Roesch y Henry [76], la nucleacion de

cavidades alrededor de las particulas duras se encuentra controlada por las tensiones
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normales, mientras que la coalescencia de las mismas es un proceso controlado por la

capacidad del material de deformarse plasticamente.

Los aceros de alta resistencia también suelen presentar una combinaciéon de dos o mas
fases, por lo general entre martensita y austenita. Dado que la austenita es la fase mas
tenaz de los aceros, su capacidad de absorber energia antes de fracturarse tiene una
marcada influencia sobre la tenacidad a la fractura del material, fenémeno que fue
abordado en numerosas investigaciones [78-81]. El principal efecto es el arresto de las
fisuras originadas en la martensita por las regiones de austenita retenida [78].
Leskovsek et al. [82] desarrollaron un modelo empirico para la estimacién de Kic en
aceros rapidos, en el cual la tenacidad a la fractura depende proporcionalmente de la
fraccion en volumen de austenita y a la distancia entre carburos e inversamente

proporcional a la fraccién en volumen de carburos.
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4 Tratamientos de criogenia

Los tratamientos criogénicos son un tipo particular de tratamiento térmico de
materiales, en los que se emplean etapas de enfriamiento a temperaturas muy por
debajo de la temperatura ambiente. Usualmente, estos tratamientos se utilizan como un
complemento de los tratamientos térmicos tradicionales y sirven para mejorar las

propiedades mecanicas de una amplia variedad de materiales [83].

Los tratamientos criogénicos son relativamente nuevos. Las primeras experiencias a
escala industrial datan de la Segunda Guerra Mundial, donde se empleaban para
incrementar la vida util de herramientas de corte. Durante muchos afnos, los
mecanismos responsables de los cambios en las propiedades mecanicas de los
materiales sometidos a tratamientos térmicos no eran comprendidos. Esto hizo que su
aceptacion no fuera masiva. En la década de 1970, varias empresas norteamericanas

comenzaron a utilizarlos, dando lugar a toda una serie de lineas de investigacion.

La principal aplicacién de los tratamientos criogénicos es incrementar la resistencia al
desgaste y la estabilidad dimensional de estampas, matrices, bloques de motor y
herramientas de corte. Mas recientemente, su uso se ha difundido a una variedad de
industrias y materiales, siendo aplicados en generacion de potencia, valvulas,
engranajes, componentes de vehiculos de carrera, barriles de armas e instrumentos

quirargicos y musicales [84].

Nuevos campos de aplicaciéon para estos tratamientos se encuentran bajo constante
desarrollo, estudidndose sus efectos sobre la resistencia a la fatiga en aceros [85,86] asi
como sobre la modificacion de las propiedades eléctricas y de deformacion de
aleaciones no ferrosas [87-89]. Incluso se estan investigando sus efectos sobre las

propiedades de polimeros y materiales compuestos [90,91].

Los tratamientos criogénicos son relativamente econémicos y sencillos de realizar, por
lo que se han convertido en una alternativa muy atractiva para quienes buscan

modificar las propiedades mecanicas de diversos materiales. Comprender mas
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profundamente los mecanismos responsables de estas modificaciones es fundamental

para optimizar la aplicacion de tratamientos térmicos de criogenia.

El término criogenia se deriva del griego “cryos”, que significa “frio”. Los tratamientos
térmicos de criogenia, también conocidos como procesamientos criogénicos o
criotratamientos, consisten en someter a un material a temperaturas muy por debajo
de la temperatura ambiente, con el objetivo de modificar su microestructura, aliviar
tensiones residuales, modular la precipitacion de particulas de segunda fase o
completar las transformaciones martensiticas. Dentro de este tipo de tratamientos,
pueden encontrarse distintas clases, dependiendo fundamentalmente de las
temperaturas a las que se realizan los mismos, entre las que pueden destacarse los
tratamientos de criogenia profunda, cuando se usan oxigeno, nitrégeno o helio en
estado liquido como refrigerantes, con los que se alcanzan temperaturas de -182,9 a
-168,6 °C, o tratamientos de criogenia superficiales cuando la temperaturas se
encuentran en el rango de los -40 a -60 °C. Estos ultimos tratamientos utilizan
principalmente espuma de di6xido de carbono o hielo seco como medio refrigerante. La
distincion entre tratamientos frios (cold treatments) y tratamientos de criogenia

también es empleada, de manera analoga a la propuesta anteriormente.

Actualmente, el procesamiento criogénico se utiliza en la industria metalmecanica,
aeroespacial, biomédica, musical y deportiva, aplicindose tanto sobre aleaciones
ferrosas, como en aleaciones de cobre, aluminio e incluso plasticos y materiales
compuestos. Los usuarios mas habituales son aquellos que se dedican a la fabricacién de
matrices, punzones, trituradoras, rodamientos, cigliefiales, pistones y blocks de motor.
Estos tratamientos se recomiendan en aquellos casos en los que se requieren piezas con

una gran estabilidad dimensional y una elevada resistencia al desgaste.

Los tratamientos criogénicos son aplicados principalmente en aleaciones ferrosas y
aceros, especialmente en aquellos con contenidos de carbono elevados. Los cambios que
se reportan en las propiedades del material son basicamente, la transformaciéon de
austenita residual a martensita [92-97], un refinamiento en la distribucion de carburos
[98-103] y el alivio de tensiones residuales [104,105]. Los beneficios generalmente

asociados a estos cambios son un incremento de la dureza, una mayor resistencia al
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desgaste y un aumento en la estabilidad dimensional de las piezas terminadas. Con
respecto a los efectos sobre la tenacidad a la fractura, los resultados reportados en la
bibliografia son variados, desde discretas mejoras a importantes disminuciones en la

tenacidad al impacto y a la fractura.

Una caracteristica muy importante de los tratamientos criogénicos es su caracter
volumétrico, es decir, que actuan sobre la totalidad del volumen del material. Esta
caracteristica es sumamente beneficiosa para aquellas aplicaciones en las que las piezas
estan concebidas para trabajar continuamente en condiciones de desgaste, como por
ejemplo, herramientas de corte, punzones, insertos de maquinaria vial o de mineria, ya
que la resistencia al desgaste del material se mantiene constante, aun cuando exista
pérdida de masa debido al uso. Esto no sucede en los casos de los tratamientos
superficiales o en recubrimientos duros, ya que una vez que la capa exterior se pierde, el
material base, de menor resistencia al desgaste, queda expuesto y las piezas deben salir

de servicio.

Al ser el objeto de la presente tesis un acero inoxidable, se consider6 también la
evaluacion de los efectos que los tratamientos de criogenia sobre la resistencia a la

corrosion del material.
4.1 Efectos metalurgicos de los tratamientos de criogenia

Los tratamientos criogénicos tuvieron un auge entre 1930 - 1940 pero cayeron en
desuso al poco tiempo, debido a que los mecanismos involucrados no eran del todo
comprendidos, produciendo resultados irregulares y poco confiables. Estos
tratamientos quedaron limitados a algunas aplicaciones muy particulares. A finales de
los ’60, el interés por los tratamientos de criogenia surgié6 nuevamente, con varias

empresas dedicadas a brindar este tipo de servicios

Los antecedentes mas antiguos de los tratamientos frios se remontan a los maestros
relojeros de Suiza, quiénes tenian entre sus secretos, el dejar reposar engranajes y otros
componentes, dentro de cuevas en los Alpes. Alli eran mantenidas durante varios afios

antes de ser utilizados en la manufactura de relojes. Este almacenamiento en frio le
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daba a estas piezas una gran estabilidad dimensional, resultando en relojes mucho mas

precisos y duraderos.

En 1930, la compafiia aerondutica Junkers, de Alemania, fue pionera en la utilizacion de
tratamientos criogénicos en componentes de avion, para los motores de sus modelos
Juno. Esta innovacion estuvo liderada por el ingeniero Adolph Luerker, quién luego de la
II Guerra Mundial, emigré a los Estados Unidos y comenz6 a trabajar en la compaiiia
McCulloch Chain Saw. Al poco tiempo de trabajar ahi, logré convencer a los ingenieros
para que comenzaran a aplicar tratamientos criogénicos sobre las hojas de sierra,
proceso que fue mantenido en secreto hasta mediados de 1950, para resguardarse de

sus competidores.

C. Zener (el mismo que invento los diodos Zener) implement6 un procedimiento para
prolongar la vida util de las herramientas de corte y aumentar la productividad del
arsenal que se encontraba trabajando a maxima capacidad durante la II Guerra Mundial.
El método era muy sencillo, las herramientas eran sumergidas en nitrégeno liquido
durante un breve lapso de tiempo, se sacaban del bafio criogénico y una vez que
alcanzaban la temperatura ambiente, eran puestas a trabajar. La mayoria de las
herramientas se fisuraban o partian ni bien eran sumergidas en el nitrégeno liquido,
otras lo hacian al poco tiempo de entrar en servicio. Las pocas que lograban sobrevivir
exhibian un incremento dramatico de su vida tutil. Esto demuestra la poca comprension
que se tenia sobre los fendmenos y mecanismos subyacentes, valiéndose tinicamente de
la prueba y el error. Una vez concluido el conflicto bélico, con los ritmos de produccion
volviendo a niveles normales, el riesgo de fisuraciéon de las herramientas superd el
beneficio de la prolongacion de su vida util, por lo que los tratamientos criogénicos

cayeron en desuso una vez mas.

En 1980, Zhmud [106] realizé una revision del estado del arte de los tratamientos de
criogenia hasta esa fecha en Rusia y Europa del Este. El trabajo demuestra el avanzado
nivel de manejo de esta técnica que habian alcanzado los soviéticos. Un ejemplo notable
es el trabajo de Gulyaev [107], que data de 1937, considerado como el primero en el
cual se planteé un tratamiento criogénico con base cientifica. Gulyaev fue capaz de

prolongar la vida util de herramientas de acero rapido mediante la aplicaciéon de
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tratamientos criogénicos. También se puede hacer referencia a los libros de Petrosyan
[108] y Vorob'ev [109] relacionados con el tratamiento a bajas temperaturas del acero.
Esto demuestra la importancia que le fue dada al procesamiento criogénico de los

aceros en la ex union soviética a mediados del siglo pasado.

Un aspecto sumamente interesante del trabajo de Zhmud [106] es el haber presentado
las experiencias realizadas en el sector industrial. En 1977, se realizaron una serie de
ensayos en 204 empresas, utilizando herramientas de corte sometidas a enfriamiento
por inmersién directa en nitrogeno liquido. Los resultados obtenidos revelaron que en
la mayoria de los casos (68%), la vida util se duplicé luego de la aplicacién del
tratamiento criogénico. Cabe aclarar que el enfriamiento criogénico era realizado luego
del tratamiento térmico convencional, cuando hoy en dia se reconoce la importancia de

su realizacién previo al revenido.

Se destaca que la ausencia de un enfoque metodologico que permitiera entender los
mecanismos responsables por la modificacién de las propiedades de los materiales
criotratados, dio lugar a una gran variabilidad en los resultados. Esto se ve reflejado en
el hecho de que en el 24% de los casos, los tratamientos criogénicos no surtieron ningin
efecto sobre la vida util de las herramientas o inclusive, se redujo la misma luego de su
aplicacién (5%). La principal razén del alto grado de variabilidad en los resultados fue
la falta de sistematizacion de las diferentes variables involucradas en el proceso, como
por ejemplo, el estado inicial de las herramientas, los métodos de preparaciéon de
muestras y diferencias en las condiciones del tratamiento térmico. Asimismo, al haberse
realizado ensayos de campo, con piezas reales, las condiciones de mecanizado y los
materiales con los que se encontraban fabricadas las mismas también influyé sobre la

vida til de las herramientas.

En la década de 1970, los tratamientos de criogenia volvieron a surgir, principalmente
gracias al esfuerzo de R. Barron, de la Louisiana Technical University, quién realiz6 las
primeras investigaciones sistematicas de los fendmenos involucrados. Asimismo
propuso distintos mecanismos como los responsables por las modificaciones en las

propiedades de los materiales.
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4.1.1 Transformacion de austenita retenida

La transformacién de austenita a martensita comienza a una temperatura definida,
frecuentemente identificada como M;. En la mayoria de los aceros la transformacién es
isotérmica y progresa hasta que la temperatura cae por debajo de la temperatura de
finalizacion de transformaciéon martensitica (My). Estas temperaturas dependen de la
composicion quimica del acero. En la Figura 4.2 se presenta el efecto de la variacion de
la composicién quimica de un acero 4130 sobre la temperatura de inicio de las
transformaciones. La linea horizontal a aproximadamente 400 °C representa la
temperatura de inicio de la transformacion martensitica (Ms), la cual se desplaza hacia
abajo cuando el acero tiene una composicidbn mas rica en elementos aleantes. Las
temperaturas de finalizacion de la transformacién martensitica acompafan estos
desplazamientos, por lo que los aceros con una concentracién mayor de aleantes tienen
temperaturas de Mr mas bajas, pudiendo estar en muchos casos por debajo de la

temperatura ambiente.

El caso extremo lo representan los aceros inoxidables con alto contenido de niquel, en
los que la transformacion martensitica es inhibida completamente. La temperatura de
finalizacién de la transformacion martensitica también es deprimida por elementos
tales como el manganeso, boro, molibdeno y cromo. En la Figura 4.1 puede observarse
el efecto del contenido de carbono en las temperaturas de inicio y finalizaciéon de la
transformacién martensitica. Es evidente que para el caso de los aceros para
herramientas, con contenidos de carbono alrededor al 1%, es necesario un enfriamiento
a temperaturas cercanas a las del nitrégeno liquido para conseguir microestructuras

completamente martensiticas.
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Figura 4.1. Influencia del contenido de carbono sobre la temperatura de inicio y fin de la transformacién
martensitica. Fuente: [110].

Si durante el enfriamiento del material no se supera la temperatura de fin de
transformaciéon, una fraccion de la austenita no llegara a transformarse, quedando
retenida en la microestructura. Este fendmeno en general no es deseable debido a que la
austenita es mucho mdas blanda que la martensita y al tener una estructura cdbica
centrada en las caras (CCC), su transformacién a martensita (estructura ctbica centrada
en el cuerpo) implica un incremento de volumen de [4%. Esta expansidon induce
tensiones y distorsiones en la pieza que pueden generar desde un agrietamiento de la

misma a una salida de las tolerancias dimensionales especificadas [111].
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Figura 4.2. Efecto de la composicién quimica de un acero 4130 en la curva de transformacién continua.
Fuente: [112].

Los aceros de alta aleacion (aceros rapidos) son susceptibles a retener importantes
cantidades de austenita luego del tratamiento térmico. Por ejemplo un acero AISI M-1,
también empleado en la fabricacién de herramental, presenta un contenido de austenita
retenida de un 11 vol% después de haber sido templado desde 1.220 °C a un bafio de
sales a 100 °C y posteriormente revenido a 565 °C [113]. Un acero para herramientas
AISI O-1 tiene aproximadamente un 25 vol% de austenita posterior al templado en
aceite y revenido [97]. Este porcentaje fue reducido a un valor por debajo del umbral de

deteccién del difractometro de Rayos X (DRX).

Leskovsek y col. reportaron una fracciéon en volumen de austenita retenida de 27% al
realizar un tratamiento térmico convencional en un acero rapido (AISI M-2), la cual fue
transformada completamente luego de aplicar distintos tratamientos criogénicos [95].

Un resultado similar fue informado en los trabajos de Das et al. [114,115] en los que se
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report6 una transformacion completa de la austenita retenida en martensita asi como
también la precipitacién de carburos secundarios mas finamente distribuidos que en el

material tratado convencionalmente.

El trabajo de Wang et al. [116] presenta interesantes resultados que demuestran la
efectividad de los tratamientos de criogenia para transformar la austenita retenida. El
material en consideraciéon era un acero de colada con alto contenido de carbono (2,8
%wt) y cromo (16,4 %wt). En la Figura 4.3 se presentan los resultados en cuanto a la

transformacioén de austenita retenida.
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Figura 4.3. Fraccion en volumen de austenita retenida en funcién del tratamiento térmico en un acero de
colada de alto cromo. Fuente: [116].

4.1.2 Precipitacion de carburos secundarios

El efecto de los tratamientos criogénicos sobre la precipitacién de carburos secundarios
todavia no se encuentra claramente definido. El fenémeno de precipitacién de carburos
de pequefio tamafio finamente dispersos en la matriz ha sido reportado en varios
trabajos [117,118] en aceros para herramientas. Esta modificacidn en la precipitaciéon
de los carburos fue asociada a un mecanismo de eliminacion de fallas de maclado en la

martensita luego de la aplicacidon del tratamiento criogénico. Collins y Dormer [119]
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observaron un incremento en la cantidad de carburos en funcién de la temperatura de
austenizado, de enfriamiento criogénico (Figura 4.4) y el tiempo de permanencia a
temperatura criogénica. En la Figura 4.5 puede observarse un efecto de saturacién en la
cantidad de carburos para tiempos muy prolongados de permanencia en el medio de
enfriamiento. Asimismo, en dicho trabajo se hallé una relacion inversa entre la cantidad

de carburos y la tasa de desgaste del material.
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Figura 4.4. Relacién entre la cantidad de carburos y las temperaturas de austenizado y de enfriamiento
criogénico. Fuente: [119].

El incremento en la cantidad de carburos y la reducciéon de su tamafio también fue
reportada por Paulin [120], como asi también un aumento de su fraccién en volumen, de
6,9 a 17,4 %vol. El numero promedio de carburos contabilizados en un area de 1 mm?
pasé de 31.358 a 83.529 carburos. Zurecki [121] estudi6 los efectos de diferentes
tratamientos de criogenia en la microestructura y las propiedades mecanicas de un
acero para herramientas AISI A2, utilizando tanto nitrégeno como helio liquidos (-196 y
-269 °C respectivamente) como refrigerantes. En dicho trabajo el autor informé sobre la
presencia de una gran cantidad de carburos ricos en cromo y vanadio, finamente
dispersos en la matriz martensitica, con didmetros comprendidos entre 100 y 250 nm,
los cuales dificilmente pudieron ser ubicados en los especimenes tratados

convencionalmente. El autor atribuy6 a dichos carburos con altos contenidos de cromo
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y vanadio el mejoramiento de la resistencia al desgaste y la disminucién de la tenacidad

al impacto.
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Figura 4.5. Influencia del tiempo de permanencia y la temperatura de austenizado sobre la cantidad de
carburos. Fuente: [119].

Bulancea et al. [122] estudiaron la distribucién de tamafios de carburos en una serie de
aceros para herramientas tratados criogénicamente y reportaron incrementos de entre
un 80 a un 400% en la cantidad de carburos de pequefio tamafio (diametro menor a 1
Mm), relacionando esta modificacion en la distribucion de los carburos con el

incremento de la durabilidad de herramientas de corte sometidas a estos tratamientos.

En sus trabajos, Meng et al. [98,99] se focalizaron en la precipitacién de n-carburos de
tamafio nanométrico producto del enfriamiento con nitrégeno liquido. La hipétesis
propuesta fue la contraccién y dilatacién diferencial de la red cristalina de la martensita
en diferentes direcciones, lo cual produce un desfasaje de los &tomos de carbono en la
celda tetragonal martensitica. Esto produce la segregacion de dichos n-carburos en

bandas con una mayor concentracion de carbono.
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Esta hipotesis de contraccion diferencial de la martensita también fue abordada por
Huang et al. [123], 1a cual genera dislocaciones y fallas de maclado, donde los atomos de
carbono pueden difundir mas facilmente durante el revenido posterior. La hipétesis de
Huang et al. se contradice parcialmente con la propuesta por Yun et al. [117] y Molinari
et al. [118] en cuanto a la generacién/eliminacién de las maclas. Se especula que la
contraccidn diferencial puede ser producto de la diferencia en los pardmetros de red (a-
c) de la celda tetragonal de la martensita [124]. La presencia de m-carburos fue
reportada ademas por Yugandar et al. [125] en estudios sobre aceros para matriceria, la

cantidad de dichos carburos es proporcional al tiempo y a la temperatura de revenido.

Das et al. [115] propusieron que la transformacion a baja temperatura de la austenita
retenida induce una mayor densidad de defectos cristalograficos, principalmente
dislocaciones y maclas, lo cual incrementa la distorsién y la inestabilidad
termodinamica de la martensita. Durante el revenido posterior, los &tomos de carbono
segregan mas facilmente hacia los defectos cercanos, actuando como zonas de
nucleacion para los carburos. Esta hipotesis es similar a la propuesta por Hirotsu y
Nagakura [126], quiénes fueron los primeros en observar la precipitacion de n-carburos

oblongos en los alrededores de las dislocaciones en la estructura martensitica.

Utilizando en conjunto técnicas avanzadas de caracterizacion (Microscopia electrénica
de transmisién, Espectroscopia Mossbauer, difracciéon de Rayos X y estudios de friccién
interna), Tyshchenko et al. [127] pudieron estudiar las transformaciones vy
modificaciones microestructurales durante el tratamiento térmico y criogénico. Pudo
comprobarse asi que los atomos de carbono permanecen inmdviles a temperaturas por
debajo de -50 °C, como asi también una baja tetragonalidad (bajo valor de c/a) en la

martensita que se transforma a baja temperatura.

Con respecto a la baja tetragonalidad, se presentan dos hipoétesis posibles. Una referida
a la ubicaciéon de los a&tomos de carbono en los sitios intersticiales tetraédricos como
resultado de la transformacién de austenita a martensita. La otra hipotesis se relaciona
con el maclado de los planos {0 1 1}, lo cual desplaza algunos de los atomos en los sitios
octaedrales o en los ejes a y b de la celda unitaria, sin cambiar la posicion de los &tomos
metalicos [128].
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Tyschenko et al. concluyeron que la transformaciéon martensitica a bajas temperaturas
genera deformacion plastica en la martensita virgen. Esta deformaciéon produce un
aumento en la cantidad y el movimiento de dislocaciones, las cuales capturan a los
atomos de carbono, formando agrupaciones que actiian como sitios de nucleacién para
la precipitacion de pequefios mn-carburos durante el revenido. Este mecanismo de
captura de &tomos de carbono por las dislocaciones en movimiento ya ha sido estudiado
por Tien et al. [129,130] y Albrecht et al. [131], en referencia a la fragilizacién por
hidrégeno de aceros y aleaciones de aluminio, pero el fenémeno de “barrido por

dislocaciones” también afecta en menor medida a los atomos de carbono.

