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Resumen

En el presente trabajo se caracterizan las fases presentes en aceros inoxidables austeniticos
de tipo AISI 347. Para ello, se analizan 4 muestras de este material, las cuales fueron someti-
das a diferentes tratamientos térmicos que simulan condiciones de pos soladura y de servicio
de recipientes a presion que operan en reactores nucleares. El estudio se lleva a cabo en un mi-
croscopio electronico de barrido utilizando principalmente la técnica de difraccion de electrones
retrodispersados (EBSD). Ademds, la informacion se complementa con la adquisicion de mapas
de rayos x, imdgenes de electrones secundarios e imagenes de electrones retrodispersados.

A partir de los estudios realizados, comprobamos la precipitacion de la fase sigma en las
muestras sometidas a los tratamientos térmicos de 600 °C durante 100 &'y 600 °C por 40 & mas
284.4 h a 452 °C. Los sitios de preferencia para la precipitacion de esta fase son los bordes de
grano ferrita/austenita (o¢/7y) y la relacién de orientacién con la austenita es {111},//{001}4
y <011>,//<140>5. Presentamos una caracterizacion para las fases austenita, ferrita, carburos
de niobio, silicatos, sulfuros y carburos de cromo. Ademas, a partir de las imdgenes obtenidas
estimamos la concentracion de cada fase.

Adicionalmente, mediante simulaciones Monte Carlo, estudiamos la resolucion espacial del
EBSD para un material homogéneo de formula estequeométrica FeCr (equivalente a la fase
sigma). Obtuvimos que el minimo tamafio de fase detectable por esta técnica, dado por la reso-

lucién es de 20 nm y 75 nm en las direcciones lateral y longitudinal, respectivamente.
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Capitulo 1

Introduccion

1.1. Motivacion

La caracterizacion de las estructuras cristalinas, asi como la determinacion del tamafo de
fases, composicion y orientacion en diversos materiales es de gran importancia en muchas dreas
de la ciencia ya que, por ejemplo, el tamafo de grano afecta las propiedades mecdnicas, fisicas
y de superficie del material. Los recientes avances en la técnica de difraccion de electrones re-
trodispersados (EBSD, por sus siglas en inglés: electron backscatter diffraction) en los micros-
copios electrénicos de barrido han mostrado su gran potencialidad para determinar orientacion

de granos individuales, estudiar la textura local, identificar fases cristalinas, etc. [1].

El EBSD comenz6 a desarrollarse a principios de los afios 1950 por los investigadores Alam
et al. [2] quienes descubrieron una serie de patrones de difraccion a los que denominaron Wide-
Angle Back-Scattering diffraction que se relacionaban con los resultados encontrados en los
estudios sobre teoria de difraccion obtenidos por Kikuchi a principios de 1920 [3]. Posterior-
mente esta teoria fue confirmada por Venables y Harland en 1973 [4], quienes la aplicaron al
estudio de la cristalografia de algunos materiales. En 1980, Dingley, Wright, Adams y Schwar-
zer [5], automatizaron el andlisis de patrones EBSD para determinar la orientacion cristalina
presente en los granos de un material. Sin embargo, no fue sino hasta principios de 1990 que
esta técnica comenzd a utilizarse ampliamente, donde el desarrollo de cdmaras de video més
sensibles, de dispositivos que posibilitaron la adquisicién de imdgenes por computadora y de
algoritmos que permitieron la indexacién de los patrones sin la interferencia del operador, la
transformaron en una herramienta importante para el estudio cristalografico de los materiales.

En Argentina esta técnica estd comenzando a tomar potencialidad. Esto se debe a que ha-
ce pocos afios se dispone del equipamiento necesario para realizar estas mediciones. Ademads
actualmente solo hay 4 equipos en nuestro pais que poseen este equipamiento y muy pocos de

ellos estdn realmente aprovechados o abiertos a toda la comunidad cientifica.

Uno de los materiales mds estudiados por esta técnica son los aceros. Los aceros, asi como
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muchos de los materiales s6lidos que nos rodean, poseen una estructura cristalina. La mayoria
de estos materiales son policristalinos, es decir, que estin compuestos por pequefios monocris-
tales llamados granos. La manera en la que estos granos se orientan y las fases que se forman
en el material depende de las condiciones en las cuales fue formado y a las cuales fue someti-
do. Dos claros ejemplos de procesos a los cuales se someten algunos aceros que modifican sus

propiedades son los tratamientos térmicos y el laminado [6].

Los depdsitos realizados por soldadura en aceros inoxidables austeniticos sobre aceros al
carbono o de baja aleacion son ampliamente utilizados en la construccion de recipientes a pre-
si6n para diversas aplicaciones con el objetivo de proteger el material base de la corrosion. En el
caso particular de la industria nuclear, el recubrimiento (“cladding”) de los recipientes cumple
la funcién adicional de disminuir, al evitar la corrosiéon del metal base, el transporte total de
iones que pueden activarse al atravesar el nucleo de los reactores, disminuyendo de ese modo

la dosis colectiva de la instalacion.

En la formulacién de las aleaciones que se utilizan para realizar los depdsitos por soldadura
se realiza un balance entre los elementos alfdgenos y gamdgenos que constituyen la misma a fin
de obtener, luego del depdsito, entre un 5 y un 10% de ferrita delta (5-ferrita) en el material.
La presencia de esta ferrita es de suma importancia a fin de evitar el fendmeno de fisuracién
en caliente (“hot cracking”) durante la solidificacion. La d-ferrita generada es inestable a la
temperatura del tratamiento térmico de pos soldadura (PWHT, por sus siglas en inglés Post
welding heat treatment) que se aplica al componente final y puede descomponerse generando
diversas fases minoritarias entre las que se destaca la fase sigma. El estudio de la formacion y
posterior evolucién durante el servicio de la fase sigma en los recubrimientos de recipientes es
de vital importancia ya que la presencia de esta fase puede afectar no solo las propiedades de
corrosion de la aleacion sino también disminuir la tenacidad de la misma [7]. Este efecto debe
ser especialmente considerado con miras a la operacion prolongada de las instalaciones, ya que
se debe garantizar el funcionamiento seguro y confiable de las mismas por el mayor periodo de
tiempo posible.