La aplicacion de tratamientos criogénicos ha demostrado también modificar el estado
de tensiones residuales del material [104], lo cual también afecta a la transformacién de
austenita retenida y a la precipitaciéon de carburos secundarios. En dicho trabajo,
Bensely y sus colaboradores registraron una modificaciéon de las tensiones residuales
mediante técnicas de difraccién de Rayos X, las cuales pasaron de -150 a -80 MPa en los
especimenes criotratados. La hipotesis formulada por los autores relaciona el
incremento de las tensiones de compresion durante el enfriamiento criogénico como la
fuerza impulsora para la precipitacion de los carburos durante el revenido. Al
encontrarse menos saturada de carbono, la estructura de la martensita se relaja y en
consecuencia las tensiones residuales al finalizar el tratamiento térmico completo son
menores en el caso de los especimenes tratados criogénicamente en comparacion con

los tratados convencionalmente.

4.1.3 Efectos de los tratamientos de criogenia sobre la dureza y la resistencia al

desgaste

Existe cierto grado de consenso sobre el mejoramiento de la resistencia al desgaste y el
incremento de la dureza producto del tratamiento criogénico. Uno de los primeros en
estudiar sistematicamente el desgaste de aceros criotratados fue Barron [92],
reportando incrementos en la resistencia al desgaste de aproximadamente un 10%. Este
mejoramiento se debe principalmente a la transformacion de la austenita retenida en
martensita, la cual al ser mas dura tiene una mayor resistencia al desgaste y a la

precipitacion de carburos secundarios. Cuando estas particulas de elevada dureza se
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encuentran mas finamente distribuidas en el volumen del material, limitan el desgaste
al brindar una mayor cobertura de las superficies en contacto. Esto permite explicar por
qué las variaciones de dureza reportadas en la literatura son de una magnitud mucho
menor que la correspondiente a la resistencia al desgaste, ya que el tamafio de las
improntas de la mayoria de las técnicas de mediciéon de dureza es demasiado grande

como para reflejar el efecto de la dispersién de los carburos.

En cuanto al mejoramiento de la dureza debido de la aplicaciéon de tratamientos
criogénicos, en la literatura abierta se informan incrementos en la dureza luego de
aplicar tratamientos térmicos. En este sentido, Leskovsek y Ule [82] reportaron una
mejora de 5,3% en la dureza Rockwell C de un acero AISI M2 tratado criogénicamente,
mientras que Molinari et al. [118] sobre el mismo acero informé un aumento de 8,3% en

la dureza Vickers y Yun et al. [117] un 2,6%.

En otro trabajo de Pellizzari et al. [132] realizado sobre un acero para herramientas AISI
H13, se inform6 un incremento de dureza Rockwell C de 6,9% de las probetas tratadas
criogénicamente en comparacion a las tratadas convencionalmente. Bensely et al. [133]
reporté un aumento de 3,5% en la dureza Vickers de un acero carburizado En 353,
mientras que Zhirafar et al. [96] hallé6 un incremento de 2,4% en la dureza Rockwell C
de un acero 4340 de baja aleacién. Cabe destacar que la mayoria de las investigaciones
relacionadas a tratamientos criogénicos han sido realizadas en aceros para
herramientas y matriceria, mientras que no se han podido encontrar referencias a

resultados obtenidos en aceros de bajo contenido de carbono.

En la literatura abierta también pueden encontrarse trabajos que reportan que no hubo
modificaciones en la dureza luego de la aplicacién de tratamientos criogénicos. Un
andlisis mas en detalle de algunas de estas publicaciones permite observar que esto se
debe a que las temperaturas no fueron lo suficientemente bajas como para completar
las transformaciones (da Silva et al. [97]) o que la etapa de enfriamiento fue realizada
posteriormente al revenido (Pellizzari et al. [134]). La ausencia de cambios en la dureza
también ha sido observada en trabajos relacionados con aceros inoxidables austeniticos
tratados criogénicamente [135], en los cuales no se producen transformaciones

martensiticas.
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En relacion al mejoramiento de la resistencia al desgaste debido a la transformacion de
austenita retenida, Das et al. [114,136] reportaron mejoras de entre 10 a 260% en un
acero AISI D2. Molinari et al. [118] inform6 incrementos de 60% en mechas de centrado
mientras que Mohan Lal et al. [93] reporté mejoras de entre 110% a 48% en distintos
aceros para herramientas (AISI M2, T1 y D3). Por otro lado, Bensely et al. [137] hall6
mejoras de entre 85% al aplicar tratamientos sub-cero y de 370% al aplicar

tratamientos de criogenia profunda en un acero para carburizacion En 353.

Da Silva et al. [97] atribuyeron el incremento en la vida ttil de entre un 44 a un 343% de
distintas herramientas de corte a la eliminacidon de un 25 % vol de austenita retenida
gracias al tratamiento criogénico, mientras que Yun et al. [117] informé mejoras de un
100% en la resistencia al desgaste, pero como producto del efecto conjunto de la
reduccion de austenita retenida y la precipitaciéon de n-carburos. Yugandhar et al. [125]
asociaron las mejoras en la resistencia al desgaste del 150 a 200% en aceros para
herramientas a las mismas razones que Yun et al. Alexandru et al. [138] obtuvieron un
incremento en la fraccién de carburos (6,9 a 17,4 %vol) y una fuerte reduccién en la
cantidad de austenita retenida (42,6 a 0,9 %vol) en un acero AISI M2 tratado a -70 °C, el
cual presenté un mejoramiento de la resistencia al desgaste de entre 72 a 131 %. El
efecto combinado de la precipitacion de carburos y de la transformacion de austenita
retenida también fue propuesto por Leskovsek et al. [95], reportando una mejora del

120% en la resistencia al desgaste de un acero rapido tratado criogénicamente.

Otros grupos de investigacion se focalizaron en el rol de la precipitacion de carburos. En
esta linea, Meng et al. [98,99] reportaron mejoras en la resistencia al desgaste
comprendidas entre 100 y 600% producto de la precipitacion de n-carburos
nanométricos. Resultados mas modestos fueron informados por Stratton et al. [139], en
torno al 20% para un acero carburizado tratado criogénicamente. Mejoras de 25 y 42%
fueron reportadas por Pellizzari et al. [118] producto del refinamiento de los carburos
en especimenes criotratados de dos aceros para herramientas. Bulancea et al. [122]
informaron incrementos en la vida util de herramientas (AISI T2, M2, M1 y S3-3-2) de
entre un 42 a un 70%, como consecuencia de la precipitaciéon de cantidades mucho

mayores, entre un 80 y un 400%, de carburos de tamafio inferior a 1 pm. Similares
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resultados fueron presentados por Cajner et al. [140] en referencia a la resistencia al
desgaste erosivo en un acero para herramientas PM S390 MC. Los especimenes
criotratados evidenciaron una resistencia al desgaste entre un 20 y un 40% superior a

los tratados convencionalmente.

Como puede apreciarse, los incrementos de dureza reportados en la literatura rondan
entre el 2,5 y el 8%, mientras que las mejoras en la resistencia al desgaste alcanzan

valores mucho mas grandes, superando el 100% de mejora en varios casos.

4.1.4 Efecto de los tratamientos de criogenia sobre tenacidad a la fractura

A diferencia de lo que sucede en el caso de la resistencia al desgaste, los efectos de los
tratamientos de criogenia sobre las propiedades de fractura son variados y no han sido
tan extensamente estudiados como en el caso de las propiedades triboldgicas. En la
mayoria de los trabajos de la literatura abierta, se han estudiado aceros de alta aleacion
en los que se ha aproximado la tenacidad a la fractura a través de ensayos de impacto

del tipo Charpy o mediante ensayos de fractura no normalizados [140,141].

El efecto de los tratamientos criogénicos sobre las propiedades de fractura se encuentra
relacionado con las modificaciones microestructurales que éstos producen en el
material. Como fue presentado anteriormente, las investigaciones relacionadas a los
tratamientos de criogenia se ha concentrado principalmente en aceros para
herramientas y matriceria, en los que la conversion de austenita retenida en martensita
es muy importante. En estos casos, es esperable una disminuciéon de los valores de
tenacidad al impacto o a la fractura, debido a que la austenita es una fase mucho mas
ductil y tenaz que la martensita. En cambio, en aceros donde el refinamiento de
carburos es la principal modificaciéon microestructural, la variacién de las propiedades a
la fractura no puede predecirse tan facilmente. Esto se ve reflejado por el amplio rango
de resultados que puede ser hallado en la literatura. Por ejemplo Prabhakaran et al.
[142], Yun et al. [117] reportaron mejoras significativas en la tenacidad al impacto, con
incrementos de entre 15 a 30% en especimenes de aceros para herramientas (AISI M2,
T1) y para carburizado criotratados, mientras que Molinari et al. [118] hallaron mejoras

de entre 5 a 20% en la tenacidad a la fractura (estimada a partir de ensayos Charpy)
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luego de la aplicaciéon de distintos tratamientos criogénicos en un acero AISI H13. Otros
investigadores, como Cajner et al. [140] y Kollmer [143] concluyeron que los
tratamientos criogénicos no generaban modificaciones en la tenacidad al impacto,
mientras que Das et al. [144] y Zhirafar et al. [96] reportaron disminuciones en dicha
propiedad, en el orden de entre 15 a 30%, mientras que Zurecki [121] halld
disminuciones de alrededor del 50% en la energia absorbida por las probetas

criotratadas en ensayos Charpy en un acero AISI A2 para herramientas.

4.1.5 Influencia de los tratamientos de criogenia en otras propiedades y

materiales

En relacion a la resistencia a la flexidn, Yun et al. [117] reportaron un notable aumento,
de entre 20 a 25% en dicha propiedad para aceros AISI M2 y T1 con tratamiento
criogénico, mientras que Kollmer [143] hall6 aumentos de entre 7 y 16% en la

resistencia a la traccién en un acero SAE 4140 criotratado.

Con respecto a la resistencia a la fatiga, Baldissera et al. [85,86] encontraron
extensiones significativas en la vida a la fatiga y una reduccién en la dispersion de los
resultados tanto para un acero AISI 302 como para un acero para carburizacion
18NiCrMo5. Esta reduccion de la dispersion de los valores también fue informada por
Belisario et al. [145], aunque la vida media a la fatiga no fue modificada
significativamente por el tratamiento criogénico. Higo et al. [146] report6 que la vida a
la fatiga para un acero Fe-18Cr-8Ni criotratado era casi 60 veces mayor que con
tratamiento convencional para valores de tension aplicada cercanas al limite de fatiga,
mientras que a valores mas altos de tension, la diferencia era de entre 3 y 4 veces mas.
Los autores atribuyeron esta diferencia a un mecanismo de bloqueo de dislocaciones
por la formaciéon de colonias de martensita de tamafio nanométrico, lo que retrasa la

fase de nucleacion.

De acuerdo a Wei et al. [147] los tratamientos de criogenia no modifican de manera
sustancial la resistencia a la corrosion tanto del acero AISI 420 como del SAE 52100.
Baldissera y Delprete [85] tampoco encontraron diferencias en la resistencia a la

corrosion de un acero inoxidable AISI 302, mientras que Pellizzari et al. [132]
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reportaron un mejoramiento en la resistencia a la fatiga térmica en un acero AISI H13, al
reducir la longitud y densidad de fisuras inducidas por ciclos de calentamiento y

enfriamiento.

La aplicacion de tratamientos criogénicos sobre polimeros y materiales compuestos
[91] increment6 ligeramente la cristalinidad de polieterimida (PEI) y poliamida (PI) y
aumento la temperatura de transicion vitrea del PEI de 488 a 526 K. Otros trabajos,
como el de Trieu et al. [148] reportan que la aplicacién de criotratamientos sobre
polietileno de ultra alto peso molecular (UHMWPE) no modifica sus propiedades

mecanicas de manera significativa.

81



Parte II: Materiales y Metodos

En esta segunda parte del trabajo de tesis se presentan y desarrollan las
distintas técnicas experimentales utilizadas asi como los métodos de andlisis
de resultados. Adicionalmente, se detallan los procedimientos para la
obtencion de las diferentes probetas y especimenes de prueba necesarios para

la realizacién de los ensayos.
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5 Materiales y métodos

5.1 Material

El material utilizado en el transcurso de este trabajo de investigacién fue un acero
inoxidable martensitico, AISI 420 de bajo contenido de carbono. La determinacién de la
composicion quimica se realizé sobre probetas circulares, de 42 mm de didmetro y 5

mm de espesor, obtenidas del material en estado de recepcion.

La composicién quimica fue determinada con un espectrémetro de emisién éptica
marca SPECTRO, modelo SPECTROMAXX, perteneciente a la Universidad Nacional del
Sur. Este equipo funciona estableciendo un arco eléctrico entre la muestra y el catodo
del instrumento en una atmdsfera inerte de argdén. La luz emitida por el arco es
analizada por una serie de detectores 6pticos y la sefial obtenida permite identificar los
elementos presentes en la muestra, segiin las bases de datos de calibracién que se
adquieren con el espectrometro. Esta técnica permite obtener resultados muy
rapidamente, pero requiere de muestras conductoras y de una correcta seleccién de las
bases de datos contra las que se comparan los espectrogramas obtenidos. En las Figura
5.1 y Figura 5.2 puede apreciarse el equipo completo y el detalle del sistema de fijaciéon

de muestras.

Figura 5.1. Espectrémetro Spectro Maxx,
Departamento de Metalurgia, UNS.

Figura 5.2. Detalle del sistema de fijacion de
muestras del espectrometro.
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5.1.1 Tratamientos térmicos

El acero AISI 420 se caracteriza por una alta templabilidad, pudiéndose obtener
microestructuras martensiticas mediante enfriamiento al aire en secciones de hasta 305
mm de didmetro [149]. Si bien el templado resulta relativamente sencillo, debiéndose
tener la precaucién de estabilizar la temperatura en el rango de 830 a 850 °C, donde se
produce la transformacién austenitica, los mayores recaudos deben tomarse durante el
revenido. En particular para el AISI 420, se produce una importante pérdida de
tenacidad si son revenidos a mas de 500 °C [150,151], por lo que la temperatura debe
seleccionarse cuidadosamente en funciéon de las propiedades mecanicas que se busca

obtener.
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Figura 5.3. Variacion de las propiedades mecénicas del acero AISI420 en funcién de la temperatura de
revenido. Templado desde 1022 °C. Fuente: [151].
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Todos los especimenes fueron sometidos a un ciclo de calentamiento, hasta 830 °C,
temperatura a la que permanecieron durante 10 min para asegurar una temperatura
uniforme en todo el volumen de las muestras. El calentamiento luego fue continuado
hasta 1030 °C, con un tiempo de permanencia de 10 min, a fin de asegurar una
austenizacion completa del material. Pasado este tiempo, las probetas fueron templadas
en aceite. Todo este procedimiento fue realizado en un horno con atmosfera de argén
(Figura 5.4), para evitar la oxidacion y descarburizaciéon del material. Este equipo, de
fabricacion propia, fue disefiado especificamente para los tratamientos necesarios para
este trabajo de tesis. En la Figura 5.5 se presenta un corte transversal del horno de
temple. Las probetas son colocadas en la camara caliente sobre una plataforma
refractaria. Una vez concluida la etapa de austenizacion, las mismas son empujadas con
una varilla hasta el extremo de la plataforma hasta caer directamente en el depdsito de
aceite. De esta manera, todo el proceso se realiza dentro de la atmoésfera de argon, sin

exponer a las probetas al aire hasta finalizado el temple.
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Figura 5.5 - Esquema de corte transversal del horno de
temple.

Figura 5.4 - Horno para temple en
atmosfera de argén de fabricacién propia.

Seguidamente, se sometio a los especimenes a distintos tratamientos de criogenia. El

medio de enfriamiento elegido fue nitrégeno liquido, con una temperatura de equilibrio
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de -196,6 °C. Las variables seleccionadas para diferenciar los tratamientos fueron la
minima temperatura alcanzada, la velocidad de enfriamiento y el tiempo de

permanencia a temperatura criogénica.

En una primera etapa experimental, y de acuerdo a lo reportado en la bibliografia y
otras investigaciones similares se realizaron tratamientos de criogenia con velocidades
de enfriamiento muy lentas y tiempos de permanencia a temperatura criogénica
prolongados. La tasa de descenso de la temperatura utilizada fue de aproximadamente
0,05 °C/s, mientras que los tiempos de inmersidn en nitrégeno liquido fueron de 2, 4, 8
y 24 h. Las mediciones de dureza realizadas luego de estos tratamientos indicaron que
los cambios en el material se habian producido incluso durante el tratamiento mas
corto, sin diferencias significativas para los tratamientos mas extensos (4 a 24 h). Esto
llevé a un replanteamiento de los parametros, dando lugar a una segunda etapa

experimental.

A raiz de esta primera experiencia, se decidié6 emplear dos regimenes de enfriamiento
desde la temperatura ambiente, uno brusco, con inmersién directa en el nitrégeno
liquido, y uno lento, con una velocidad de 0,45 °C/s. De esta forma, la rampa de
enfriamiento se iguald en severidad a la aplicada durante el calentamiento en el horno
de temple. Una vez alcanzado el equilibrio, las probetas se mantuvieron 1 o 2 h a
temperatura de criogenia profunda (-196 °C) y fueron extraidas utilizando el mismo

método que para su enfriamiento.

Posteriormente, las probetas fueron revenidas a 410 °C a fin de aliviar las tensiones
residuales presentes en la martensita y aumentar su ductilidad. Este procedimiento se
realizé en un horno con atmdsfera de argén, calentando las probetas a una velocidad de
0,6 °C/s con un tiempo de permanencia a 410 °C de 10 min. Posteriormente, se
interrumpid el calentamiento, dejando que las probetas se enfrien lentamente dentro

del horno. Una representacidn grafica de estos tratamientos se muestra en la Figura 5.6.
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Figura 5.6. Representacion de los tratamientos térmicos aplicados.

Adicionalmente, se realizaron tratamientos de criogenia superficial, a -40 °C y -80 °C,
con un tiempo de permanencia a dichas temperaturas de 2 h y una velocidad de
enfriamiento de 0,45 °C/s. El procedimiento anteriormente descrito dio lugar a siete

tratamientos diferentes, los cuales se detallan en la Tabla 1.

Posteriormente a esta etapa, se seleccioné el tratamiento criogénico con el que se
obtuvieron las mejores propiedades mecanicas (dureza y tenacidad al impacto), para la
realizacion de los ensayos de desgaste, nanoindentacién, nanodesgaste y de mecanica
de fractura (Apartados 5.8 al 5.14). En dichas secciones se considero el tratamiento
térmico convencional de temple y revenido (CHT) y el tratamiento con enfriamiento
lento y dos horas de permanencia a temperatura criogénica (DCT-2C), el cual por
razones de simplificar la nomenclatura en tablas y figuras, se identific6 directamente

como DCT.
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Tabla 1. Tratamientos térmicos aplicados

Designacion Tratamiento

CHT Temple y revenido

DCT-1F  Temple, inmersion directa en NL, 1 h a temperatura criogénica. Revenido

DCT-2F Temple, inmersién directa en NL, 2 h a temperatura criogénica. Revenido

DCT-1C  Temple, enfriamiento a 0,45 °C/s, 1 h a temperatura criogénica. Revenido

DCT-2C  Temple, enfriamiento a 0,45 °C/s, 2 h a temperatura criogénica. Revenido

SCT-40  Temple, enfriamiento a 0,45 °C/s, 2 h a -40 °C. Revenido.

SCT-80  Temple, enfriamiento a 0,45 °C/s, 2 h a -80 °C. Revenido.

5.2 Metalografia dptica

La metalografia es la disciplina que comprende la examinacién y la determinacion de la
constitucidon de metales y aleaciones. El analisis de las estructuras puede realizarse con
un amplio rango de magnificaciones, desde 20x en el caso de inspeccién visual de baja
magnificacién, hasta mas de 1.000.000x al utilizar microscopia electréonica de
transmision. La técnica mas utilizada es la microscopia 6ptica, con magnificaciones de
entre 50 a 1.000 aumentos, lo que permite resolver caracteristicas microestructurales

de hasta 0,2 pm.

Las técnicas de metalografia optica han sido tradicionalmente utilizadas para el estudio
de la microestructura de los metales y continian brindando informacién muy util,
sirviendo como paso previo para técnicas mas complejas como la microscopia

electronica de barrido (SEM) o de transmision (TEM) [152].

Tipicamente, una metalografia permite observar las caracteristicas topograficas y
microestructurales, asi como los granos, fases y particulas precipitadas en la aleacion.

En conjunto con otras técnicas de caracterizacidon mecanica y quimica (ensayos de
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dureza, espectroscopia de emisiéon de chispa, DRX), permite determinar la historia

termomecanica de una aleacion.

La microestructura de las muestras correspondientes a cada tratamiento fueron
evaluadas mediante microscopia optica, puliendo previamente las probetas con papeles
abrasivos hasta grit 2500 y posteriormente atacadas con reactivo Marble (4 gr de
CuSO4, 20 ml HCI, 20 ml agua). Las muestras pulidas y atacadas fueron observadas en un
microscopio 6ptico marca Nikon, modelo Eclipse LV-100, dotado de una camara digital
Nikon, DS-Fil. El microscopio incorpora un paquete de software que permite
incrementar la profundidad de campo mediante técnicas digitales, con lo cual es posible
obtener imagenes de mayor calidad, aun cuando la topografia de los especimenes sea

altamente irregular.
5.3 Difractometria de Rayos X

La Difractometria de Rayos X (DRX) es una técnica analitica ampliamente utilizada en la
ciencia de materiales. Su origen se remonta a los trabajos de Von Laue [153] y Bragg
[154], quienes descubrieron que las sustancias cristalinas eran capaces de difractar
Rayos X incidentes. La Ec. 13 presenta la Ley de Bragg, la cual relaciona la intensidad de
la radiacién incidente con su longitud de onda (A) y el espaciado interplanar (d) del

cristal.

2dsen(6) = ni Ec.13

A partir de este principio fisico, la técnica consiste en hacer incidir un haz de Rayos X
monocromatico variando el angulo de incidencia y medir la intensidad de la radiacion
difractada con un detector. Las intensidades recibidas a cada angulo de incidencia
permiten conocer numerosos parametros de la estructura cristalina de un material,
tales como su composicién quimica, las fases presentes, las dimensiones de su celda
unitaria e incluso las tensiones residuales. Esta técnica puede utilizarse en materiales

policristalinos, tales como el acero, sin inconvenientes.
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En el presente trabajo se utilizd6 un difractometro PANALYTICAL X'PERT-MPD, con
emision de radiacién CuKa (A=1,5405 A) y un potencial de aceleracién de 40 KV. El
angulo de difracciéon (20) fue variado desde 20° hasta 120°, con un paso de 0,02° a una
velocidad de 0,06 °/min. El difractémetro fue equipado con un colimador de haz
difractado de grafito y una rejilla programable de 0,2 mm, una rejilla de divergencia de
0,4° y rejillas de haz incidente y de recoleccion de 1°. Ademas, contaba con una rejilla de
recolecciéon para mejorar la resoluciéon y atenuar la fluorescencia del hierro, la cual
puede interferir con los picos de difraccién. Una probeta de cada tratamiento fue

analizada con esta técnica, en un area de 15 x 15 mm.
5.4 Microscopia Electronica de Barrido

La microscopia electrénica de barrido (Scanning Electron Microscopy, SEM) permite
obtener imagenes topograficas con magnificaciones de mas de 100.000%, con
resoluciones que pueden llegar a estar por debajo del nanémetro para los equipos mas
modernos. La profundidad de campo de un microscopio SEM es mucho mas alta que en
un microscopio 6ptico, siendo de aproximadamente 1 pm a 10.000%, lo que facilita el

analisis topografico.

Un microscopio electréonico de barrido escanea la superficie con un haz focalizado de
electrones de alta energia para crear una imagen. Los electrones en el haz interactian
con la muestra, produciendo varias sefiales (Figura 5.7) que pueden ser recolectadas
por los sensores del microscopio para obtener informacion de la topografia (electrones
secundarios), la composicién quimica (Fotones de RX) e incluso la estructura cristalina
(electrones retrodifundidos difractados). La informacién proviene de un volumen de la

muestra, que puede llegar a ser de varios micrones en profundidad [155].
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Figura 5.7. Interaccion entre los electrones y la muestra.

Los electrones secundarios son aquellos que rebotan elasticamente con la superficie de
la muestra y son los mas usados para la formacion de imagenes topograficas, mientras
que los retrodifundidos aportan informacion sobre los elementos y fases presentes. Los
Rayos X se producen cuando hay colisiones inelasticas entre los electrones incidentes y
los de los orbitales de los atomos de la muestra. Cuando los electrones excitados
regresan a su estado de baja energia, emiten un fotén de radiacion X, cuya longitud de
onda es caracteristica de cada salto energético. Esta propiedad hace posible la

identificacion de los elementos quimicos presentes en la muestra.
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Figura 5.8. Principio de funcionamiento de un microscopio electrénico de barrido.

En la Figura 5.8 se esquematizan los componentes fundamentales de un microscopio
SEM. Una potente diferencia de potencial (del orden de 1 a 40 KV) se aplica entre el
anodo y el catodo de la fuente, generando la emisién de electrones de alta energia. El
haz resultante es enfocado mediante lentes magnéticas, mientras que el recorrido del
haz sobre la superficie de la muestra es inducido mediante la aplicacién de un campo
eléctrico, el cual desvia el haz en el plano de la muestra. Los electrones y fotones de
rayos X generados en la superficie de la muestra son recolectados y amplificados para
formar las imagenes topograficas o los espectrogramas de dispersion de energia (EDS).
Todo el proceso se realiza en alto vacio (10-1 - 10-7 Pa) o ultra alto vacio (10-7 - 10-10

Pa), para minimizar la interaccidn de los electrones con las moléculas del aire [156].

Se tomaron imagenes de microscopia electronica de barrido (SEM) empleando un
Microscopio electronico JEOL JSM - 6500 F, perteneciente al Laboratorio de
Metalografia del Instituto de Metales y Tecnologia, Ljubljana, Eslovenia. El microscopio
cuenta con una fuente de electrones de Emision de Campo, lo que mejora la calidad del
haz de electrones y permite su utilizacién a mayores potenciales de aceleraciéon. Su

potencial de aceleracion maximo es de 30 kV, lo que permite alcanzar magnificaciones
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de entre 10 a 400.000x. El equipo cuenta ademas con un sistema de espectroscopia de
Dispersion de Energia de Rayos X, EDX INCA ENERGY 400, Espectroscopia de
Dispersion de Onda, WDX INCA WAVE 700 y difraccién de electrones retrodifundidos,
HKL Channel5.

Los especimenes fueron montados en resina utilizando una prensa de montaje marca
STRUERS, modelo PRONTO-PRESS 10 y seguidamente pulidos en un equipo marca
STRUERS, modelo ABRAMIN, utilizando distintos papeles abrasivos. Posteriormente, la
terminacion final a espejo fue obtenida empleando un sistema de pulido con pafio
embebido en una suspensién de polvo de diamante con particulas de 1 pm.
Seguidamente, se realizé6 un ataque quimico sobre las superficies pulidas, utilizando
reactivo Marble (4 gr de CuSO4, 20 ml HCI, 20 ml agua) durante 15 a 20 segundos. Este
tiempo de ataque tan prolongado es necesario para que puedan apreciarse
correctamente las caracteristicas topograficas de los especimenes en el microscopio
electronico, ya que la profundidad de campo en este tipo de equipos es mucho mayor

que en microscopios épticos.

Todo el proceso de preparacién fue realizado en las instalaciones del Laboratorio de
Metalografia, del Instituto de Metales y Tecnologia de Ljubljana, Eslovenia. Los
especimenes montados, pulidos y atacados fueron colocados en un portamuestras e

insertados en la cAmara del microscopio.

Otro conjunto de imagenes fue realizado en el Servicio de Microscopia Electrénica del
Centro Cientifico-Tecnolégico Bahia Blanca (CCT-BB), perteneciente al CONICET. El
equipo empleado fue un microscopio electrénico de barrido, marca CARL ZEISS, modelo
EVO 40 XVP. Su potencial de aceleracién maximo es de 30 kV, con el cual se pueden

lograr magnificaciones de hasta 100.000 x.
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Figura 5.9 - FE-SEM JEOL 6500F, Laboratorio de Metalografia, Instituto de Metales y Tecnologia,
Ljubljana, Eslovenia.

5.5 Caracterizacion de particulas de segunda fase

La cantidad y tamafio de las particulas de segunda fase precipitadas fue evaluada a
partir de imagenes de microscopia electrénica de barrido, utilizando software de
procesamiento de imagenes para realizar las mediciones correspondientes. Este andlisis
fue complementado con mediciones de EDS para estimar la composicién quimica de las

particulas.

Imagenes a 3.000x obtenidas mediante SEM fueron tomadas de muestras del grupo
base (CTH), 2 horas de criogenia con enfriamiento lento (DCT-2C) y 1 hora con
enfriamiento rapido (DCT-1F). Sobre las imagenes fue aplicada una grilla, formada por
560 cuadrantes de 3,6 um de lado. Para la realizacion de las mediciones sobre las
particulas de segunda fase precipitadas, se eligieron al azar 56 cuadrantes. Utilizando
software de procesamiento de imagenes comerciall, se procedié a medir el tamafio de
las particulas, tomando 2 diametros perpendiculares entre si. Seguidamente la
distribucién de tamafios de las particulas fue estimada, al igual que su fraccion en
volumen a partir del Principio de Delesse [157], utilizando la Ec. 25. En estos calculos

fueron considerados mas de 900 carburos.

Adobe Macromedia Fireworks. Version 8.0.0.7.7
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VVZAA _ ZVP _tXZap

= S T oo Ec. 14

Donde:

Vy: Fraccion en volumen de la fase en estudio.
Aja: Fraccion en area de la fase en estudio.

t: Cantidad de particulas de la fase en estudio.
ap: Area de cada particula de la fase en estudio.
ar: Area de la fase principal.

Asimismo, se estimo6 la distancia promedio entre particulas utilizando un software de
procesamiento de imagenes (FIJI v1.5b [158]), considerando la distancia entre una
particula y sus cinco primeros vecinos. Para el andlisis se consideraron 100 particulas

por tratamiento térmico correspondientes a la tercera etapa experimental (CHT y DCT).
5.6 Microscopia Electréonica de Transmision

La microscopia electrénica de trasmisién (TEM, por sus siglas en inglés) es una técnica
en la que los electrones emitidos por una fuente de alta energia atraviesan la muestra, la
cual debe ser ultra-delgada para permitir el pasaje de los electrones. Las interacciones
que se producen entre el material y los electrones brindan informacién sobre su
estructura cristalina y electrénica, defectos, dislocaciones. Debido a la mayor energia
con la que se bombardea a la muestra, las magnificaciones alcanzadas pueden superar
facilmente 1.000.000%. Es una técnica mas compleja y que requiere de mas tiempo por

parte del operador para dominarla adecuadamente.

Existen varios modos de formacién de imagenes, los mas utilizados son fondo brillante y
fondo oscuro (bright field - dark field). En modo bright field, la imagen se forma debido a
que el haz de electrones es afectado de distintas maneras en diferentes zonas del

material. Algunas partes de la muestra dejan pasar los electrones sin afectarlos,
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mientras que otras partes absorben todos o parte de los electrones incidentes, por lo
que esas zonas se ven oscuras en la pantalla. En modo dark field, se colocan diafragmas
de apertura en el plano focal posterior para seleccionar o excluir ciertos haces
difractados (llamados también reflexiones de Bragg) [159]. Variando las aperturas o el
angulo de la probeta, el operador puede obtener diversas reflexiones que le permiten

evaluar defectos en el material, cambios de estructura cristalina, simetria, etc.
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Figura 5.10. Esquema de un microscopio electrénico de transmision

Para complementar los estudios microestructurales, fue utilizado un Microscopio
Electronico de Transmision de Alta Resolucion (HRTEM), marca JEOL, modelo JEM-2100
(Figura 5.11), con un potencial de aceleracion de hasta 200 KV. El microscopio es capaz

de alcanzar magnificaciones del orden de 1.5 millones de aumentos.
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Figura 5.11 - Microscopio Electrénico de Transmision JEOL-2100, Instituto de Tecnologia de Materiales,
Ljubljana, Eslovenia.

Cuenta con un detector JEOL JED-2300T de Si(Li) para efectuar espectroscopia de
Dispersion de Energia de Rayos X (EDS).

Los especimenes fueron preparados por pulido manual, partiendo de secciones
delgadas (e < 1 mm) montadas utilizando resina epoxi y progresiones de papel de SiC
hasta 2500. El pulido manual era continuado hasta que el espécimen alcanzaba los 100
Mm, para luego terminarse utilizando un sistema de ion milling GATAN 682. Este equipo
genera un haz de iones de argdn con el cual bombardea la superficie de la muestra,

formando una cavidad de dimensiones reducidas, sin alterar la microestructura.

Adicionalmente, se efectud el andlisis de Dispersion de Energia de Rayos X (EDS) sobre
particulas de segunda fase precipitadas, a fin de identificar los elementos
composicionales de los mismos. Esta informacién permite inferir si las particulas
observadas eran carburos, compuestos intermetalicos, 6xidos, etc. Asimismo se realiz6

un estudio de Espectroscopia de Energia Dispersada en conjunto con un Analisis
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Cuantitativo sin patron en las particulas precipitadas de segunda fase para su
identificacion. Dicho analisis fue efectuado utilizando un microscopio de transmision

JEOL JEM-2100. El voltaje de aceleracion fue de 200 KV a 30.000x.
5.7 Ensayos de dureza macroscopicos

El ensayo de dureza Vickers fue desarrollado en 1921 en la Vickers Ltd. por Smith y
Sandland [160], como un método alternativo al ensayo Brinell para determinar la
dureza de materiales. Al utilizar un penetrador piramidal de diamante, el método
Vickers generalmente permite obtener valores de dureza similares, aun cuando se
utilizan distintos niveles de carga normal. Actualmente se considera que los ensayos
realizados con cargas entre 1 y 120 kgf son macro-Vickers, mientras que los realizados
por debajo de 1 kgf son considerados como micro-Vickers. El tiempo de aplicacién de la
carga varia entre 5 y 30 s. En la Figura 5.12 se representa esquematicamente la técnica

Vickers.
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Figura 5.12. Representacion esquematica de un penetrador Vickers

El valor de dureza correspondiente se calcula con la siguiente ecuacion:

v 2Fsen(136/2)

72 Ec. 15

La dureza de los especimenes fue relevada utilizando un durémetro marca OHSMA,
modelo HV-50A. Las mediciones de dureza fueron realizadas empleando el método
Vickers, con 98 N de cargay 7 s de aplicacion de la misma, sobre probetas rectificadas y
pulidas con papel abrasivo grit 600. La dureza de cada espécimen fue evaluada en 5

puntos diferentes, dando lugar a 75 mediciones en total.

A comienzos del afio 2015 fue incorporado al Grupo de Tribologia de la UNS un
microdurémetro, marca FUTURE TECH, modelo FM-300. Con este penetrador pueden
utilizarse las técnicas Vickers y Knoop, con cargas normales de 5 a 500 grf. Asimismo,

cuenta con un microscopio incorporado con dos objetivos (200x - 500x%) para la
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medicidn de las improntas realizadas. A partir de la llegada de este instrumento, las

mediciones de dureza Vickers subsiguientes fueron efectuadas con el mismo.

Figura 5.13. Durémetro Vickers OSHMA HV-50A. Figura 5.14. Microdurémetro Vickers FUTURE
Laboratorio de Estudio y Ensayo de Materiales - TECH FM300. Laboratorio de Estudio y Ensayo de
UNS. Materiales - UNS.

5.8 Nanoindentacion

Los ensayos de indentacion han sido utilizados desde hace mas de 100 afios para
determinar la dureza de un material. En estos experimentos, una carga es aplicada
sobre el material a través de un penetrador de geometria conocida y el valor de dureza
es obtenido a partir de dividir dicha carga por el area proyectada del penetrador. Esta

area en realidad se corresponde con el area residual una vez retirada la carga.

Las mediciones de dureza con penetraciones a nivel nanométrico y cargas en el orden
de 10-3 a 10-®¢ Newtons comenzaron a desarrollarse a mediados de la década de 1970. El

principal inconveniente de estas primeras técnicas era la necesidad de realizar
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microscopia electrénica o de fuerza atomica (AFM) para determinar la impronta
generada por el penetrador. En este sentido, la Unica diferencia entre estos ensayos y

uno tradicional (Brinell, Vickers, Rockwell) eran las menores cargas aplicadas.

En 1992, Oliver y Pharr [161] propusieron su difundido método (11.302 citaciones a
junio de 20152) para medir la dureza y el modulo elastico a escala nanométrica,
utilizando mediciones indirectas. Para ello fue necesario el desarrollo de
nanopenetradores capaces de registrar tanto la carga como el desplazamiento de la
punta con precision. Con este tipo de equipamiento es posible obtener curvas de carga
versus desplazamiento durante el proceso de indentacion. La novedad del método de
Oliver y Pharr radic6 en el desarrollo de modelos que permiten determinar la dureza y
el médulo elastico directamente a partir del andlisis de las curvas P vs h, sin necesidad
de realizar andlisis topograficos posteriores (Figura 5.15). Este avance hizo posible la

automatizacion de las mediciones, agilizando la caracterizaciéon de materiales.

El método de Oliver y Pharr (Método O-P) ha demostrado ser muy util, especialmente
para la medicién de recubrimientos duros y delgados, tales como los recubrimientos de
Diamond Like Carbon (DLCs). Sin embargo, surgen dificultades para determinar la
dureza, y principalmente el médulo elastico, en metales o materiales con tendencia al

flujo plastico [162].

2 Scopus — Search result analysis for: “lmprovetini@ue for determining hardness and elastic modusirsg
load and displacement sensing indentation expetshelournal of Materials Research, 7 (6), 1564-1580
http://bit.ly/1T6UciF
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Desplazamiento (h)

Figura 5.15 - Curva caracteristica Carga (P) vs Desplazamiento (h) de un ensayo de nanoindentacién.

Los metales tienden a formar una protuberancia debido al flujo plastico de material
alrededor de la impronta, fenémeno conocido como pile-up (Figura 5.16). Como el
método de O-P se basa Uinicamente en los registros P vs h, no es capaz de cuantificar
estas protuberancias y por lo tanto se incurre en una sub-estimacion del area real de
contacto. Este fendmeno ha sido objeto de numerosas investigaciones, en las cuales se

han propuesto desde pequefias mejoras al método de O-P, hasta la proposicién de

técnicas completamente nuevas [163-166].

Impronta

Punto de
Residual

Interseccion

Superficie Apilamiento
Original

Figura 5.16 - Representacion del fendmeno de apilamiento (pile-up) luego de un ensayo de
nanoindentacion.
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Al tener en cuenta las limitaciones del método de O-P, se optd por utilizar la técnica de
nanoindentacion no para determinar propiedades conocidas del material (mddulo de
Young) sino mas bien para explorar las modificaciones en el comportamiento elasto-
plastico del material en funcién del tratamiento térmico aplicado. En particular, el foco
del anadlisis fue puesto en la recuperacidon elastica del material luego de aplicada la carga

y en el coeficiente de endurecimiento (m).

Para la realizacion de los ensayos de nanoindentacién, se utilizé un triboindentador
marca HYSITRON, modelo TI950 (Figura 5.17), perteneciente a la Thin Films Division

del Institute of Physics and Biology de la Link6ping University, Suecia.

Debido a la alta sensibilidad del equipo y a los tamafios de impronta involucrados, del
orden de los nanoémetros, la superficie de las probetas debe ser pulida cuidadosamente.
Para ello, todos los especimenes fueron incluidos en baquelita con carbono agregado,
utilizando una prensa caliente BUEHLER SIMPLIMET 3. Posteriormente fueron pulidas
en una maquina pulidora automatica STRUERS TEGRAMIN-30, empleando suspensiones
de diamante hasta un tamafio minimo de particula abrasiva de 0,25 pm. La rugosidad
promedio obtenida fue de 0,02 + 0,003 pm. Los especimenes pulidos fueron lavados en
bafio ultrasénico durante 5 min en acetona y 5 min en alcohol isopropilico, para luego

ser colocados en la base magnética del triboindentador.
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Figura 5.17. Triboindentador Hysitron TI950, Figura 5.18. Detalle de la mesa para colocacion de
Thin Films Division, IFM, Linképing University,  probetas, sistema de microscopia 6ptica y transductor.
Suecia

El componente principal del triboindentador es el transductor capacitivo de tres placas,
de disefio patentado por Hysitron. Este sensor es capaz de medir tanto fuerza como
desplazamiento con alta sensibilidad, gran rango dindmico y linealidad de la sefial de
salida. Permite realizar indentaciones con cargas entre 25 UN y 10 mN. El equipo de la
Thin Films Division del IFM cuenta con la configuracién 2D de dicho transductor, el cual

permite realizar ensayos triboldgicos a escala nanométrica.
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Figura 5.19. Esquema del transductor capacitivo Hysitron. Adaptado de: TI950 Triboindenter Manual,
Hysitron Inc3.

Las indentaciones se efectuaron con una punta de diamante tipo Berkovich, con un
radio de curvatura de ~100 nm, un angulo incluido de 142,3° y un angulo medio de
65,35° (Figura 5.20). Se realizaron indentaciones con control de carga y con control de

desplazamiento. La matriz de ensayos correspondiente se presenta en la Tabla 2.

Figura 5.20. Punta de diamante tipo Berkovich. Fuente: Hysitron Inc.

Luego de realizados los ensayos de desgaste, se efectuaron improntas con la misma
punta conica y las mismas cargas aplicadas (10, 100 y 1000 puN) para determinar el
grado de recuperacion elastica del material (RE). Este parametro permite estimar si el
dafio producido por el deslizamiento del penetrador durante el ensayo de desgaste
removi6 efectivamente material o si lo desplazé por deformacién plastica. La RE se

define como:

® Disponible online en: http://bit.ly/IN5gIqE
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RE = (tmax=h) o 4 Ec. 16

hmax

Donde:
hmax: Profundidad maxima (nm)

h;: Profundidad residual (nm)

Tabla 2. Matriz de ensayos de nanoindentacidn.

Control Penetrador Niveles . Nu.mero de .
indentaciones por nivel
Berkovich 750 pN Arreglo de 10x 10
Por carga 1500 pN indentaciones @ 2 um por
R:100 nm 4000 N espécimen
50 nm
Por Berkovich Arreglo de 3x 4
: 100 nm indentaciones @ 2 um por
desplazamiento R: 100 nm ‘
200 nm espécimen
Conico i ;
Por carga 1000 pN > 1ndent§1c_1ones por
R: 5 um espécimen

5.9 Ensayos de desgaste macroscopicos

Para la determinacién de la resistencia al desgaste se utiliz6 la técnica de pin-sobre-
disco, siguiendo los lineamientos de la norma ASTM G 99-10 [167]. En este tipo de
ensayo generalmente se utiliza un pin esférico de un material duro, tal como acero para
herramientas, aldmina o carburo de tungsteno, para deslizar sobre una probeta con
forma de disco del material bajo estudio. Tanto el pin como el disco pueden hacerse
girar uno con respecto al otro, generando una escara de desgaste circular sobre el disco.
La configuracion utilizada se muestra en la Figura 5.21. Una vez finalizado el ensayo, se
mide el ancho de la escara y se calcula el volumen desgastado. El agregado de una celda

de carga permite obtener el registro de la fuerza de friccidn a lo largo del ensayo
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Las variables de un ensayo pin-on-disk son la carga normal aplicada sobre el pin, la
velocidad lineal de deslizamiento y la distancia total de deslizamiento. Asimismo,
pueden modificarse variables del entorno, tales como la temperatura de ensayo, las

condiciones de lubricacion o la composicion de la atmésfera de ensayo.

Los especimenes fueron pulidos con papel abrasivo de SiC, hasta grit 600 y la rugosidad
inicial fue controlada utilizando un rugosimetro por contacto HOMMEL ETAMIC T-500,
con una longitud de cut-off de 4,8 mm. Antes y después de cada ensayo, las probetas

fueron lavadas en bafio ultrasénico de tolueno por 5 min.

Los ensayos fueron realizados con un tribémetro de fabricacién propia con camara para

hacer ensayos en atmosferas controladas (

Figura 5.23). La carga normal aplicada fue variada de 5 a 25 N en escalones de 5 N,
mientras que la velocidad se mantuvo constante para todos los niveles de carga, en 0,06
m/s, al igual que la distancia de deslizamiento, establecida en 500 m. Durante cada
ensayo fue registrada de manera continua la fuerza de friccidn, utilizando una celda de

carga, marca VERNIER, de 10 N de carga maxima y un adquisidor VERNIER LABQUEST.

El régimen de lubricacion fue estimado de acuerdo a las ecuaciones propuestas por
Hutchings [168] para una configuracion de bola sobre plano, suponiendo lubricacién
hidrodinamica de Reynolds y elasticidad de Hertz. Hutchings compara el espesor de la
pelicula lubricante, estimado a partir de la Ec. 17 con la rugosidad compuesta de las

superficies a fin de determinar la posicidn del sistema en la curva de Stribeck.

h=1.79 x a® x (5,V) " x RO47 x W07 x f=0.12 Ec. 17

Donde:
h: Espesor de pelicula lubricante (m).

a: Coeficiente de viscosidad del aceite. De acuerdo a Hutchings [168] a U (0.6 +
0.965xlog(ng)) x 10°8.
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No: Viscosidad del aceite a presion atmosférica y temperatura de ensayo (cP).

V: Velocidad de deslizamiento (m/s).

R’: Radio de contacto equivalente (m), definido como: 1/R" = (1/R1 + 1/Rz).

W: Carga normal aplicada (N).

E": Médulo elastico equivalente (GPa), definido como: 1/E" = ((1-U1%)/E1) + ((1-U2%)/Ez2).

La rugosidad compuesta de las superficies es definida como 0 = (Ra12+ Ra22)1/2.Si h/0 <
1, entonces el espesor de la pelicula lubricante es insuficiente para separar

completamente a las superficies y se genera interaccién entre las asperezas.

Asimismo, se realizaron ensayos en atmosfera de argdén, con un caudal de entrada a la
camara de 5 I/min. Se mantuvieron la velocidad de deslizamiento y la utilizacién del pin
esférico de carburo de tungsteno que en los ensayos en petrolato, mientras que las
cargas aplicadas fueron de 7,5, 10 y 15 N. La distancia de deslizamiento fue de 250 m.
Cabe destacar que en los ensayos a 7,5 N no se alcanzé a detectar dafio en la superficie,

por lo que los valores no son reportados en el apartado de Resultados (6.11).

La determinacién del volumen desgastado en el disco se hizo de acuerdo a la Ec. 18,

propuesta por la norma ASTM G 99-10 [167].

XTXW3
y = Ec. 18
6XTg

Donde:

V: Volumen desgastado de disco [mm3].

r: Radio de la marca de desgaste [mm].

w: Ancho de la marca de desgaste [mm].

rs: Radio del pin esférico [mm)].
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Figura 5.21 Esquema de la configuracion de un ensayo pin-on-disk.

Los valores de volumen desgastado fueron normalizados en funcién de la distancia de
deslizamiento para independizarlos de las condiciones experimentales. La presion de
contacto, calculada de acuerdo a la Ec. 6, estuvo comprendida entre 1,1 y 1,9 GPa,

dependiendo de la carga normal aplicada.
5.10 Ferrografia analitica

La ferrografia es una técnica analitica utilizada para estudiar los mecanismos de
desgaste operativos a través de la recoleccion y analisis de las particulas de desgaste
que se encuentran en suspension en el lubricante. Fue desarrollada por Vernon C.
Westcott a mediados de la década de 1970 y continda siendo en la actualidad una de las
herramientas analiticas mas potentes para el estudio de fenémenos tribolégicos en

condiciones lubricadas [169].

El principio de funcionamiento de la técnica se destaca por su sencillez y elegancia. Una
muestra de aceite, fluido hidraulico o grasa lubricante es extraida del equipo o proceso
que se busca monitorear, la cual es diluida utilizando un solvente (normal heptano,
tolueno, etc.) con el objetivo de facilitar la precipitacién y la adhesién de las particulas
de desgaste. Esta mezcla diluida es descargada a través de un filamento capilar sobre
una lamina de vidrio ligeramente inclinada que cuenta con una pequefia canaleta

central. Esta lamina, llamada ferrograma, se encuentra ubicada sobre un potente iman,
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por lo que a medida que el aceite diluido va circulando por la ldmina por accién
gravitatoria, el campo magnético retiene las particulas ferrosas. De esta manera, las
particulas van quedando agrupadas en funciéon de su composicién (ferrosas - no
ferrosas) y su tamafio, como puede observarse en la Figura 5.22, mientras que las

particulas paramagnéticas se distribuyen de manera aleatoria en el ferrograma.

a) b) [Ferrous Particles

Oil Flow Form Chains |
in the ‘) '
.\l.lgnc(i« Hcl(l. “

M;lgncl b ) )\ )

Large particles Smaller
deposit at particles deposit D3I
entry point along the slide Non-Ferrous
where the as the Particles Deposit
3 £ ' EREEEREEREERR
magnetic pull magnetic pull Randomly Across
is the weakest. strengthens. the Slide.

Figura 5.22. a) Flujo y retencién de particulas ferrosas y b) distribucién de particulas no ferrosas en un
ferrograma. Fuente: [170].

Una vez que se ha removido cualquier resto de lubricante, el ferrograma es observado
por un técnico o analista especializado y en funcion de la cantidad, tamafio y morfologia
de las particulas es capaz de estimar los mecanismos de desgaste operativos y su
severidad. Los ferrogramas también pueden calentarse a distintas temperaturas, ser
atacados con reactivos u observados con microscopia electronica en combinacion con
espectroscopia de dispersion de energia (EDX) para determinar la composiciéon quimica
de las particulas. El conocimiento de la composicion quimica permite a su vez
determinar el origen de las particulas, siendo este dato muy importante cuando se
analizan equipos industriales complejos. El procedimiento de andlisis se encuentra

recientemente normalizado por la ASTM, bajo la norma ASTM D7690-11 [171].
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Las particulas de desgaste generadas durante los ensayos lubricados fueron analizadas
mediante ferrografia analitica, realizadas con un ferrégrafo PREDICT T-FM. Para ello, se
recolectaron 10 ml de petrolato, extraidos con una micropipeta del seno del lubricante.
Posteriormente se agregaron 20 ml de normal heptano, agitdndose vigorosamente la
muestra y se vertid el contenido en el vaso capilar del ferrografo. Esta solucion es
vertida sobre un slide de vidrio especial, ubicado entre dos potentes imanes que alinean
las particulas que estan en suspensién hasta que quedan depositadas en el slide a
medida que se evapora el solvente. El slide obtenido fue analizado mediante

microscopia éptica para caracterizar las particulas de desgaste.

Figura 5.23. Tribdmetro pin-on-disk de fabricacion Figura 5.24. Detalle de la cAmara hermética para
propia dotado de cAmara hermética para ensayos en atmdsfera controlada.

realizacién de ensayos en atmoésfera controlada.
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Figura 5.26. Perfilémetro HOMMEL ETAMIC T-500.
Grupo de Tribologia - UNS.

Figura 5.25. Ferrégrafo analitico PREDICT T-FM.
Grupo de Tribologia - UNS.

5.11 Ensayos de nanodesgaste

Los avances en las técnicas y equipos utilizados en nanoindentacién han llevado al
desarrollo de los ensayos de rayado a escala nanométrica, cominmente llamados
ensayos de nanoscratch. La técnica consiste en deslizar una punta conica de diamante,
aplicando una fuerza normal, la cual puede ser constante o variable a lo largo de la
longitud del ensayo. Con esta técnica es posible medir el coeficiente de friccion, asi como

los cambios topograficos de la superficie.

Para la determinacion de la friccion y el desgaste fue utilizado un método recientemente
desarrollado por Broitman y Flores-Ruiz [172]. Un problema recurrente en los ensayos
de desgaste a escala nanométrica es la deriva térmica, la cual afecta las mediciones de
desplazamiento de la punta cuando los tiempos de ensayo son prolongados, dificultad

que es salvada gracias a este método.

El triboindentador utilizado cuenta con un actuador electroestatico, el cual minimiza la

deriva térmica debido a que utiliza baja corriente. Ademas, el software realiza una
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correccion, midiendo la deriva durante 30 s antes de cada ensayo para compensar el
desplazamiento, asumiendo que la deriva se mantiene constante. Este método es
preciso cuando la duracién del ensayo es de alrededor de 10 s, pero lleva a grandes
errores cuando el ensayo es mas prolongado, tal es el caso de los ensayos de desgaste,
donde la duracion de los mismos puede ser de mas de 100 s. El método descripto en
[172] no séblo elimina los efectos de la deriva térmica, sino que también permite obtener
la topografia, el coeficiente de friccidon y la tasa de desgaste in-situ y simultaneamente,

en un mismo experimento.

Figura 5.27. Representacién de un ensayo de nanoscratch reciprocante. Fuente: [173].

Para la realizacion de los ensayos de nanoscratch, se utilizé6 un nanoindentador marca
HYSITRON, modelo TI950, perteneciente a la Thin Films Division del Institute of Physics
and Biology de la Linkdping University, Suecia. El equipo cuenta con un transductor

para la medicion de fuerzas tanto en sentido normal como lateral (configuracién 2D).

Se utilizé una punta cénica de diamante de ~5 pm de radio de curvatura y un angulo
incluido de 60°. El analisis perfilométrico de la marca de desgaste fue realizado en una
distancia de 10 pm, mientras que la longitud de ensayo fue de 5 pm, en una
configuracion de deslizamiento reciprocante. Cada experimento consisti6 en 31
pasadas, de acuerdo al método descripto en [172]. La carga normal aplicada fue de 10,

100 y 1000 pN.
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5.12 Ensayos de tenacidad al impacto

La tenacidad al impacto se refiere a la capacidad de una probeta de un material con una
determinada geometria de absorber energia durante una fractura por impacto. Existen
numerosos ensayos para la cuantificacién de la energia absorbida, siendo uno de los
mas conocidos el ensayo de impacto Charpy. Este ensayo se encuentra estandarizado
por numerosos organismos (ASTM, DIN, JIS) y consiste en impactar una barra entallada
con un péndulo para medir la energia absorbida en la fractura. En el caso del ensayo
Charpy, la probeta tiene una entalla al medio (Figura 5.29) y se encuentra simplemente
apoyada, por lo que la configuracion del ensayo es de flexion en tres puntos (Figura
5.31). El péndulo provee un método sencillo y directo para la medicion de la energia
absorbida, la cual es cuantificada (Ec. 19) a través de la diferencia de altura que alcanza
el péndulo luego de fracturar la probeta, multiplicada por la masa del péndulo. Este

ensayo se encuentra normalizado por la norma ASTM E 23-12c [174].

E=m(y; —y2) Ec. 19

Los ensayos de impacto fueron seleccionados como una primera aproximacién para
determinar el efecto de los tratamientos de criogenia sobre la tenacidad a la fractura del
AISI 420, ya que los ensayos de tenacidad a la fractura requieren especimenes de mayor
complejidad y costo de preparacion. Sin embargo, debe aclararse que un ensayo Charpy
presenta numerosas diferencias fundamentales con respecto a un ensayo de tenacidad a
la fractura, ya que la entalla Charpy tiene un radio de curvatura mucho mas amplio que
la generada por fatiga previa a un ensayo de tenacidad a la fractura, el estado de
tensiones en la punta de la fisura es diferente y también hay que considerar que en un
ensayo Charpy la carga es de impacto, mientras que en un ensayo de Kjc la misma se

aplica lentamente.
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Figura 5.28. Esquema de ensayo de impacto tipo Charpy.

Se confeccionaron 7 especimenes por cada tratamiento térmico de criogenia profunda
correspondientes a la segunda etapa experimental, sin considerar los tratamientos sub-
cero (Tabla 1), resultando un total de 35 probetas. Los ensayos se realizaron segun la
norma ASTM E 23 - 12c [174], en cuanto a la geometria de las probetas y las

condiciones de solicitacion.

27.5 | |

10

Figura 5.29. Esquema de probetas Charpy segun la norma ASTM E23 - 02.

Las probetas fueron llevadas a su medida definitiva, mediante fresado y rectificado de
las superficies antes del tratamiento térmico. Realizar las entallas antes del templado de
las probetas no es posible, dado que pueden llegar a generarse fisuras o concentracion
de tensiones residuales en la punta de las mismas. El maquinado tradicional con
herramientas de acero rapido o insertos de Widia posterior al tratamiento térmico no es

recomendable, dado el alto nivel de dureza que alcanzan los especimenes.
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Debido a estas razones, el método elegido para la realizaciéon de las entallas en las
probetas en estado endurecido fue el de electroerosion por hilo, el cual no sélo
garantiza la geometria y las tolerancias dimensionales exigidas por la norma de ensayos,

sino que también cumple con la condicién de no alterar la microestructura del material.

Una vez confeccionadas las probetas, fueron ensayadas en un péndulo marca Avery-
Davison, con una energia de impacto de 300 ] @ 5 m/s perteneciente al Grupo de

Mecénica de Fractura de la Universidad Nacional del Comahue.

Posteriormente, los datos obtenidos fueron analizados utilizando el software estadistico
INFOSTAT [175], a fin de realizar un andlisis de varianza (ANOVA) para determinar el
origen de las variaciones y diferencias entre los valores medios de energia absorbida de

cada grupo de probetas y la representatividad de las mismas.

Figura 5.31. Probeta en posicién de ensayo.

Figura 5.30. Péndulo instrumentado marca
Avery Davison. Grupo Mecanica de Fractura,
Universidad Nacional Del Comahue.

5.13 Ensayos de tenacidad a la fractura

Los ensayos de tenacidad a la fractura presentan un mayor grado de complejidad en

comparacién con los ensayos mecanicos tradicionales, como por ejemplo un ensayo de
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traccion, en cuanto a las condiciones de ensayo, la rigidez de las maquinas, la precision

de los instrumentos y la respuesta del material.

Por estos motivos, los ensayos de tenacidad a la fractura se encuentran normalizados
por varios organismos. ASTM posee dos normas principales, la ASTM E 399 [176] y la
ASTM E 1820 [177], las cuales establecen la geometria y las condiciones de ensayo que
garantizan la validez de los resultados. Las exigencias de las normas estan relacionadas
con las ecuaciones fundamentales de la mecanica de fractura y los estados de tensiones
que se generan en la punta de la fisura durante el ensayo de tracciéon. También se
establece el procedimiento de prefisuracién por fatiga de los especimenes para evitar

un exceso de deformacion plastica en la punta de la fisura.

Figura 5.32. Dimensiones caracteristicas de una probeta tipo Disco Compacto (DC(T)) segin norma ASTM
E 399.

Probetas del tipo Disco Compacto para Traccion (DC(T)) fueron confeccionadas a partir
de una barra de seccion circular en estado de recepcion, realizdndose el maquinado en
un centro de mecanizado con control numérico. En dicho centro se efectio el cilindrado,
frenteado y el plano lateral caracteristico de las probetas DC(T). Los agujeros para
sujecion fueron agujereados con fresa y posteriormente rectificados mediante

electroerosion con electrodo de carbono.

Posteriormente, un grupo de especimenes fue sometido al tratamiento térmico

convencional (CHT), siendo calentados hasta 1030 °C durante 10 minutos para su
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austenizaciéon. Seguidamente fueron templados en aceite y revenidos a 410 °C durante
10 minutos con enfriamiento lento dentro del horno. Tanto la etapa de austenizado
como la del revenido fueron realizadas en atmosfera de argén para evitar la
descarburizacién del acero (Figura 5.4). Otro grupo de probetas fue sometido al
tratamiento de criogenia profunda con enfriamiento lento y dos horas de permanencia
en nitrogeno liquido (denominado simplemente DCT en esta etapa experimental). Las

etapas de austenizacion y revenido fueron idénticas a las del tratamiento CHT.

Una vez realizados los tratamientos térmicos (temple, enfriamiento criogénico,
revenido), se confeccion6 la entalla central con punta chevrén mediante electroerosion
por hilo. De esta manera se evito la fisuracién y acumulacion de tensiones residuales
durante el templado. La configuracion de la entalla fue del tipo radial-circunferencial (R-

C), de acuerdo a lo estipulado por la norma ASTM E 399 [176].
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Figura 5.33. Detalle de las probetas para ensayos de tenacidad a la fractura segiin norma ASTM E 399.

118



Los especimenes fueron prefisurados en una prefisuradora construida por el Grupo
Mecanica de Fractura de la Universidad Nacional del Comahue (GMF-UNCOMA) de la
ciudad de Neuqueén (Figura 5.34). Este dispositivo consiste en un sistema de anclaje
regulable, en el cual se asegura la probeta. Este sistema es solidario a un volante que se
encuentra con su centro desplazado con respecto al del eje del motor. Esta excentricidad
se traduce en un movimiento alternativo de amplitud controlada, lo que permite
realizar prefisuracion por fatiga con control de desplazamiento. Con este tipo de control
se produce una disminucién del factor de intensidad de tensiones aplicado (Ki) a
medida que la fisura va creciendo. De este modo se evita una acumulacién excesiva de
deformacion plastica en la punta de la fisura, ya que si no se podria llegar a afectar el
ensayo de fractura posterior o se invalidarian los supuestos sobre los que se basa la

mecanica de fractura lineal elastica.

A partir de una estimacion de la resistencia del material, se calculé el valor necesario
para conseguir la longitud de fisura dentro de los limites establecidos por el Anexos Al
y A3 de la Norma ASTM E 1820. La norma establece que la carga de prefisuracién no
debe superar la carga dada por la Ec. 20 o el 70% de la carga maxima aplicada durante

el ensayo de fractura, tomando como referencia el menor de estos dos valores.

__ 0,4Bboy

Pf - (2W+ ao)

Ec. 20

El valor de excentricidad establecido fue de 0,25 mm a un valor de frecuencia de 50 Hz,
con lo cual se fueron obtenidas fisuras en intervalos comprendidos entre 1105y 1x106

ciclos, encontrandose dentro de los valores recomendados por la norma ASTM E 1820.
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Volante
excéntrico

Figura 5.34. Maquina prefisuradora por control de desplazamiento perteneciente al Grupo Mecanica de
Fractura de la Universidad Nacional del Comahue.

Se adoso6 a las probetas prefisuradas un trasductor de desplazamiento tipo clip gauge
para medir la apertura de la punta de la fisura. El conjunto fue luego montado en un
vibréforo instrumentado AMSLER de 100 kN de capacidad maxima, con escala de 20 kN,
para proceder al ensayo de traccién en las instalaciones del GMF-UNCOMA. El equipo es
utilizado como una maquina de traccién con movimiento comandado por un tornillo de
bolas recirculantes. De esta forma se puede establecer la velocidad de desplazamiento
de la traversa de la maquina, que en el caso de los ensayos realizados fue de 0,6
mm/min. Adicionalmente, se registré el desplazamiento de la linea de aplicacion de
carga (Di.) con un LVDT marca OMEGA. El empleo de dos técnicas independientes para
la medicion de los desplazamientos permite verificar la linealidad del registro P vs V,

como asi también detectar posibles desplazamientos espureos.
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Figura 5.36. Probeta CHT con clip gauge adosado.
Figura 5.35. Vibréforo AMSLER adaptado para
ensayos de tenacidad a la fractura. GMF-UNCOMA.

Una vez fracturados los especimenes, se procedié al escaneo de las superficies de
fractura utilizando un escaner convencional de escritorio [178]. De esta forma es
posible medir de manera rapida y precisa la longitud original de la prefisura por fatiga y
la fisura final antes de la fractura. El largo de fisura (a) fue medido en 9 ubicaciones
igualmente espaciadas con respecto a la linea central, cada una separada una distancia

(d) de 1,38 mm de acuerdo a la Ec. 21 indicada por la norma ASTM E 1820.

B — 0.01W
g = B=001W)

9 Ec.21

Donde:
B: Espesor de la probeta (mm).

W: Ancho de la probeta (mm).
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Asimismo, las superficies fracturadas fueron analizadas mediante microscopia
electronica de barrido, utilizando un microscopio CARL ZEISS EVO 40 XVP
perteneciente al Servicio de Microscopia del CCT-Bahia Blanca con el objetivo de

evaluar los micromecanismos de fractura.

Los registros de Carga (P) en funcion del desplazamiento de la linea de carga (DiL)
fueron analizados para evaluar el tipo de fractura, su linealidad y un valor provisorio de
tenacidad a la fractura (Kq) fue calculado de acuerdo a la Ec. 22, tomada de la norma

ASTM E 1820.

o a
Kq:fo( /W) Ec. 22

Donde:
Kgq: Valor provisorio de tenacidad a la fractura (MPa-m1/2).
Py: Carga maxima (kN).
B: Espesor de la probeta (cm).
W: Ancho de la probeta (cm).

# (a/W): Polinomio en funcién del largo de fisura, donde (a) es la longitud

promedio de fisura. Los términos de este polinomio se especifican al pie de

pagina de acuerdo al Anexo A3 de la norma ASTM E 18204.

Finalmente, la validez de cada ensayo es corroborada en funcién de la estimacién del
tamafio de la zona deformada plasticamente en la punta de la fisura en comparacién con
el largo de la fisura y del ligamento remanente utilizando la Ec. 23. Dicha estimacion
surje de la aproximacion propuesta por Irwin en su modelo de plasticidad en pequefia

escala [179].

(2+a/W)(0,76+4,8(a/W)-11.58(a/W)2+11.43(a/W)3-4,08(a/W)* |
(1-(a/w))3/2

fa/w) =
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Este resultado permite determinar si la deformacion plastica generada en la punta de la
fisura ha sido lo suficientemente pequefia como para permitir la aplicacién de la
mecanica de fractura lineal elastica. La tensién de fluencia (0Oy) para el acero AISI 420

templado y revenido fue estimada en 1500 MPa [180].

Si las condiciones de linealidad y plasticidad en pequefia escala se cumplen, el valor de
Kq se considera valido y se reporta como el valor de tenacidad a la fractura del material
(Kic)- Se consideraron al menos tres ensayos validos para cada grupo de probetas para

determinar el valor promedio de Kic correspondiente.

2
K
a,B > 2.5( q/ay> Ec. 23

Donde:
a: Longitud de fisura (mm).
B: Espesor de probeta (mm).
Kq: Valor provisional de tenacidad a la fractura (MPa-m?1/2).
Oy: Tensidn de fluencia (MPa).
5.14 Resistencia a la corrosion

El acero AISI 420 debe gran parte de su popularidad al hecho de reunir en un mismo
material un balance de propiedades mecanicas (dureza, resistencia al desgaste) con una
resistencia a la corrosién muy superior a la de los aceros al carbono. Dentro de los
aceros inoxidables, los del tipo martensitico son los que mas limitaciones presentan en
cuanto a su resistencia a los agentes corrosivos. El AISI 420 alcanza su mayor
resistencia a la corrosion en estado templado y revenido, pudiendo soportar la
corrosion atmosférica, el agua dulce y de mina, vapor, acido carbénico, petréleo crudo,

alcohol, amoniaco, mercurio, soluciones de esterilizacion y jabones [151,181]. Dado que
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la resistencia a la corrosion es una variable de seleccién, se debe evaluar la influencia de

los tratamientos de criogenia sobre la misma para el acero AISI 420.

5.14.1 Curvas de potencial de circuito abierto

Las curvas de potencial de circuito abierto sirven como una primera aproximacion para
caracterizar la resistencia a la corrosion de los materiales. La técnica consiste en
monitorear el potencial entre el electrodo del material en estudio y el electrodo de
referencia, que usualmente consiste en un electrodo de calomel saturado el cual
consiste en mercurio recubierto por una pasta porosa de cloruro de mercurio en una
solucion clorada. El potencial depende de la concentracién de iones cloruro, por lo que
se utiliza una solucion saturada de cloruro de potasio para minimizar el potencial de
junta entre la solucion de ensayo y la solucion del electrodo de referencia en la celda de

corrosion [182].

La solucién electrolitica se deja estabilizar antes de comenzar a sensar los datos de
potencial y se aplica una corriente constante (método galvanostatico). El potencial de
los electrodos es monitoreado de manera continua y su evolucién permite determinar si

el material se ha pasivado [183].

5.14.2 Curvas de polarizacion anddica ciclica

Las curvas de polarizaciéon ciclica pueden ser determinadas mediante dos técnicas, la
galvanostatica o la potenciostatica. El método galvanostatico para la determinacién de
las curvas de potencial consiste en mantener una corriente constante entre el electrodo
de trabajo y el contraelectrodo, registrandose el cambio potencial entre ambos. El
electrodo de referencia es elegido para que provea un potencial estable y reproducible
en la solucion. El electrodo de referencia se pone en contacto con la solucion de ensayo a
través de un tubo que termina en un filamento capilar, conocido como Capilar de

Luggin. Este es colocado muy proximo a la superficie del electrodo de trabajo [183].

En el método potenciostatico para la determinacion de las curvas de polarizacion, la
diferencia de potencial del electrodo de trabajo se mantiene constante utilizando un

potenciostato. Este instrumento utiliza un circuito retroalimentado que ajusta la
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corriente que se envia al electrodo de trabajo para que su potencial medido contra el
electrodo de referencia se mantenga en el valor estipulado. Este método permite
caracterizar mejor el comportamiento a la corrosion del metal ya que se puede hacer un
seguimiento mas detallado de la formacion y disolucién de los films pasivantes, cuyo
comportamiento depende principalmente del potencial del metal y donde pueden
presentarse grandes variaciones en la corriente para un potencial dado. La formacion de
los films pasivantes, cuyo comportamiento depende principalmente del potencial del
metal y donde pueden presentarse grandes variaciones en la corriente para un

potencial dado [184].

Las curvas de potencial fueron determinadas mediante una celda electroquimica
utilizando una solucién salina 0,5 M (NaCl) aireada, con un electrodo de referencia de
calomel saturado (SCE) y un contraelectrodo constituido por una lamina de platino con
un area expuesta a la soluciéon de 1 dm?. Los electrodos de trabajo fueron muestras de
AISI 420 con tratamiento térmico convencional (CHT) y con tratamiento de criogenia
profunda con enfriamiento lento y dos horas de permanencia en nitrégeno liquido
(DCT). En los ensayos realizados se utiliz6 un potenciostato-galvanostato PAR Modelo

M273.
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Figura 5.37 Celda de corrosion.

5.15 Analisis de la Varianza

El andlisis de la varianza, conocido cominmente como ANOVA por su acrénimo en
inglés (ANalysis Of VAriance) es un conjunto de técnicas estadisticas propuestas por el
genetista y estadistico R. A. Fisher entre 1920 y 1930 [185]. El objetivo es contrastar la
hipétesis nula de que las medias de K (2 o mas) poblaciones son iguales, frente a la
hipétesis alternativa de que por lo menos una de las poblaciones difiere de las demas en
cuanto a su valor esperado. Se entiende como poblacién al conjunto de datos que tiene
los mismos parametros. Por ejemplo, la dureza de las muestras templadas y revenidas
(CHT) contra la de las enfriadas criogénicamente durante 2 h (DCT-2C). Esta
determinacion es fundamental en el andlisis de resultados experimentales, en los que

interesa comparar los efectos de modificaciones en las variables independientes.

Todo valor observado en un experimento puede expresarse de la siguiente forma:
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Yij= U+ T+ € Ec. 24

Donde:

yij: Valor observado de la j-ésima medicion del i-ésimo tratamiento.

H: Valor medio de todos los yi;.

Ti: Efecto del tratamiento i-ésimo, o también conocido como factor controlado.

&ij: Variable aleatoria (error).

Por lo tanto, el método de Fisher descompone la variacion en dos grupos, una variacion
intra-grupo, la cual cuantifica la dispersién de los valores de cada muestra con respecto
a sus correspondientes medias, y una variaciéon inter-grupo. Este segundo valor
cuantifica la dispersién de las medias de las muestras con respecto a la media global. El
andlisis de la varianza permite superar las limitaciones de hacer contrastes bilaterales
por parejas (que son un mal método para determinar si un conjunto de variables con n >

2) difieren entre si.

Para aquellas técnicas en las que la cantidad de datos obtenidos fue suficientemente
grande (dureza Vickers, ensayos Charpy, ensayos de Kic, nanoindentaciones) se realizé
el ANOVA para determinar la significacion de los cambios producidos por los
tratamientos de criogenia. Para la realizaciéon del mismo se utilizé el software
estadistico InfoStat [175], creado y mantenido por el Departamento de Estadistica
Aplicada y Biometria de la Facultad de Agricultura de la Universidad Nacional de

Coérdoba.

Cuando un andlisis de la varianza arroja un resultado significativo, es indicativo de que
al menos un grupo tiene una media diferente al resto. Sin embargo, el test de ANOVA no
indica cudl es la media diferente, para lo cual debe realizarse algin tipo de comparacion
[186]. El método mas usual es el de realizar comparaciones entre las medias de a dos
grupos por vez, lo que se conoce como comparaciones apareadas o de a pares. Fisher
[185] desarrollé una técnica de comparacion, conocida comunmente como Diferencia
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Minima Significativa (DMS de Fisher), en la cual, a partir de un ANOVA significativo, se
van comparando medias de a pares mediante una prueba t de Student y si la diferencia
es estadisticamente mayor a la DMS, se dice que las medias son distintas con un cierto
grado de confiabilidad. Usualmente, el valor de confianza utilizado es del 95%, con una
probabilidad de cometer un falso positivo (aceptar la hipdtesis nula cuando en realidad
es falsa) de 5%. Este valor se conoce como nivel de significaciéon y se denota con el

simbolo a.
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Parte III: Resultados y Discusion

En esta parte se presentan y detallan los resultados obtenidos en cada
experimento. La discusion de los resultados se encuentra agrupada en tres
bloques, con su respectiva discusion y conclusiones parciales. El primero se
refiere a la evaluacion microestructural y de dureza del material, el seqgundo
engloba los resultados de desgaste mientras que en el tercer bloque se

discuten los resultados de los ensayos de tenacidad al impacto y a la fractura.
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Bloque I - Caracterizacion microestructural y dureza

6 Resultados experimentales

6.1 Caracterizacion microestructural

La composiciéon quimica obtenida a partir del analisis mediante espectroscopia de

emision Optica se presenta a continuacion en la Tabla 3.

Tabla 3 Composiciéon quimica de AISI 420 (wt%)

Elemento C Cr Mn Si P S Fe
Barra 0,17 12,83 0,76 0,55 0,05 0,017 Balance
Especificacion 12.00
Min ’ 1,00 1,00 0,04 0,03
ASTM A 176 Balance
0,15 14,00 max max max max
[181]

Los resultados obtenidos se corresponden con la composicién de referencia de la norma
ASTM A 176 [181], destacandose el bajo contenido de carbono presente en la barra,

cercano al limite inferior de la especificacion del material.

En cuanto a la caracterizaciéon microestructural, la Figura 6.1 muestra el material en
estado de recepcién (normalizado), en la cual puede apreciarse una matriz ferritica con

carburos primarios precipitados.
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Figura 6.1 Micrografia 6ptica de AISI 420 en estado de recepcion.

Las Figura 6.2 y Figura 6.3 muestran las micrografias de especimenes tratados
térmicamente, en ambos casos puede observarse una matriz martensitica con carburos
de pequefio tamafio dispersos. A este nivel de magnificacién no se alcanzan a apreciar

diferencias significativas entre ambos grupos de especimenes.

Figura 6.2. Micrografia 6ptica de espécimen con tratamiento térmico convencional (CHT).
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Figura 6.3. Micrografia 6ptica de espécimen con tratamiento de criogenia con enfriamiento lento y dos
horas de tiempo de permanencia en nitrégeno liquido (DCT-2C).

6.2 Difraccion de Rayos X

En la Figura 6.4 se muestran los difractogramas correspondientes a muestras CHT y
DCT-2C. Los resultados fueron consistentes con lo esperado a partir de la composiciéon
quimica y las micrografias oOpticas. En ambos difractogramas se observan picos
caracteristicos de a-Fe, correspondientes a una microestructura martensitica. Se
destaca la ausencia de picos austeniticos, inclusive en el difractograma correspondiente
al espécimen CHT, siendo el limite de deteccién de fases del difractémetro de ~3 %vol
[187]. La Figura 6.5 permite observar un ensanchamiento en los picos correspondientes
al material tratado criogénicamente, asi como también un ligero corrimiento hacia
valores mas altos de 20. Esto es indicativo de un mayor valor de tensién residual en el

material.

El bajo contenido de austenita retenida se debe a que la composicion quimica del
AlSI420 favorece la templabilidad, siendo un acero que puede llegar a ser templado
directamente al aire, sin necesidad de sumergirlo en un medio de enfriamiento mas

severo, como puede ser agua o aceite.
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Figura 6.4. Patrones de difraccién de rayos X de probetas con tratamiento térmico convencional (CHT) y 2
h de enfriamiento criogénico (DCT-2C).
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Figura 6.5. Ensanchamiento del pico (110) inducido por la aplicacion del tratamiento criogénico.
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6.3 Microscopia Electrénica de Barrido

La Figura 6.6 muestra en detalle las microestructuras resultantes luego del tratamiento
convencional y del de criogenia. En ambos casos puede apreciarse una matriz
martensitica, de estructura acicular y carburos globulares precipitados. La diferencia
entre las microestructuras resultantes es notable, pudiéndose apreciar una disminuciéon
en el tamano de los carburos, asi como un aumento de la cantidad de los mismos en el

espécimen tratado criogénicamente (Figura 6.6b).

Figura 6.6. Imagenes SEM de especimenes a) CHT y b) DCT-2C.
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La distribucién de los carburos sigue en cierta medida los bordes de las agujas
martensiticas, si bien su ubicacién no presenta un patrén particular, como se puede
apreciar en la Figura 6.7. Asimismo se alcanzan a ver algunos carburos de forma
alargada, que parecen ser la uniéon de dos carburos globulares que no llegaron a

separarse durante el revenido.

Figura 6.7. Imagen SEM de un espécimen DCT-2C, mostrando carburos precipitados de tamafo sub-
micrométrico.

A partir de las imagenes SEM se procedio al conteo de los carburos y a la determinacion
de su tamafio. El resultado de este andlisis se presenta en la Figura 6.8, siendo una
estimacion de la distribucién de tamafios para muestras tratadas convencionalmente
(CHT) y con tratamiento criogénico (DCT-2C y DCT-1F). Se observa una disminucién en
el tamano de los carburos, como asi también una distribucién mas acotada del tamarfio
de los mismos, asemejandose a una distribucion tipo Pareto. Aproximadamente el 70%
de los carburos analizados en la muestras DCT-1F y DCT-2C eran de diametro menor a
0,4 um. La cantidad de carburos pequefios (¢ < 0,4 pm) aumento en funcién del tiempo

de permanencia en nitrégeno liquido.

La proporcién en volumen de carburos fue estimada a partir de la relacién entre el area

total bajo andlisis y el area correspondiente a los carburos. El valor obtenido fue de 17
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%vol para la muestra CHT y en 12 %vol para la DCT-2C. Debido al reducido tamafio de
los carburos en las muestras tratadas criogénicamente, el error de apreciaciéon del area
deberia ser mayor que para la CHT, por lo que la diferencia entre las proporciones en
volumen de ambos materiales podria llegar a ser ligeramente menor. Con respecto a la
distancia entre particulas, la misma fue estimada en 1,73 + 0,72 pm para la muestra CHT

y 1,37 £ 0,46 um para la tratada criogénicamente.
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Figura 6.8. Estimacion de la distribucidn del tamafio de carburos.

6.4 Microscopia Electronica de Transmision

En la Figura 6.9 se aprecia la estructura martensitica en su disposicién acicular y la
presencia de regiones oscuras, asociadas a los carburos. Se realiz6 un andlisis EDS sobre
la zona marcada con una cruz para su identificacidn. El espectro resultante se presenta
en la Figura 6.10. Las intensidades relativas de los picos obtenidos permiten realizar el
andlisis cuantitativo de fases en una region muy pequefia, cuyo resultado se presenta en
la Tabla 4. Las proporciones atémicas de Fe, Cr y C se corresponden con un carburo del
tipo M7Cs, encontrandose dentro de lo previsto para este tipo de aceros y tratamientos

térmicos.
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Figura 6.9. Micrografia TEM de espécimen CHT, indicando la posicién donde se realiz6 el analisis

cuantitativo.

2400 —
2100 —
1800 —
2
=
1500 —
8
El
Q
o
1200 —
o
(5]
900 — =
.
i
m—
>
300 — I 73 E
0 f *I T 1
0.00 1.00 200 3.00 4.00
keV

Figura 6.10. Analisis EDS sobre un carburo M;Cs.
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Tabla 4. Andlisis cuantitativo de film delgado sin estdndar de un carburo M-Cs.

Elemento Energia [keV] Cuentas % masa % atoémico
C 0,277 1.718 9,01 31,22
Si 1,739 327 0,4 0,59
Cr 5411 6.587 11,5 9,21
Fe 6,398 40.781 79,09 58,97

6.5 Dureza

Los resultados de dureza Vickers de la primera etapa de tratamientos térmicos se
presentan a continuacidn en la Figura 6.11. El grafico incorpora el analisis de ANOVA,
donde las medias con una letra en comun (A, B) no son significativamente diferentes
con el nivel de significacidon establecido en el analisis (p <0.05). Queda claro entonces
que no se consiguen mejoras significativas de la dureza con respecto al tratamiento
convencional cuando el tiempo de permanencia supera las 2 horas. Estos resultados
motivaron la bisqueda de nuevas configuraciones de tratamiento, en las que se
disminuy6 ain mas el tiempo de permanencia y se probaron dos velocidades de

enfriamiento diferentes y dos niveles adicionales de temperatura criogénica.
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Figura 6.11. Dureza de la primera etapa de tratamientos criogénicos.

138



Los valores de dureza Vickers de la segunda etapa experimental son presentados en la
Figura 6.12, donde puede observarse que las probetas con 2 horas de permanencia en
nitrégeno liquido y enfriamiento lento (DCT-2C) tuvieron los valores mas altos de
dureza, siendo aproximadamente 30 puntos de dureza Vickers mas alta (~5%) en
comparaciéon con los especimenes tratados convencionalmente. Estos resultados, en
conjunto con los valores de energia absorbida en los ensayos Charpy (ver Figura 6.35) y
las imagenes SEM fueron evaluados para determinar los tratamientos a realizar para la
tercera etapa experimental (Ensayos de desgaste, nanoindentacion y tenacidad a la

fractura.
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Figura 6.12. Valor medio de dureza Vickers.

En la Tabla 5 se presentan los resultados del andlisis de la varianza. La fila
“Tratamiento” corresponde al efecto de cada tratamiento térmico sobre el valor medio,
mientras que en la columna F se presenta el valor de la distribucion de Fisher. El p-valor
indica la probabilidad de aceptar la hipétesis nula (“todas las medias son iguales”), por

lo que el valor de 0,0074 es altamente significativo (p<0,01).
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Tabla 5. Cuadro de andlisis de la varianza para la medicién de durezas luego de cada tratamiento térmico.

Fuente de Suma de Grggos Cuadrado v _valor
Variabilidad Cuadrados . Medio p
Libertad
Modelo 12.965 6 2.160,9 3,05 0,0074
Tratamiento 12.965 6 2.160,9 3,05 0,0074
Error 119.813 169 708,9
Total 132.778 175

El ANOVA de la Tabla 5 indica que existen diferencias significativas entre los valores
medios de cada tratamiento, pero no especifica cuales son los tratamientos que son
diferentes. Para identificar las diferencias, se debe complementar con una evaluacién de
medias apareadas. En este caso el método elegido fue el de Diferencia Significativa
Menor de Fisher, en el cual las medias se comparan todas contra todas y se evalian las
diferencias en funcién del parametro de Fisher, para determinar si son
significativamente diferentes. Los resultados se presentan en la Tabla 6,
complementando la Figura 6.12. El valor de significacién (1-a) fue de 95%, mientras
que la Diferencia Significativa Minima (DMS) fue de 14,8 puntos de dureza Vickers. La

suma del error fue de 708,9 y los grados de libertad fueron 169. La columna “n” denota

la cantidad de mediciones de dureza consideradas en cada tratamiento.
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Tabla 6. Comparacién de valores medios de dureza mediante la técnica de Diferencia Significativa Minima

de Fisher.
Tratamiento Media Error
Estandar

SCT-80 558,8 25 5,33 A

CHT 559,8 25 5,33 A
DCT-1F 561,2 25 5,33 A
DCT-2F 563,6 25 5,33 A
SCT-40 566,0 25 5,33 A
DCT-1C 570,6 25 5,33 A B
DCT-2C 585,1 26 5,22 B

6.6 Nanoindentacion

En la Figura 6.13, se presentan los resultados de los ensayos de nanoindentacién para
probetas de AISI 420 tratadas convencionalmente (AISI 420 CHT) y con tratamiento
criogénico (AISI 420 DCT). El analisis de la varianza de los valores arrojé diferencias
significativas entre todos los valores medios de dureza. Puede observarse que la dureza
de los especimenes criotratados es superior a la de los tratados convencionalmente,
para todas las cargas normales aplicadas, de manera similar a la observada en los

ensayos de dureza Vickers.
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Figura 6.13. Resultados de nanoindentacion para tres niveles de carga normal aplicada.

Durante el desarrollo de los ensayos, se detecté que se estaba produciendo un
fendmeno denominado “pile-up”, que se caracteriza por el abultamiento del material
debido al flujo plastico. Este abultamiento modifica el area real de contacto entre el
material y el penetrador, afectando la mediciéon y el calculo. La determinacion del
moddulo elastico es la mas sensible a este inconveniente, dado que la dureza puede
considerarse un valor relativo. La Figura 6.14 es una imagen de scanning probe
microscopy (SPM) adquirida luego de una indentacién en AISI 420 DCT a 1.500 pN
donde se pueden apreciar los tres l6bulos de deformacion plastica en las aristas de la

impronta.
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Figura 6.14. Imagen SPM de impronta realizada a 1.500 PN en un espécimen AISI 420 DCT.

Dado que el método de Oliver & Pharr utilizado por el triboindentador no es capaz de
tener en cuenta la formacion del pile-up al momento de calcular el médulo elastico, opté
por realizar mediciones con control de desplazamiento a fin de que todas las improntas
se realicen con la misma profundidad de penetracién. Esta configuraciéon de ensayo
permite analizar la recuperacion elastica del material, la profundidad residual y el

coeficiente de endurecimiento del material, asi como también la dureza.
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Figura 6.15 Dureza obtenida por control de desplazamiento.

Puede observarse en la Figura 6.15 que la nanodureza de los especimenes criotratados
fue superior para todas las profundidades de penetracion, en concordancia con los

valores obtenidos por control de carga (Figura 6.13). Resulta interesante analizar los
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parametros elastoplasticos del material, en particular el coeficiente de endurecimiento

y la altura residual de la impronta.

El coeficiente de endurecimiento (m) domina la relacién entre la deformacion y la

tension aplicada (Figura 6.16) en el rango plastico segun la Ec. 25:

o=Ke™

Donde:

0: Tensidn aplicada

K: Coeficiente de resistencia

€: Deformacidn especifica

m: Coeficiente de endurecimiento

Tensioén (o)

T m

v

Def. Especifica (g)

Ec. 25

Figura 6.16. Efecto de la modificacion del coeficiente de endurecimiento (m) de un material con

comportamiento elastoplastico.
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La altura residual (hf) se define como la profundidad a la cual el penetrador deja de
hacer contacto con la superficie del material durante la etapa de descarga, como se

indicé en la Figura 5.15.

El andlisis de la varianza arroj6é una diferencia significativa entre estos parametros en
relacion al tratamiento térmico del material, indicando una modificacion en el
comportamiento elastoplastico inducida por el tratamiento criogénico. Las diferencias
en el coeficiente de endurecimiento entre el espécimen 420 CHT y el 420 DCT fueron
significativas para 100 y 200 nm de profundidad, pero a 50 nm la diferencia no llegé a
superar el test estadistico. En cambio, el valor medio de profundidad residual fue
diferente para todos los niveles de penetracidon. Las indentaciones realizadas en el
espécimen tratado criogénicamente tuvieron un menor valor de hg, lo que significa que
el material tuvo un mayor grado de deformacidn plastica. Lo mismo puede observarse al
analizar el coeficiente de endurecimiento, ya que al ser menor en los especimenes DCT,

la deformacion plastica es mayor para una misma tensién aplicada.
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Figura 6.17. Imagen SPM de impronta
en espécimen 420 CHT por control de
desplazamiento (200 nm).

Figura 6.18. Coeficiente de endurecimiento (m) y profundidad
residual de probetas de AISI 420 en funcidn de la profundidad
de penetracion.

Asimismo, se determiné la recuperacion elastica (RE) del material, utilizando la punta
conica de los ensayos de desgaste, para determinar si el dafio producido durante los

mismos fue debido a la pérdida de material o al desplazamiento por deformacion
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plastica. Las mediciones fueron realizadas a 1.000 pN, ya que los valores para cargas
menores deberian ser superiores (la tensiéon es menor). En la Figura 6.19 se puede
apreciar que en todos los casos la RE super6 el 85%, por lo que en los ensayos de

desgaste puede considerarse que el material fue efectivamente removido de la

superficie.
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Figura 6.19. Recuperacion elastica a 1.000 pN.

6.7 Resistencia a la corrosion

Los resultados de los ensayos de corrosion por inmersion en soluciéon salina se
presentan en la Figura 6.20. Si bien los especimenes tratados criogénicamente
mostraron un potencial ligeramente menor que los tratados convencionalmente, no se
aprecian diferencias considerables de comportamiento. Los potenciales de electrodo se
aproximan al mismo valor asintotico a medida que transcurre el ensayo. Esto indicaria
que la resistencia a la corrosion no se ve modificada de manera significativa por la
aplicacion del tratamiento criogénico. Ambos especimenes desarrollaron una capa de

6xido de las mismas caracteristicas y en tiempos similares.
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Figura 6.20. Potencial de circuito abierto (OCP) en funcion del tiempo para las muestras AISI 420 CHT y
DCT en solucién aireada 0,5 M NaCl.

Asimismo se registraron las curvas de polarizacién anddica ciclica (Figura 6.21) a una
velocidad de barrido de 1 mV s1 desde - 0.3 V (SCE) respecto del circuito de potencial
abierto luego de ser estabilizado durante 1 h en la soluciéon de prueba. Una vez
alcanzado un valor de densidad de corriente de 5X10 3 Acm 2 se revirtid la direccion de
barrido en la direccion activa hasta una completa repasivacion, indicada por el potencial
al cual la densidad de corriente alcanza su menor valor anddico. En la Figura 6.21 no se
observan diferencias significativas entre las curvas de histéresis, como asi tampoco en
los valores de repasivacion. La presencia de histéresis indica que se produjo picado y

corrosion en las superficies.

147



E (V vs. SCE)

107 10°* 10° 10* 10° 10 10"
i (Alem?)

10° 10°

Figura 6.21. Barridos de polarizacién anédica ciclica para las muestras AISI 420 CHT y DCT en soluciéon
aireada 0,5 M NaCl.

Los resultados tanto de potencial de circuito abierto como de polarizacién ciclica
permiten inferir que el tratamiento criogénico no modificé la resistencia a la corrosion
del material. Wei et al. [147] report6 resultados similares para el mismo acero pero con

un tratamiento térmico ligeramente diferente.

En los aceros inoxidables frecuentemente se presenta un fendmeno conocido como
sensitizacion, especialmente en las zonas afectadas por el calor (ZAC) en las cercanias
de uniones soldadas. Cuando los procedimientos de soldadura no son los adecuados, se
produce una precipitacion excesiva de carburos del tipo M23Cs que reduce el contenido
de cromo de la matriz alrededor de los carburos [188]. Cuando el contenido de cromo
de la matriz cae por debajo de 12 % en peso, la resistencia a la corrosion disminuye
rapidamente y el acero queda expuesto a la corrosion intergranular y por picado,
particularmente por la accién de iones cloruro [189]. Domankova et al. [190] reporté
una relacién directa entre el tamafio de los precipitados y el grado de sensitizaciéon. En
este sentido, los carburos mas pequefos son menos propensos a depletar la matriz de

cromo.
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En el caso del acero AISI 420 tratado criogénicamente, se propone una hipotesis de
competencia entre mecanismos. Por un lado la reduccion de la fraccion en volumen de
carburos observada en los especimenes DCT (12 %vol vs 17%vol en los CHT) hace que
la matriz tenga un mayor contenido de cromo, mientras que el incremento de la
cantidad de carburos genera que hayan mas zonas empobrecidas de cromo a nivel local,
en los alrededores de los carburos [191]. La ausencia de diferencias significativas en los
ensayos de corrosiéon permite inferir que estos dos mecanismos se compensan
mutuamente. Por lo tanto la aplicaciéon de los tratamientos de criogenia no altera de
manera significativa la resistencia a la corrosién del acero AISI 420. Cabe destacar que
al ser la resistencia a la corrosién una variable de selecciéon para estos aceros, este
resultado resulta importante desde el punto de vista de la aplicabilidad de los

tratamientos criogénicos.
6.8 Discusion de las modificaciones microestructurales y en la dureza

En relacidn a los parametros de los tratamientos criogénicos, tales como la velocidad de
enfriamiento, la temperatura de mantenimiento y el tiempo de permanencia a
temperatura criogénica han sido estudiados en numerosos trabajos, estando la mayoria
de ellos referidos al tratamiento de aceros de alta aleacién para la fabricacién de
herramientas y matriceria. En estos casos se utilizan cominmente tiempos prolongados
de permanencia a temperatura criogénica, de entre 24 a 48 horas y velocidades
extremadamente lentas de enfriamiento, principalmente para prevenir la formacién de
fisuras [83,139]. Por dichas razones, Molinari et al. [118] sugiere velocidades de
enfriamiento que no superen los 20 - 30 °C/h y tiempos de permanencia de alrededor
de 35 h. En funcién de los resultados obtenidos en la primera etapa experimental
(Figura 6.11), es evidente que las precauciones que deben aplicarse a los aceros de alta
aleacion son demasiado conservadoras para aceros con un menor contenido de aleantes
como es el caso del AISI 420. La mayor ductilidad de este acero en comparacion con los
aceros para herramientas lo hace mas resistente a la fisuracién durante el enfriamiento
[150], permitiendo la aplicacion de velocidades de enfriamiento mas elevadas sin

comprometer la integridad mecanica de los especimenes. Asimismo, la reduccién del

149



tiempo de permanencia en nitrogeno liquido mejora el atractivo de estos tratamientos

desde un punto de vista industrial.

Con respecto a las modificaciones microestructurales, los difractogramas de Rayos X
(Figura 6.4) muestran que no hay evidencias de cantidades significativas de austenita,
tanto en los especimenes tratados convencionalmente como los sometidos al
tratamiento criogénico. Este resultado es consistente con el hecho de que el acero AISI
420 es templable al aire. El analisis de las curvas de transformacion continua (TTT) para
este acero muestran que hay un retraso de aproximadamente 15 minutos hasta la
aparicion de la nariz perlitica durante el enfriamiento [151]. Dado que en todos los

casos se realiz6 temple en aceite, un bajo contenido de austenita retenida era esperable.

El ensanchamiento de los picos de difraccidn evidenciado por los especimenes tratados
criogénicamente (Figura 6.5) puede atribuirse a un incremento del estado de
deformaciones y de la densidad de dislocaciones, como fue reportado por Williamson et
al. [192], Warren et al. [193] y Pesicka [194]. Mas recientemente, Xu et al. [195] realiz6
estudios utilizando una combinacién de microdifraccion por sincrotrén y DRX
convencional sobre aceros para herramientas tratados criogénicamente. En dicho
trabajo se concluyé que la martensita expuesta a temperaturas criogénicas tenia una
mayor tetragonalidad y picos de difraccién mas anchos en comparaciéon al grupo de
control. Este fenémeno puede relacionarse directamente con distribuciones de
tensiones inhomogéneas en el material, las cuales actiian como la fuerza impulsora para
la precipitacion de carburos mas pequefios, como los que pueden observarse en la
Figura 6.6b. Esta hipétesis también ha sido propuesta por Meng et al. [98,99] y por
Collins y Dormer [100].

En estudios recientes realizados en aceros con alto contenido de carbono utilizando una
combinacién de técnicas avanzadas (Espectroscopia Mdssbauer, TEM, DRX, estudios de
friccion interna), Oppenkowski et al. [127] y Gavriljuk et al. [196,197] propusieron que
la precipitacion de carburos de pequefio tamafio se encuentra relacionada con la
captura de atomos de carbono por las dislocaciones que se generan y se desplazan

debido a la deformacion plastica de la martensita durante el enfriamiento.
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Esta hipodtesis se basa en que en los aceros de alto carbono la tranformacién
martensitica se produce durante el enfriamiento criogénico (finalizando a
aproximadamente -150 °C), sin embargo en el AISI 420 este fendmeno no se produce
debido a su alta templabilidad y bajo contenido de carbono (0,14 %wt). Esto queda
evidenciado por la ausencia de picos de austenita en los difractogramas de Rayos X

(Figura 6.4).

El incremento en la cantidad de carburos y la disminucién de su tamafio observado en la
Figura 6.8, como asi también el refinamiento de su distribucién de tamafios, ha sido
reportado en numerosos trabajos, incluyendo a Das et al. [115,198], Bulancea et al.
[105], Huang et al. [123] y Collins y Dormer [100]. Meng et al. [98,99] también
reportaron una modificacién en la distribucion de los carburos, siendo mas numerosos
y con una dispersiéon mas uniforme en la matriz martensitica. El tamafio promedio de
carburo se encontraba comprendido entre 0,3 y 0,5 um, siendo un resultado similar al
obtenido en el presente trabajo. Meng et al. [98] concluyé que el cambio en la
distribucién de los carburos fue responsable por el mejoramiento de la resistencia al
desgaste del material, no asi la transformacién de trazas de austenita retenida. Como fue
mencionado al principio de esta seccion, el volumen de austenita retenida en el caso del
acero AISI 420 se encuentra por debajo del limite de deteccién del difractometro (>3%),
lo que deja al cambio en la distribucién de carburos como principal modificacion

microestructural producida por el tratamiento criogénico.

El incremento de dureza evidenciado por los especimenes tratados criogénicamente
(Figura 6.11 y Figura 6.12) también se encuentra asociado a la modificacion del tamafio
y distribucién de los carburos y la magnitud de la variacion con respecto a las probetas
tratadas convencionalmente se encuentra en valores similares a los reportados por la

mayoria de las publicaciones anteriores [82,96,117,118,133].

En lo que respecta a los ensayos de nanoindentacién, las Figura 6.13 y Figura 6.15
refuerzan la tendencia observada en los ensayos de dureza a nivel macroscopico, con
una leve diferencia entre el valor medio de los especimenes criotratados con respecto a

los tratados convencionalmente. La formacién de 16bulos de deformacion plastica (pile-
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up) alrededor de la impronta dificulté particularmente la determinaciéon del moédulo

elastico [162,165].

Sin embargo, resulta interesante analizar los resultados obtenidos en las mediciones de
dureza con control de desplazamiento, realizados para minimizar la influencia del pile-
up. El analisis de las curvas P vs d permitié apreciar una diferencia en el coeficiente de
endurecimiento (m) entre las probetas, siendo éste mas elevado en los especimenes
tratados convencionalmente (Figura 6.18). La modificaciéon de dicho pardametro
elastoplastico se relaciona con las dislocaciones tienen mas dificultades para moverse a
través de la microestructura [199,200]. Asimismo, Edelson y Baldwin [201] informaron
que el aumento de la fraccion en volumen de particulas dispersas reducia tanto la

tensidn a la fractura como el exponente de endurecimiento por trabajado mecanico.
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6.9 Conclusiones parciales - Bloque I

La caracterizacion microestructural y de dureza de especimenes de acero AISI 420 con
distintos tratamientos térmicos de criogenia permite elaborar las siguientes

conclusiones:

- Los cambios microestructurales producidos por la aplicaciéon de los tratamientos
criogénicos modifican las propiedades mecanicas del acero inoxidable AISI 420. La
magnitud de esos cambios estd relacionada con la temperatura de enfriamiento
criogénico, el tiempo de permanencia a temperatura criogénica y las velocidades de

enfriamiento aplicadas.

- El enfriamiento a temperaturas criogénicas induce un estado de tensiones residuales
mas elevado en la martensita y una mayor tetragonalidad de la celda unitaria. Este
fendmeno incrementa la inestabilidad termodinamica de la martensita y afecta el

proceso de expulsion del exceso de carbono en solucién sélida.

- Este incremento en la inestabilidad de la martensita genera la nucleacién de carburos
de menor tamafio, mas finamente dispersos en la matriz y con una distribucién de
tamafios mas homogénea en los especimenes tratados criogénicamente en comparacion

a los tratados de manera convencional.

- La distribuciéon mas homogénea de una mayor cantidad de carburos de menor tamafio
de los especimenes tratados criogénicamente generd un incremento en su dureza con

respecto a los tratados convencionalmente.

- La modificacién de las propiedades mecanicas no involucré la transformacion de
austenita retenida, dado que su fraccion en volumen no fue significativa tanto para las
probetas tratadas criogénicamente como convencionalmente. Este fendémeno
representa una contribuciéon para la comprension de los efectos metalirgicos de los
tratamientos criogénicos y refuerza la tendencia de aplicarlos en aceros de baja aleacion

e incluso en materiales no ferrosos.
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- En lo referido a la resistencia a la corrosion, los cambios microestructurales generados
por la aplicacidn de los tratamientos térmicos tienen efectos contrapuestos. Por un lado,
la reduccién del tamafio de los carburos y de su fraccion en peso hace que la matriz
metalica disponga de una mayor cantidad de cromo en solucién para la formaci6n de la
capa de 6xido pasivante. En cambio el incremento de la cantidad de particulas genera
una mayor cantidad de regiones con una reduccién local de cromo y por ende aumenta
la susceptibilidad al picado del AISI 420. Los efectos producidos por estos tres
mecanismos en competencia se neutralizan entre si, dado que la resistencia a la
corrosién no se ve modificada de manera significativa con respecto a las probetas

tratadas convencionalmente.
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Bloque II - Desgaste

6.11 Resultados de ensayos pin-on-disk

Las mediciones de rugosidad tomadas antes de realizar cada ensayo de desgaste
mostraron que la rugosidad promedio (Ra) fue de 0,077 + 0,003 pm, mientras que la
altura maxima de perfil (Rp) fue de 0,290 = 0,034 pum y el valor de R; fue de 0,644 +
0,026 pm.

La dureza de los especimenes CHT fue de 508 £+ 2 HVsgo, mientras que la de los DCT fue
de 534 *+ 3 HVsgp, lo que representa un 5% de incremento en la dureza en las muestras

tratadas criogénicamente.

Para los ensayos realizados en petrolato, la tasa de desgaste en los especimenes DCT fue
menor que para los CHT a todos los niveles de carga aplicada, siendo la diferencia de
39% a5N,35% al0N,35%al5N, 36% a 20 Ny 39% a 25 N. La respuesta de ambos
grupos fue similar, con un valor linealmente creciente de tasa de desgaste a medida que

la carga normal era incrementada, como se puede apreciar en la Figura 6.22.

El valor del coeficiente de correlacion (R2) fue de 0,96, lo que significa que la variacién
de la carga aplicada explica el 96% de la variacion en la tasa de desgaste. Otro aspecto
interesante es que la pendiente del ajuste lineal de los datos correspondientes a
especimenes CHT fue ~37% superior que la de los DCT (9,1x10-16 m3/Nm vs. 5,3x10-16
m3/Nm respectivamente) y que esta diferencia fue estadisticamente significativa, con
un p-valor asociado de 0,0001. El término independiente en ambos ajustes fue muy
pequefio, siendo consistente con la ausencia de desgaste cuando la carga normal

aplicada es cero.

El analisis de los residuos estudentizados versus los valores predichos mostré que todos
los puntos se encontraban comprendidos en la banda [+2;-2] y que los residuos no
parecian seguir ninguna distribuciéon en particular. Estos resultados respaldan la

hipédtesis de una relacidon lineal entre volumen desgastado y carga aplicada.
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Figura 6.22. Tasa de desgaste en funcion de la presion de contacto aplicada.

El andlisis de los resultados de desgaste para los ensayos realizados en atmosfera de
argén permitié identificar un umbral por debajo del cual no se producia desgaste
significativo. La hipotesis en este caso es que la presion de contacto efectiva se
encuentra por debajo del limite de shakedown elastico del material, por lo que en
ausencia de una atmosfera oxidante, la superficie permaneci6 sin dafio apreciable. Esta

condicion pudo ser observada cuando la carga normal aplicada era menor a 10 N.

A partir de una carga de 10 N, la tasa de desgaste se incrementé fuertemente, siendo
casi un orden de magnitud superior a la observada a la misma carga en los ensayos
lubricados con petrolato (3,0 x10-* m3/Nm vs. 5,5%10-1> m3/Nm respectivamente),
mientras que a 15 N de carga, los especimenes CHT evidenciaron un marcado aumento,
pasando de 4,2x10-7* m3/Nm a 10 N a 3,2 x10-12m3/Nm a 15 N. Comparativamente, el
incremento en la tasa de desgaste de las probetas DCT fue menos pronunciado, pasando
de 2,6x10-14*m3/Nm a 10 N a 2,8x10- 13 m3/Nm a 15 N. Cabe destacar que las probetas
DCT tuvieron una tasa de desgaste menor a las CHT para ambos niveles de carga. Estos
resultados se presentan en la Figura 6.23, en la que el eje de abscisas se encuentra en

escala logaritmica para poder observar ambos grupos de datos simultaneamente.
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Figura 6.23. Tasa de desgaste de ensayos pin-on-disk realizados en atmdsfera de argén.

La Figura 6.24 presenta los valores promedio de coeficiente de friccién para cada valor
de carga aplicada en los ensayos lubricados con petrolato. Puede apreciarse que el COF
de los especimenes DCT es ligeramente inferior a los CHT. El estudio de las superficies
ensayadas muestra la formaciéon de capas de oxidos (Figura 6.26), lo cual esta
relacionado con la disposicion de los valores de COF. Puede apreciarse un valor minimo
para 15 N de carga aplicada, fendmeno que es discutido en el apartado de Discusidn.
Cabe destacar que los valores del COF son muy bajos, menores a 0,10 en todos los casos,

debido a la pelicula lubricante que se forma entre la bolilla y el disco.

Para los ensayos realizados en petrolato, el coeficiente h/0 se hallé6 comprendido entre
3,6x10 y 6,5%10-, por lo tanto el régimen de lubricacién es considerado como
marginal, con una fuerte interacciéon entre las asperezas de las superficies. El valor
minimo de friccién observado a 15 N en ambos grupos de probetas esta relacionado con
la competencia entre las propiedades anti-friccion de las capas de éxido y el espesor

maximo que pueden alcanzar dichas capas antes de desprenderse de la superficie.

157



a b
0 094 B CHT 0701 m CHTAr
% 5 DCT DCT Ar
u 0.65
0.08- [ 0.60
l 0.55 - N
W 0.074
5 A 0.50
(&)
0.45+
0.06+ o
l 0.40] |
0,051 ' 0.35
1 0.30
0.04 . . . : : 0.25 . :
5 10 15 20 25 10 15
Carga (N) Carga (N)

Figura 6.24. Valor de Coeficiente de Friccion (CoF) promedio para especimenes CHT y DCT a diferentes
valores de carga aplicada. Ensayos realizados en a) petrolato y b) argon.

Con respecto a la evolucidn del coeficiente de friccion a lo largo del ensayo, la Figura
6.25a revela que luego de un breve periodo de running-in, el CoF se mantiene constante
durante aproximadamente el 80% de la duracidon del ensayo. Sobre el final de los
mismos, si bien el valor medio permanece constante, la dispersiéon de los valores se
incrementa. Este comportamiento es asociado al crecimiento de capas de 6xido y su
posterior desprendimiento de la superficie, lo cual genera irregularidades en los valores
de friccion. Puede observarse también que el CoF de la probeta DCT se mantiene por

debajo del correspondiente al espécimen CHT durante todo ensayo.

La Figura 6.25b presenta la evolucion del CoF en atmdsfera de argén, donde puede
apreciarse que después de una breve etapa inicial, caracterizada por un valor de CoF
bajo (>0,1), comienza a producirse dafno superficial severo debido a la adhesién entre
las superficies. Cabe destacar que el inicio de la etapa de dafio severo ocurrié con

posterioridad en los especimenes DCT en comparacién a los CHT.

Una vez que el dafio por adhesiéon severa tuvo comienzo, el CoF se mantuvo constante
en valores comprendidos entre 0,45 y 0,60 hasta el final de los ensayos, con valores
elevados de dispersion tanto para los especimenes CHT como para los DCT, siendo éste

un comportamiento tipico en condiciones de adhesidn.
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Figura 6.25. Evolucién del CoF para especimenes CHT y DCT para ensayos aa) 20 N en petrolatoy b) 15 N
en argon.

6.12 Caracterizacion de las superficies de desgaste

Las superficies de desgaste fueron evaluadas utilizando microscopia éptica y electronica
de barrido. Las imagenes (Figura 6.26 a y b) muestran una apariencia similar tanto para
los especimenes CHT como los DCT, donde puede observarse que las superficies
quedaron cubiertas por una fina capa de 6xido. Las probetas DCT evidenciaron capas
mas uniformes de O6xido (Figura 6.26b) que fueron compactadas durante el
deslizamiento, en contraste con las correspondientes a las probetas CHT, donde pueden
apreciarse zonas sin cobertura y un aspecto general mas irregular, lo cual es indicativo

de un proceso de descascaramiento de los 6xidos (oxide spallation).
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Figura 6.26. Imagenes de microscopia 6ptica de escaras de desgaste de a) espécimen CHT y b) espécimen
DCT. La carga normal aplicada fue de 25 N. Las flechas indican la direccién de deslizamiento.

Figura 6.27. Micrografia a de escaras de desgaste en espécimen CHT a) 15 N y b) 25 N. Las flechas indican
la direccién de deslizamiento.

El efecto del incremento de carga aplicada se presenta en la Figura 6.27, donde puede
apreciarse un ensanchamiento de la marca de desgaste, asi como también un cambio en
la coloracion de los 6xidos. Este fenomeno esta relacionado con la temperatura de
contacto. Para los valores mas altos de carga aplicada se pudo observar (Figura 6.28)
adhesion leve entre la bolilla y el disco y transferencia de material a la contraparte para

los ensayos realizados en petrolato.
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Figura 6.28. Micrografias de la bolilla de WC después de ensayar a) un espécimen DCT a 20 N de carga
aplicada y b) en argén con 15 N de carga.

En el caso de los ensayos realizados en atmoésfera de argon, puede observarse en la
Figura 6.29 el dafio por adhesion severa, con una importante cantidad de deformacién
plastica en la superficie y la presencia de particulas de desgaste planas y lenticulares en
las inmediaciones de la escara de desgaste. Cabe destacar que la superficie es de aspecto
metalico y brillante, sin sefiales de oxidacién. La misma morfologia fue observada en las
probetas DCT, pero con menores niveles de dafio superficial. La Figura 6.28b muestra la
adhesion severa que se produjo en los ensayos realizados en argén entre los discos y la
bolilla de carburo de tungsteno. En este caso también puede apreciarse el aspecto

metalico de la capa transferida.

Figura 6.29. Imagen de microscopia dptica de probeta CHT ensayada en atmdsfera de argén con 10 N de
carga normal. La flecha indica la direccién de deslizamiento.

161



Las imagenes de microscopia electronica revelaron la formacién de cintas (slivers) en la
escara de desgaste durante los ensayos realizados en petrolato, sefialadas por las
flechas verdes en la Figura 6.30. Estas estructuras son caracteristicas de los procesos de
ratcheting, lo cual es esperable bajo una condicién de deslizamiento unidireccional.
Estas cintas crecen por deformacidn plastica hasta alcanzar un tamafio critico, donde se
desprenden y forman particulas de desgaste laminares. Puede observarse que la
cantidad y el tamafio de las cintas es menor en el espécimen DCT (Figura 6.30b).

Asimismo, la superficie de desgaste es mas uniforme en comparacion con la del CHT.

10um

Figura 6.30. Imagen SEM de escara de desgaste de a) espécimen; b) espécimen DCT. La carga aplicada fue
de 20 N en ambos casos. Las flechas indican la direccién de deslizamiento.

La Figura 6.31 muestra el dafio subsuperficial en la escara de desgaste de un espécimen
CHT ensayado a 25 N. Puede notarse la distorsion de la estructura martensitica a lo
largo de la direccion de deslizamiento, mostrando un alto grado de deformacién
plastica. También pueden observarse carburos tanto separados como en
aglomeraciones, que también fueron desplazados por la deformacién plastica. La capa
blanca superficial se corresponde con la capa de 6xido que se forma sobre la superficie.
En la region encuadrada puede verse una fisura en formacién por debajo de la
superficie, siendo consistente con la hipdtesis de dafio por ratcheting mencionado

anteriormente.
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Figura 6.31. Imagen SEM de la seccién transversal de un espécimen CHT ensayado con 25 N de carga
aplicada. El recuadro sefiala la formacion de una fisura subsuperficial. La flecha indica la direccion de
deslizamiento.

Las particulas de desgaste obtenidas por filtracion del petrolato luego de los ensayos
fueron principalmente metalicas de tipo laminar, asi como también se encontraron
particulas de 6xido de entre 1 y 20 um de tamano. Dichas particulas mostraban
coloraciones azules, anaranjadas y pardas, en consistencia con las imagenes de las
superficies de desgaste (Figura 6.26 y Figura 6.27). En la Figura 6.32 pueden apreciarse
dos morfologias diferentes de particulas metalicas, un grupo es de tipo hojuela laminar,
con una relacion de aspecto de aproximadamente 2:1 a lo largo de la direcciéon de
deslizamiento, mientras que el otro grupo esta formado por particulas muy largas, finas
y curvadas que se corresponden al desprendimiento de cintas de gran tamafio como las

mostradas en una etapa incipiente en la Figura 6.30.

Figura 6.32. Microscopia 6ptica de particulas de desgaste recolectadas luego de
ensayar un espécimen CHT a 25 N. 163



6.13 Ensayos de nanoscratch

Los resultados de los ensayos de nanoscratch se presentan en la Figura 6.33 donde se
puede apreciar que los especimenes criotratados tuvieron un menor desgaste y una
menor dispersion que los tratados convencionalmente. Los valores de recuperaciéon
elastica presentados en la Figura 6.19, con valores superiores al 80% para ambos
grupos de probetas indican que el desgaste medido en los ensayos de nanoscratch
corresponde a material efectivamente removido de la superficie y no a un
desplazamiento plastico del mismo. Cabe destacar que no hubo desgaste apreciable
tanto a 100 como a 10 PN de carga normal aplicada. Dado que la punta conica tiene 5
Hm de diametro, la presion de contacto puede haber estado por debajo del limite de
shakedown elastico, por lo que el pasaje de la punta solamente deformo elasticamente la

superficie, sin generar pérdida ni desplazamiento permanente de material.
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Figura 6.33. Volumen desgastado en ensayo de nanoscratch. Punta cénica @5 pum, carga aplicada 1000 uN.

La Figura 6.34 muestra la evolucion del COF entre el primer ciclo y el altimo del ensayo
de nanoscratch [172], en la cual no se aprecian diferencias significativas entre los
especimenes de AISI 420. En el caso del COF, la dispersion de los valores también es

menor para los especimenes DCT en comparacién a los CHT.
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La disminucion del COF entre el primer y el dltimo ciclo se debe a la modificacion de la
rugosidad debido al deslizamiento de la punta de diamante [202]. A escala nanométrica,
la friccién depende fuertemente de las irregularidades de la superficie. La friccion total

viene determinada por una componente adhesiva y otra abrasiva.

La componente adhesiva gobierna el proceso cuando las cargas son bajas y la
deformacion de la superficie no es significativa, pero una vez que la carga aplicada
comienza a generar deformacion, la componente correspondiente a la abrasiéon domina

el proceso de friccion [203].

La componente abrasiva depende de la geometria del penetrador como asi también del
grado de recuperacion elastica del material [204]. En este sentido, la componente
abrasiva es funcién de la carga normal aplicada, por lo que debe tomarse la precaucion
de comparar los valores de friccién para las mismas cargas. Este efecto se vuelve mas
notorio cuando las cargas aplicadas son muy bajas [203], donde el comportamiento

suele ser bi-linear.
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Figura 6.34. Evolucién del COF entre la primera y la tltima pasada del ensayo de nanoscratch.
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6.14 Discusion de los resultados de desgaste
6.14.1 Sobre los efectos de los tratamientos criogénicos en la resistencia al

desgaste

La revision de la bibliografia abierta permite identificar tres grupos de resultados
relacionados con la mejora en la resistencia al desgaste asociada a la aplicacién de
tratamientos de criogenia, a saber; sin mejora significativa (porcentajes de mejora <
5%); mejoras moderadas (entre un 20 y un 50% de mejora) y mejoramiento extremo de
la resistencia al desgaste (mas del 100% de mejora). Para comprender este amplio
rango de resultados, debe considerarse que cada tribosistema tiene caracteristicas
Unicas y que ademas cada aleacidn tiene una respuesta particular a los tratamientos
criogénicos. Las rutas de procesamiento de los materiales, los tribopares utilizados, las
velocidades y distancias de deslizamiento, cargas aplicadas y configuraciones de
contacto influyen en los resultados obtenidos. Esta complejidad es en parte responsable
por la falta de confianza que muchos investigadores y tecndlogos han tenido sobre la
eficacia de los tratamientos criogénicos, ya que en la literatura abundan los reportes de
resultados positivos, mientras que una fraccién de la comunidad cientifica ha reportado

resultados nulos o incluso negativos.

Sin embargo, las investigaciones realizadas en las ultimas tres décadas han servido para
identificar los mecanismos responsables por la modificacion de la resistencia al
desgaste, principalmente de aleaciones ferrosas, debido a la aplicacién de tratamientos
de criogenia. Los dos mecanismos principales son la transformacién de austenita
retenida y el refinamiento de carburos secundarios. Tradicionalmente la literatura se ha
concentrado en los aceros de alta aleacidn, tales como los aceros para herramientas o
para rodamientos, los cuales pueden presentar contenidos de austenita retenida tan

altos como 27 %vol [95].

Con respecto a la transformacién de austenita retenida, Das et al. [114,136] reporto
mejoras de entre un 21 y un 260% luego de ensayar un acero para matriceria AISI D2
tratado criogénicamente. La conclusion principal de esos articulos fue que los
tratamientos sub-cero transforman la austenita retenida, y por lo tanto controlan la

formacién de la capa blanca y su delaminacién. En dichos trabajos, el volumen de
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austenita retenida estuvo comprendido entre 5 a 10% en los especimenes CHT. Bensely
et al. [94] reportd un incremento promedio de 370% en la resistencia al desgaste de un
acero carburizado tratado criogénicamente, atribuyéndole este resultado a la
“conversion total de enormes cantidades de austenita retenida en martensita” luego del
tratamiento criogénico. Leskovsek et al. [95] report6 reducciones en el desgaste en un
rango de entre 15 a 55% en especimenes de acero rapido tratados criogénicamente,
relacionando este fendmeno con la eliminaciéon de la austenita retenida (27 %vol)

presente en las probetas CHT.

De acuerdo a lo presentado en la Figura 6.4, la proporcion de austenita retenida por el
acero AISI 420 no es significativa, siendo menor al limite de detecciéon del difractometro
(>3 %vol). Asimismo, las probetas tratadas criogénicamente tuvieron carburos mas
pequefios y finamente distribuidos que las tratadas convencionalmente (Figura 6.8), por
lo tanto la modificacién de las propiedades mecanicas (aumento de dureza y de la

resistencia al desgaste) puede ser atribuida a dicho refinamiento de los carburos.

Estos resultados son respaldados por los obtenidos por Meng et al. [99] quiénes
también se concentraron en el efecto de los carburos sobre la resistencia al desgaste.
Los resultados que obtuvieron en ensayos tribolégicos mostraron mejoras en la
resistencia al desgaste comprendidas entre un 100 y un 600% entre las muestras
sometidas a tratamientos de criogenia y las tratadas convencionalmente. Este marcado
incremento en la resistencia al desgaste fue atribuido a la precipitaciéon de carburos mas
pequefios en los especimenes DCT. Si bien el acero utilizado en dichos experimentos fue
un acero para herramientas con alto contenido de carbono, cromo y vanadio, el volumen

de austenita retenida fue reportado en tan sélo un 6%.

Meng et al. [98] y Huang et al. [123] también consideraron el refinamiento de los
carburos como un elemento clave para aumentar la resistencia al desgaste. En esos
trabajos, una combinacién de técnicas de DRX, SEM y TEM fue utilizada para
caracterizar la poblacion de carburos. Ambos grupos de investigadores informaron de
una reduccion en el tamafio de los carburos en las probetas criotratadas. Sin embargo,
Meng et al. reportaron que la fraccién en volumen de carburos habia disminuido,

mientras que Huang et al. informaron el efecto opuesto. En el presente caso, la fraccion
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en volumen de carburos pasé de 17 %vol para las probetas CHT a 12 %vol para las

tratadas criogénicamente.

6.14.2 Sobre los mecanismos operativos de desgaste en ensayos lubricados

A partir de los resultados presentados en las secciones anteriores, puede identificarse el
desarrollo de una combinacién de desgaste delaminativo y oxidativo leve durante los
ensayos realizados en bafio de petrolato. Entre las particulas de desgaste recolectadas
luego de los ensayos (Figura 6.32) se pudieron encontrar particulas planas lenticulares,
asi como cintas largas y delgadas. La presencia de este tipo de particulas es consistente
con el dafio superficial observado en la Figura 6.30. En las imagenes de microscopia
optica (Figura 6.26 y Figura 6.27) pueden apreciarse capas de o6xidos, lo que se
corresponde con las particulas pardas y anaranjadas encontradas en las particulas de

desgaste (Figura 6.32).

Con respecto al dafio subsuperficial, Suh [33,35,205] estudi6 en profundidad el dafio
delaminativo. El propuso que el deslizamiento de un penetrador duro sobre una
superficie mas blanda induce tensiones de corte y deformacion plastica debajo de la
superficie. Este proceso de acumulacion promueve la nucleaciéon y crecimiento de
fisuras sub-superficiales - como puede apreciarse en la Figura 6.31- y cuando la fisura
alcanza un tamafio critico, se genera una particula de tipo laminar. Este tipo de

particulas pudo ser observado también en la Figura 6.32.

La influencia de las interfaces entre las particulas de segunda fase y la matriz también
debe ser tenida en cuenta. En este sentido, Suh [33] hipotetizd sobre su efecto en la
nucleacion de fisuras y reconoci6 que este tipo de particulas actdan como
concentradores de tensiones. Como consecuencia, las fisuras pueden formarse a

menores niveles de tension en las cercanias de las particulas de segunda fase.

Resulta importante resaltar que la influencia de los diferentes tipos de carburos en el
comportamiento triboldgico no ha sido comprendida en profundidad hasta el momento.
Sin embargo, se estan logrando avances interesantes en el campo de la fatiga por

rodadura de contacto (FRC), donde se ha demostrado que la morfologia de los carburos
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y su distribucién en tamafio y ubicacion tienen un marcado efecto sobre la resistencia a

la FRC y la ocurrencia de ratcheting.

En este campo, se destacan los estudios de Pandkar et al. [37] y Bhattacharyya et al. [36]
relacionados con el comportamiento de aceros para rodamientos sometidos a
condiciones de fatiga por rodadura de contacto (FCR). En dichos articulos, se remarca la
importancia de los carburos en el control del nivel de dafio y la velocidad de desarrollo
del ratcheting. Esto se debe a que los carburos actian como concentradores de
tensiones, generando ciclos de tensiones con valores medios distintos a cero, lo que
promueve la acumulacion de deformacion plastica. Pandkar y sus colaboradores
estudiaron este efecto utilizando andlisis de elementos finitos, mientras que
Bhattacharyya et al. llevaron a cabo ensayos acelerados de FRC utilizando la
configuracion de bolas sobre varilla. Ambos grupos concluyeron que las
heterogeneidades en la microestructura -tales como los carburos- generan una
concentracion de tensiones a su alrededor, promoviendo el desarrollo de ratcheting
localizado. Por lo tanto, la morfologia de los carburos modula tanto la dureza como la

tasa de acumulacion de deformacion plastica.

Estos resultados pueden ser relacionados con los obtenidos por Kapoor, Johnson y
colaboradores [38,40,206] en referencia al desarrollo de ratcheting bajo condiciones de
deslizamiento unidireccional. En dicha serie de articulos, se concluy6 que el
deslizamiento continuo en una sola direccién en condiciones en las cuales se supera el
limite de shakedown elastico del material genera la acumulacién de deformacion

plastica y por lo tanto, se incrementa el desgaste.

Por ende, propongo que la reduccion del tamafio de los carburos debido al tratamiento
criogénico disminuye la concentracién de tensiones en sus alrededores, generando un
menor nivel de deformacién plastica localizada. Como la tensién es la misma para cada
nivel de carga utilizado en los ensayos de desgaste, la acumulacion de dislocaciones

alrededor de los carburos serd menor en los especimenes criotratados.

La acumulaciéon de dislocaciones conforma la etapa de nucleaciéon de fisuras sub-

superficiales, por lo que el menor grado de acumulacién en los especimenes DCT genera
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una disminucion del desgaste delaminativo. La proposicion de este mecanismo podria
también explicar en parte por qué la mejora en desgaste supera tan ampliamente al
incremento de dureza, tanto en el presente caso como en los reportados en la mayoria

de los trabajos publicados en la literatura abierta.

El concepto de limite de shakedown también fue abordado por Xie et al. [207] quienes
reportaron que un incremento en la dureza de la superficie mas blanda eleva el limite
de shakedown plastico de la misma y por lo tanto genera una reduccién tanto de la
friccion como del desgaste. El menor valor de CoF observado en las probetas DCT
(Figura 6.24 y Figura 6.25) y el mayor valor de dureza, de un 5% con respecto a las

probetas CHT, pueden relacionarse con este fendmeno.

El comportamiento a la friccion también se ve afectado por la formacién de capas de
oxidos, en base a los resultados obtenidos propongo que existe una competencia entre
el efecto de reduccidon de la friccion debido a la formacién de capas de 6xido y su
desprendimiento de la superficie. La Figura 6.24 muestra que el valor de CoF alcanza un
minimo a 15 N de carga normal, tanto para las probetas CHT como para las DCT. Este
comportamiento se condice con el descripto por Blau [52 p. 186] de friccion dominada
por las capas de 6xido. A cargas menores a 15 N, el espesor y la cobertura de las capas
de 6xido es insuficiente y el valor del CoF se incrementa debido a la adhesion entre las
superficies. A cargas mayores de 15 N, aumenta la velocidad de crecimiento, pero
también la de desprendimiento de las capas de 6xido. Esto expone continuamente
nuevas zonas de superficie metalica lo que incrementa el valor de CoF por adhesion.
Este comportamiento es similar al modelo de desgaste oxidativo leve propuesto por

Stott [44,208].

Puede observarse en la Figura 6.25a que luego de un periodo estable la variabilidad del
coeficiente de friccidn se incrementa sobre el final del ensayo. Esto es una consecuencia
de que las capas de 6xido alcanzan un espesor critico y se desprenden de la superficie.
Este proceso de desprendimiento continuo, conocido como spallation, genera cambios
bruscos en la fuerza de friccion. Tanto el desprendimiento de particulas como la
delaminacion inducida por ratcheting (Figura 6.31) contribuyen al incremento de la

fuerza de friccion al entrar a la etapa final de los ensayos.
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Los resultados obtenidos permiten inferir que los especimenes tratados
criogénicamente desarrollaron capas de 6xido mas densas y compactas (Figura 6.26b)
con una mayor resistencia mecanica y adhesion al sustrato, lo que contribuy6 a una
reduccion del desprendimiento de los oOxidos. Este fendmeno se combina con la
disminucién de la concentracidén de tensiones en los alrededores de los carburos de
menor tamafno lo que genera el incremento en la resistencia al desgaste observado en

los especimenes DCT ensayados en petrolato.

6.14.3 Sobre los mecanismos de desgaste operativos en ensayos en atmosfera de

argon

En los ensayos realizados en argén pudo observarse una combinacién de desgaste
adhesivo severo y delaminativo. La ausencia tanto de lubricante como de capas de 6xido
contribuy6 para que los valores de coeficiente de friccion sean elevados (Figura 6.24b).
Este comportamiento, caracterizado por valores de CoF entre 0,4 a 0,6, con picos
cercanos a 0,9 (Figura 6.25b) es similar al reportado por Smith et al. [209] al estudiar el
desgaste de un acero inoxidable AISI 316 en atmoésfera de argon. El dafio superficial
observado en dicho trabajo es similar al generado en los ensayos de este presente
trabajo, con signos de adhesién severa entre las superficies como puede apreciarse en la
Figura 6.29. El incremento del CoF al ensayar aleaciones de bronce en argoén, en
comparacién con los ensayos realizados en aire también fue reportado por Singh et al.
[210], por lo que se remarca la influencia que tiene el desarrollo de capas de 6xido sobre

la influencia en el comportamiento a friccion.

El desgaste delaminativo se desarrollé6 de manera similar al descripto anteriormente
para los ensayos lubricados, pero con niveles mas elevados de dafio y de desgaste. Esto
se debe a que valores mas altos de friccién estan asociados a tensiones de tracciéon mas
elevadas sobre la superficie y por lo tanto, de deformacién sub-superficial. En el caso de
los ensayos realizados en atmosfera de argon, el ratcheting se produjo mas rapidamente
que en los ensayos lubricados, lo cual puede ser inferido a partir de los registros de CoF

presentados en la Figura 6.25b y la topografia de las escaras de desgaste (Figura 6.29).
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El mayor porcentaje de mejora en la resistencia al desgaste que presentaron las

probetas DCT ensayadas en argén (90%) en comparacion al correspondiente a los

ensayos lubricados (35%) se debe a que la influencia de las capas de dxidos fue

eliminada en los ensayos en argon. Por lo tanto al encontrarse operativos los

mecanismos de ratcheting y desgaste adhesivo severo, la reducciéon del tamafio de los

carburos debido al tratamiento criogénico tiene un efecto mas potente sobre la

reduccion de la tasa de desgaste.

Un resumen de los resultados obtenidos en las distintas etapas de los ensayos de

desgaste es presentado en la Tabla 7.

Tabla 7. Resumen de resultados de desgaste.

Reduccion
Ambiente promedio de CoF Mecanismo de
Tratamiento
de ensayo tasa de promedio desgaste
desgaste
Delaminativo + desgaste
CHT Petrolato -- 0,06 - 0,09
oxidativo leve
Delaminativo + desgaste
DCT Petrolato ~35% 0,03-0,09
oxidativo leve
Desgaste adhesivo y
CHT Argoén -- 0,43 - 0,55
delaminativo severos
Desgaste adhesivo y
DCT Argén ~90% 0,43 - 0,55

delaminativo severos
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6.15 Conclusiones parciales - Bloque 11

A partir de los resultados obtenidos en el estudio del comportamiento tribolégico del

acero inoxidable martensitico AISI 420 puede concluirse lo siguiente:

- El refinamiento del tamafio de los carburos y de su distribucién espacial generado por
la aplicacion de los tratamientos criogénicos fue lo suficientemente potente como para
mejorar de manera significativa la resistencia al desgaste de un acero inoxidable AISI

420 de bajo carbono.

- La reduccion del tamafio de carburos disminuye el efecto de concentracion de
tensiones en sus alrededores, reduciendo la acumulacién de deformacién plastica
localizada. Este fenémeno reduce la formacién de fisuras sub-superficiales y la

subsecuente generacion de particulas de desgaste.

- La formacién de capas de 6xido reduce el dafio por delaminacién al contribuir a la
reduccion de la fuerza de friccion. En condiciones de deslizamiento en atmdsfera inerte
y sin lubricacién, las condiciones de contacto promueven el desgaste delaminativo

severo.
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Bloque III - Comportamiento a la
fractura

6.16 Tenacidad al impacto

En relaciéon a los ensayos Charpy, los resultados de energia absorbida durante el
impacto fueron analizados mediante analisis de la varianza y comparacion de medias de
Fisher. Los especimenes DCT-2C mostraron un incremento en la energia absorbida de
~10% con respecto a los CHT, como puede verse en la Figura 6.35. El resto de los
tratamientos no modificé significativamente la energia absorbida del caso base. En este
caso, debido a las numerosas fuentes de variabilidad que tiene esta técnica
experimental (cantidad reducida de especimenes, preparacion y geometria de las
probetas, procedimiento experimental) la potencia del test de varianzas fue
relativamente baja, con un p-valor de aproximadamente 0,1. Los resultados de estos
ensayos, con conjunto con las mediciones de dureza, permitieron seleccionar al
tratamiento DCT-2C para la realizacion de los ensayos tribolégicos y de tenacidad a la

fractura.
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Figura 6.35. Energia absorbida durante el ensayo Charpy.
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El analisis fractografico mediante microscopia SEM revel6 la presencia de dimples en la
region cercana a la punta de la entalla, con carburos en el fondo de los mismos (Figura
6.36). Estas estructuras apoyan la hipétesis de un micromecanismo de iniciacién de

fractura ductil por coalescencia de microcavidades y posterior propagacion por clivaje.

Figura 6.36. Fractografia SEM de espécimen DCT-2C fracturado luego de un ensayo Charpy. Las flechas
indican la presencia de carburos en el fondo de dimples.

6.17 Tenacidad a la fractura

La fractura fue fragil para ambos tratamientos, produciéndose a bajos niveles de carga y
sin crecimiento estable de la fisura (Figura 6.37). Cabe destacar que todos los
especimenes mostraron un comportamiento lineal hasta fracturarse subitamente,
demostrado por el alto valor del coeficiente de regresion (R2) superior a 0,999 para
todos los especimenes. Asimismo, no se detectaron eventos de tipo pop-in durante

ningln ensayo.

Debido al caracter subito de la fractura final, la carga maxima equivale a la carga ultima
del ensayo (Pmax = Pq), de acuerdo al procedimiento de determinacién estipulado por la
norma ASTM E 399, siendo esta carga la considerada para el calculo del valor provisorio
de tenacidad a la fractura (Kg). A partir de los diagramas Carga vs Di. no pudo

apreciarse un crecimiento estable de la fisura.
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La Figura 6.37 fue obtenida durante el ensayo de una probeta DCT y es caracteristica de
un material fragil, en la cual no puede apreciarse crecimiento estable de fisura. Una vez
que el valor de K aplicado supera el de resistencia del material (Ki >Kic) se produce la

propagacion inmediata de la fisura y la fractura del espécimen.

R?=0.9993
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Figura 6.37. Diagrama de Carga vs. Desplazamiento de la linea de carga durante el ensayo de una probeta
DCT.

Los resultados obtenidos en los ensayos de tenacidad a la fractura son presentados en la
Figura 6.38, en la cual se puede apreciar el incremento simultaneo tanto en la dureza
como en la tenacidad a la fractura. En funcién de la dispersion de los valores obtenidos,
la diferencia entre ambos grupos de especimenes es significativa. Las probetas tratadas
criogénicamente tuvieron un valor de Kic promedio [B1% superior al de las templadas y
revenidas, siendo el incremento de dureza de un orden similar al reportado
anteriormente ([b%). Los valores de tenacidad a la fractura estuvieron comprendidos

entre 47 a 75 MPa-m1/2,
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Figura 6.38. Valor promedio de tenacidad a la fractura (Kic) en funcidn de la dureza Vickers.

En la Figura 6.39 se puede apreciar la zona de crecimiento de la fisura por fatiga, que
puede distinguirse por su aspecto uniforme, y la zona de propagacion inestable de la
fisura, de aspecto granular brilloso. El frente de la prefisura por fatiga no tuvo
diferencias significativas entre los lados de la probeta, lo cual indica que las tensiones
fueron aplicadas de forma pareja y que no hubo momentos torsores espurios durante la

prefisuracién o el ensayo de traccion.

Fractura
por
clivaje

Prefisura

Figura 6.39. Fractografia de probeta CHT.
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Si bien a nivel macroscépico no se aprecian signos de deformacion plastica (Figura
6.39), la examinacion de las superficies mediante microscopia electrénica mostré
evidencias de deformacién plastica localizada. La presencia de dimples, formados por el
crecimiento y coalescencia de cavidades formadas alrededor de los carburos, esta
relacionada con un micromecanismo de fractura ductil. Cabe destacar que el punto de
iniciacion de la fractura no pudo ser identificado en ninguno de los casos, como asi
tampoco fueron detectadas marcas tipo chevron, lo cual permite inferir que el material

fue ensayado en el lower shelf [50].

La Figura 6.40 muestra el aspecto general de la zona de fractura tomada de la zona
central de los especimenes, a unos 70 - 80 pum de distancia del frente de la prefisura por
fatiga. En ambos casos puede apreciarse una mezcla de planos de clivaje y dimples,
siendo estos ultimos mucho mas abundantes en la probeta CHT (Figura 6.40a).
Asimismo, la mayor cantidad de dimples fue encontrada en la zona central de las
probetas fracturadas, en una regiéon comprendida entre el frente de la prefisura por

fatiga hasta 150 - 180 pm del mismo. De esa region en adelante, no se observaron mas

dimples y los planos de clivaje dominaron el resto de la superficie de fractura.

Figura 6.40. Fractografia SEM de probetas a) CHT y b) DCT.

La Figura 6.41 muestra en detalle la presencia de dimples, los cuales son visiblemente
mas grandes en la probeta CHT comparados con los encontrados en el espécimen DCT.
Dimples de gran tamafio (]2 pm) con carburos en su interior pueden verse en la Figura

6.41a, mientras que si bien se pueden observar algunos dimples en la probeta DCT
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(Figura 6.41b), éstos son mas pequefios siendo mas prominente la presencia de facetas

y planos de clivaje.

Figura 6.41. Fractografia SEM de alta magnificacién de probetas a) CHT y b) DCT.

6.18 Discusion de los resultados de comportamiento a la fractura

En cuanto a los ensayos de tenacidad al impacto, Saucedo-Muiioz et al. [65] reportd que
la energia absorbida durante el impacto se encontraba relacionada de manera inversa
con la proporcion de particulas precipitadas. Dicho trabajo fue realizado en aceros
inoxidables austeniticos para la fabricacion de imanes superconductores. Tsuchiyama et
al. [211,212] analizaron el efecto de tratamientos de solubilizacién parcial en un acero
inoxidable martensitico (12% Cr - 0,3% C) concluyendo que los tratamientos de
envejecimiento isotérmico promueven la precipitacion de carburos finamente dispersos
en la matriz, lo que demostré disminuir la temperatura de transicion ductil-fragil e
incrementar la energia absorbida en el upper shelf en comparacién con el material
tratado convencionalmente. Existe un cierto grado de similitud entre los resultados
reportados por Tsuchiyama et al. y los obtenidos en el presente trabajo de tesis, dado
que la fracciéon en volumen de carburos disminuyé producto de la aplicacién del
tratamiento criogénico, pasando de 17 %vol para los especimenes CHT a 12 %vol para
los DCT, con un incremento en la energia absorbida durante el impacto de
aproximadamente 10% (Figura 6.35). Sin embargo, debe tenerse en cuenta que los

resultados de Tsuchiyama et al. fueron obtenidos en el upper shelf, mientras que los de
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la presente tesis en el lower shelf y que el comportamiento de los materiales no

necesariamente sigue las mismas tendencias en ambos escalones.

Incrementos en la tenacidad al impacto de entre 20 a 60% han sido reportados por da
Silva et al. [97] y Yun et al. [117] al ensayar especimenes de acero rapido tratados
criogénicamente, mientras que Molinari et al. [118] no encontr6 diferencias
significativas cuando la etapa de enfriamiento era realizada luego del revenido, pero
cuando era intercalada entre el templado y el revenido, la tenacidad al impacto se
redujo en un 24% con respecto a los especimenes tratados convencionalmente. En
dicho trabajo se utiliz6 un acero para herramientas AISI H13. En todos estos trabajos se
utilizaron aceros de alta aleacidn, en los que la transformacién de austenita retenida en
martensita constituye la principal modificacién microestructural, sin embargo es la
austenita la fase mas tenaz del acero, por lo que es esperable que una reducciéon en la
cantidad de la misma produzca una caida en la energia absorbida durante los ensayos

de impacto.

En relaciéon al comportamiento del material durante los ensayos de tenacidad a la
fractura, puede inferirse a partir de la Figura 6.37 que la fractura fue del tipo fragil,
exhibiendo condiciones de plasticidad en pequefia escala y sin propagacion estable de la
fisura. Las fractografias SEM (Figura 6.40 y Figura 6.41) muestran indicios de un
proceso de nucleaciéon ductil de fisura, involucrando la nucleacién, crecimiento y
coalescencia de microcavidades y flujo plastico confinado, mientras que la propagacion

de la fisura fue por clivaje [23 p. 57].

Ambos grupos de probetas evidenciaron valores bajos de tenacidad a la fractura y
ausencia de marcas chevron, siendo ésta la respuesta tipica de un acero de alta
resistencia [214] ensayado en el lower shelf. Esto también puede inferirse a partir de la
ausencia de marcas tipo chevrén, debido a que la fisura se propaga a partir de multiples
puntos de iniciacién cuando el material se encuentra en el lower shelf [50]. La
mencionada ausencia de pop-ins se relaciona con microestructuras homogéneas en
ambos grupos de especimenes, ya que esos eventos se asocian generalmente a la
presencia de zonas ductiles en conjunto con regiones fragiles dentro del material o a la

existencia de microgrietas [215,216].
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Resultados similares fueron reportados por Yun et al. [117] al estudiar aceros rapidos
tratados criogénicamente. En dicho caso, los especimenes con 24 h de enfriamiento en
nitroégeno liquido y triple revenido tuvieron un aumento de dureza y de tenacidad al
impacto de 2 y 30% respectivamente. Prabhakaran et al. [142] indicaron un incremento
de 14% en la tenacidad al impacto combinado con un aumento en la dureza de 3,5% en
un acero carburizado tratado criogénicamente, mientras que Molinari et al. [118]
reportaron que el tratamiento criogénico aumenté la tenacidad, medida a través de

ensayos de flexién en tres puntos, sin influenciar la dureza ni la tenacidad al impacto.

A modo de contraste, Das et al. [144] reportaron que el tratamiento de criogenia
profunda aumenté la dureza del acero para matriceria AISI D2 en aproximadamente
4,5% con una reduccion en la tenacidad a la fractura de [7%. Resulta interesante
resaltar que la dispersién de los valores de Kic fue mayor en los especimenes
criotratados que en los tratados convencionalmente, mientras que en los ensayos
realizados en la presente tesis, dicha dispersiéon se mantuvo en niveles similares para

ambos grupos de probetas.

En ese trabajo, Das y sus colaboradores hicieron hincapié en el rol del tamafio y la
distribucién de los carburos secundarios, reportando una reduccién en tamafio y una
fraccién en volumen mayor en los especimenes DCT en comparaciéon a los CHT. Sin
embargo debe tenerse en cuenta que las probetas CHT tenian un volumen de austenita
retenida cercano al 10%, mientras que en las DCT era practicamente del 0%. Por lo
tanto puede asociarse la disminucién en la tenacidad a la fractura a la transformacion de

la austenita retenida en martensita.

A partir de los resultados presentados en la Figura 6.38 puede observarse que las
probetas tratadas criogénicamente tuvieron un incremento simultdneo tanto en la
tenacidad a la fractura (31%) como en la dureza (5%). Al considerar también los
resultados obtenidos en los ensayos de desgaste, se hace evidente que los tratamientos
criogénicos representan una técnica efectiva para el mejoramiento tanto de la dureza,
como de la resistencia al desgaste y la tenacidad a la fractura del acero inoxidable AISI

420.
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En el presente caso, la evidencia experimental obtenida parece indicar que el
mecanismo responsable por el incremento en la tenacidad a la fractura mostrado en la
Figura 6.38 es el refinamiento de los carburos como consecuencia del tratamiento
criogénico (Figura 6.6) en cuanto a su disminuciéon de tamafio (Figura 6.8) y a su
dispersion mas pareja en la matriz martensitica. Debido a que las propiedades
mecanicas de los carburos son diferentes a las de la matriz, éstos actiian como
concentradores de tensiones. Cabe destacar que en el andlisis fractografico no pudieron
hallarse carburos fracturados, lo cual refuerza la hipdtesis de que el mecanismo de
nucleacion de la fisura es debido a la nucleacién y coalescencia de microcavidades
alrededor de los carburos. De esta manera, puede asociarse el refinamiento del tamafio
y distribucién de los carburos generado por el tratamiento criogénico (Figura 6.6b) con

el subsecuente incremento en la tenacidad a la fractura observado en la Figura 6.38.

Resulta importante considerar que todos los especimenes evidenciaron un
comportamiento fragil, con propagacién de la fisura por clivaje. Wallin [217] es uno de
los investigadores que mds ha avanzado en este campo, siendo uno de sus aportes mas
reconocidos el desarrollo del método estandarizado de la Master Curve [218], para la

determinacion de la curva de transicion en aceros ferriticos.

Wallin desarroll6 un enfoque estadistico para modelar la fractura por clivaje, en el cual
se asume que a lo largo del frente de fisura se encuentra una distribucion de sitios
potenciales de iniciaciéon de clivaje. Wallin asocié una distribucién de probabilidades
acumulativa para estimar si un sitio de iniciacion va a alcanzar una condicién critica que
desencadene una fractura por clivaje. Dicha distribucidon de probabilidades responde a
una funcidon compleja, que debe contemplar el tamafio del sitio de iniciaciéon (poro,
carburo, inclusion, etc.), la tension, la deformacion, el tamafio de grano, la temperatura,
la velocidad de deformacidn, etc. [50]. Una representacién del modelo en la forma de

arbol de probabilidades se presenta a continuacién:
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Tension aplicada

Formacidn de Iniciacién
cavidades de clivaje

No iniciacion

Prio} Pr{V/0} Pr{1/0}

Arresto Propagacioén
Pr{A/I} Pr{P/I}

Figura 6.42. Arbol de probabilidad de fractura por clivaje. Adaptado de: [50]

Cuando el material se encuentra en el lower shelf, la probabilidad de que la fractura
ocurra por clivaje puede llegar a la unidad. Esto significa que todos los sitios de
iniciacion son activados y la iniciaciéon se produce ni bien se aplica carga en el cuerpo
fisurado. Por lo tanto, se considera que la tenacidad a la fractura en el lower shelf se
encuentra controlada inicamente por la probabilidad de propagaciéon (Pr{P/I}). En el
caso de configuraciones planas o con entalla, es decir, en cuerpos en los que todavia no
se ha generado una fisura, la probabilidad de iniciacién también depende del nivel

carga, inclusive en el lower shelf 80 pp. 130].

A raiz de las fractografias (Figura 6.41) y de las micrografias SEM (Figura 6.6) que
muestran el cambio en el tamafio y distribucién de carburos, se propone que esta
modificacion a nivel microestructural es la causa principal del incremento de tenacidad
a la fractura de las probetas tratadas criogénicamente. Dado que la fraccion de austenita
retenida no fue significativa tanto en los especimenes tratados convencionalmente
como en los criotratados (Figura 6.4), la modificaciéon de las propiedades mecanicas

puede ser atribuida exclusivamente al refinamiento de los carburos.
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El rol de los carburos en el comportamiento a la fractura de los aceros ha sido abordado
por numerosos investigadores. En una serie de estudios [66-68] se hallaron evidencias
que sugieren que la fractura de una sola inclusién no metalica de un tamafio mayor a 0,9
Mm puede generar la falla catastréfica de una pieza completa. Como puede observarse
en la Figura 6.8, la aplicacién del tratamiento criogénico reduce el tamafio promedio de
los carburos, encontrandose aproximadamente el 95% de ellos por debajo de 0,8 pm de
didmetro, mientras que dicha poblacién se reduce al 50% en los especimenes tratados
convencionalmente. Por lo tanto, la probabilidad de encontrar carburos de tamafio
mayor a 0,9 pym es significativamente menor en las probetas DCT en comparaciéon con

las CHT.

Curry y Knott [219] remarcaron la influencia negativa de los carburos de gran tamafio
en dicha propiedad. Bowen et al. [220] demostraron que los carburos con tamafios
mayores a 0,3 um son criticos para el control de la tenacidad a la fractura y destacaron
que la etapa critica del proceso de fractura es la penetracion de la fisura entre el carburo
y la matriz antes que la nucleacién de la microfisura. Si la tensiéon de traccién en la
interfase es lo suficientemente elevada como para hacer que se propague la microfisura
en la matriz, se producird la fractura. Si en cambio la tensién es menor, puede
producirse el redondeamiento por deformacién plastica con lo cual la microfisura puede

quedar arrestada y no actuar como un sitio de iniciacién de la falla catastrofica.

Zhang y Knott [221] concluyeron que los carburos actdan como ntcleos para la
formacién de microfisuras y resaltaron la importancia de tener caracteristicas
microestructurales finamente dispersas como una forma para mejorar los valores de
Kic. Similarmente, Kroon y Faleskog [222] determinaron que la influencia de los
carburos sobre el comportamiento a la fractura fragil de aceros ferriticos depende
fuertemente de la relacion entre la resistencia al corte y a la traccién de la interfase
entre los carburos y la matriz. Cuando este cociente es pequefio (<0,2), se incrementa la
probabilidad de las fisuras generadas en la interfase sean deflectadas hacia la matriz, lo
cual contribuye al incremento de la tenacidad a la fractura de este tipo de materiales. Si
bien en este trabajo se estudiaron aceros ferriticos, la interfaz entre los carburos y la

martensita se supone que también tiene una marcada influencia en el comportamiento a
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la fractura de los aceros con estructuras martensiticas.En trabajos mas recientes, Coates
et al. [223] no pudieron encontrar evidencias de que la fractura fragil de un acero
ferritico (A533B) fuera iniciada por la fractura de carburos. Las cavidades detectadas en
las cercanias de carburos de mayor tamafio son propuestas como posibles puntos de
iniciacion de la fractura. En este sentido, los carburos mas grandes (ver Figura 6.6a)
presentes en las probetas CHT promueven la formacién de dimples de mayor tamano
(Figura 6.41), que se fusionan a valores mas bajos de tensiéon. A medida que los dimples
van coalesciendo, se generan fisuras que una vez que alcanzan un valor critico,

desencadenan la fractura fragil y repentina de todo el espécimen.

El efecto del tamafio de los carburos también fue estudiado por Petch [224], quién
comentd sobre la fuerte influencia del tamafio de los mismos sobre la forma de la curva
de transicion ductil-fragil. Para un mismo acero, una reduccién del tamafio de carburos
de 2 a 0,6 um hizo que la transicidn sea extremadamente abrupta, asemejandose a una
distribucién bimodal, y redujo la temperatura de transiciéon [1100 °C. Ademas, los
valores del upper shelf fueron un 50% mas altos en comparacién a las muestras con
carburos mas gruesos. En el caso de los ensayos realizados sobre el AISI 420 parece
haber un incremento en los valores del lower shelf, ya que todas las fracturas fueron

fragiles.

Leskovsek et al. [95] también hicieron referencia a la fracciéon en volumen de carburos,
indicando que la tenacidad a la fractura varia de manera inversamente proporcional a la
misma. En dicho trabajo, la tenacidad a la fractura también es relacionada, pero
proporcionalmente, a la dureza, a la distancia media entre carburos y a la fraccién en
volumen de austenita retenida. De acuerdo a los valores obtenidos en el analisis
microestructural (Figura 6.8), la fraccion en volumen de las probetas CHT fue del 17
%vol, mientras que para las DCT-2L fue del 12 %vol, siendo la fraccién de austenita
retenida despreciable en ambos casos. La dureza fue ligeramente superior en los
especimenes DCT-2L pero la distancia entre carburos fue menor (1,37 £ 0,46 vs. 1,73
0,72 um para las probetas CHT). Por lo tanto, los resultados de los ensayos de tenacidad
a la fractura (Figura 6.38) confirman la relaciéon propuesta por Leskovsek et al. y hace

evidente la competencia entre diferentes fendmenos a la hora de determinar la
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tenacidad a la fractura del material. Los resultados obtenidos parecen indicar que la
reduccion del tamafio de las particulas es el factor mas influyente en relacion a la

modulacion de dicha propiedad.
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6.19 Conclusiones parciales - Bloque III

En relacién a los efectos de los tratamientos criogénicos sobre la tenacidad a la fractura,

se proponen las siguientes conclusiones:

- Existe una relaciéon sinérgica entre la disminuciéon del tamafio de los carburos y la
reduccion de su fraccion en volumen debido a la aplicacién de los tratamientos
criogénicos. El primer fendmeno se asocia a una disminucién en el efecto concentrador
de tensiones en los alrededores de los carburos y por lo tanto reduce la formacién y
coalescencia de microcavidades. En tanto que la reduccion de la fraccién en volumen de

carburos disminuye la probabilidad de ocurrencia de fractura por clivaje.

- Estos mecanismos se encuentran operativos tanto en los ensayos de tenacidad al
impacto como de tenacidad a la fractura, siendo sus efectos mas notorios en estos
ultimos posiblemente debido a la presencia de la prefisura y a la ausencia de los efectos

dindmicos generados por la aplicacion de la carga de manera subita.
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Parte IV: Conclusiones

188



7 Conclusiones

En base a los estudios de caracterizacion y de los resultados obtenidos en los ensayos de
desgaste y de mecanica de fractura realizados en un acero inoxidable martensitico AISI

420 con distintos tratamientos de criogenia, se proponen las siguientes conclusiones:

- Los cambios microestructurales producidos por la aplicaciéon de los tratamientos
criogénicos modifican las propiedades mecanicas del acero inoxidable AISI 420. La
magnitud de esos cambios estd relacionada con la temperatura de enfriamiento
criogénico, el tiempo de permanencia a temperatura criogénica y las velocidades de

enfriamiento aplicadas.

- Tanto durante el enfriamiento como durante el tiempo de permanencia a temperatura
criogénica, se induce un estado de tensiones mas elevado en la martensita, lo que
produce la captura de atomos de carbono por las dislocaciones en movimiento. Este
fenomeno genera la nucleacién de carburos de menor tamafio y mas finamente
dispersos en la matriz durante la etapa de revenido en los especimenes tratados
criogénicamente en comparacion a los tratados de manera convencional. La distribucion
de tamafo de carburos resultante luego de la aplicacién de los tratamientos criogénicos
fue mas homogénea que en los tratados convencionalmente. La cantidad de austenita
retenida, tanto para las probetas tratadas criogénicamente como convencionalmente, no

fue significativa.

- El refinamiento del tamafio de los carburos y de su distribucién espacial debido a la
aplicacion de los tratamientos criogénicos permitié mejorar de manera significativa la
resistencia al desgaste del acero inoxidable AISI 420 de bajo carbono, tanto en
condiciones lubricadas como sin lubricacién en atmdsfera inerte. Este fendmeno se
atribuye a la reduccién del grado de acumulacién de deformacién plastica generada por
el deslizamiento unidireccional en las inmediaciones de los carburos, lo cual disminuye

el fisuramiento sub-superficial y la consecuente delaminacion.

- En relacién a los efectos sobre la tenacidad a la fractura, se pudo observar una relacién

sinérgica entre la disminucién del tamafio de los carburos y la reduccién de su fraccion
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en volumen debido a la aplicacion de los tratamientos criogénicos. El primer fendmeno
se asocia a una disminucion en el efecto concentrador de tensiones en los alrededores
de los carburos, lo que reduce la formacion y coalescencia de microcavidades. En tanto
que la reduccidn de la fraccion en volumen de carburos disminuye la probabilidad de

ocurrencia de fractura por clivaje.

- El tratamiento criogénico del acero AISI 420 con bajo contenido de carbono demostré
ser una técnica eficaz para incrementar de manera simultanea la dureza, la resistencia al
desgaste y la tenacidad a la fractura del material, sin modificar su resistencia a la

corrosion.

7.1 Publicaciones derivadas

El presente trabajo de tesis dio lugar a las siguientes publicaciones derivadas, tanto en

congresos nacionales e internacionales como en revistas internacionales con referato.

Publicaciones en revistas internacionales con referato

— G. Prieto, ].E. Perez Ipifia, W.R. Tuckart. Cryogenic treatments on AISI 420 stainless
steel: Microstructure and mechanical properties, Materials Science and Engineering
A. 605 (2014) 236-243.

— G. Prieto, W. R. Tuckart, J. E. Perez Ipifia. Influence of cryogenic treatments on the
fracture toughness of AISI 420 martensitic stainless steel, Metallurgical and
Materials Transactions A (2015). En proceso de revision.

— G. Prieto, W. R. Tuckart. Influence of cryogenic treatments on the wear behavior of
AISI 420 martensitic stainless steel, Tribology Transactions (2016). En proceso de

revision.

Publicaciones en congresos internacionales

— G. Prieto, W.R. Tuckart, Wear behavior of cryogenically treated AISI 420 martensitic
stainless steel, (2015), VIII Iberian Conference on Tribology, Cartagena, Espafia, pp.
68-75.
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- G. Prieto, |. E. Pérez Ipifia , W. R. Tuckart, B. Setina Bati¢, Influence of Cryogenic
Treatments on Microstructure and Mechanical Properties of AISI 420 Stainless Steel.
(2013). SAM-CONAMET, Misiones, Argentina.

— G. Prieto, D. Jenko, ]. E. Pérez Ipifia, W. R. Tuckart, Effect of Cryogenic Treatments on
Mechanical Properties of AISI 420 Stainless Steel, 20th Jubilee Conference in

Materials Technology (2012), Portoroz, Slovenia.

7.2 Trabajos futuros

A raiz de los resultados obtenidos en el presente trabajo de tesis, se proponen las

siguientes lineas de investigacion:

- Continuar el estudio de la influencia de los tratamientos de criogenia sobre la
resistencia al desgaste, bajo distintas condiciones de contacto. Asimismo se propone el

anadlisis de la respuesta del material frente a solicitaciones de tribo-corrosion.

- Estudiar el efecto de los tratamientos criogénicos sobre la vida a la fatiga en aceros

inoxidables.

- Explorar el potencial de utilizacion de estos tratamientos en otros grupos de
aleaciones que también presenten mecanismos de precipitacion de segundas fases,

como por ejemplo aleaciones de base aluminio.
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