Una manera de simular condiciones de servicio de un material a determinada temperatura 7
durante un tiempo z;, consiste en utilizar la extrapolacién de tipo Arrhenius. Esta extrapolacion
nos da el tiempo equivalente #; a la cual someter el material a una temperatura 7; mds grande

que T;.
o, 1 1
L=t =(=—= 1.1
donde Q es la energia de activacién y R es la constante de los gases.

En el caso particular de un reactor se pretende que sea operativo por 30 afios con posibilidad
de extenderlo a 60. Por lo que, considerando que la temperatura de servicio es de 300 °C y que

la energfa de activacion del material que compone a los recipientes a presion es de 200 kJ /mol
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puede verse en la ecuacion 1.1 que un tratamiento a 425 °C durante 285 h equivaldria a las
condiciones de servicio establecidas.

La propuesta de este trabajo consiste en la caracterizacion estructural a través de EBSD
de aceros utilizados en el 4mbito nuclear sometidos a diferentes tratamientos térmicos que si-
mulan condiciones de tratamientos pos soldadura y de servicio. También se complementardn
los resultados con andlisis composicionales mediante espectrometria de rayos x, imédgenes de
electrones secundarios e imédgenes de electrones restrodispersados. Particularmente, es uno de
los objetivos principales de este trabajo determinar la presencia (o ausencia) de la fase sigma.
Otro objetivo de este trabajo consiste caracterizar la resolucion de la técnica de EBSD mediante

simulaciones Monte Carlo para conocer las limitaciones de la misma.

1.2. Organizacion del Trabajo

En la seccion 1.1 de este capitulo, presentamos una breve introduccién describiendo los
antecedentes y motivaciones que dieron lugar al desarrollo de este trabajo.

En el capitulo 2 damos una introduccién breve de las técnicas y el funcionamiento del equipo
de medicion utilizados para realizar este trabajo, asi como también, describimos los aspectos
generales del material de estudio. Todos estos conceptos permiten el entendimiento de este
trabajo.

En el capitulo 3 hacemos referencia a los equipos de medicion utilizados y a los parametros
generales que se optimizaron para realizar las mediciones. También presentamos las caracteris-
ticas especificas del material estudiado y la preparacién metodoldgica seguida para su estudio.
Es en este capitulo donde, ademds, describiremos brevemente las caracteristicas y el tipo de
simulacion Monte Carlo utilizada para estudiar la resolucion de EBSD.

En el capitulo 4 presentamos los resultados obtenidos y discutimos los mismos comparando
con la informacién disponible en la literatura. Comenzamos con la caracterizacion de cada fase
detectada y finalizamos con el estudio de la resolucién de EBSD.

Finalmente, en el capitulo 5 resumimos las principales conclusiones de este trabajo y pre-
sentamos algunas ideas para trabajos futuros en esta linea de investigacion. Tres apéndices se
han incluido en este trabajo, el primero describe los parametros utilizados en cada medicion
particular de EBSD; el segundo muestra todos los mapas de fases, algunos de los cuales no
fueron mostrados en el capitulo 4 aunque también se utilizaron para la obtencién de los resul-
tados; mientras que el tercero muestra el poster presentado en la “100% Reunion Nacional de la

Asociacion Fisica Argentina”.






Capitulo 2

Consideraciones Generales

2.1. Fundamentos Teoricos

2.1.1. Microscopio electréonico de barrido

El microscopio electronico de barrido (SEM, por sus siglas en inglés: scanning electron
microscope) es una de las herramientas mas versdtiles para el estudio microestructural de s6-
lidos. A partir de la irradiacién con electrones permite producir imdgenes de alta resolucién
(de 10 a 20 A) de la superficie de la muestra en estudio. A pesar de la complejidad de los
mecanismos involucrados para la obtencion de la imagen, el resultado es facil de interpretar.

El SEM cuenta con varias facilidades que permiten estudiar las caracteristicas composi-
cionales, morfoldgicas y cristalograficas de la muestra [8]. Algunas de las ventajas del SEM
son: buena resolucién (algunas decenas de A), gran profundidad de foco (que da una imagen
con apariencia tridimensional), posibilidad de combinar el andlisis microestructural con el mi-
croandlisis quimico y de incluir otras técnicas complementarias (electrones retrodispersados,

catodoluminiscencia, difraccion de electrones retrodispersados, etc.) [9].

Principio basico de funcionamiento

En los SEMs convencionales el haz de electrones que incide sobre la muestra se produce
mediante la emision termoidnica de un filamento de tungsteno (W) (Fig. 2.1.a), y un poco mas
recientemente se ha hecho comtin el uso del hexaboruro de lantano (LaBg) (Fig. 2.1.b) [10]. Los
electrones poseen carga eléctrica por lo que pueden enfocarse mediante lentes magnéticas: un
sistema de lentes condensadoras forma primero una imagen reducida del filamento de alrededor
de 1 um, y luego una lente objetivo reduce esta imagen a unas decenas de A. La carga de los
electrones permite ademads acelerarlos hacia la muestra (que debe ser conductora) mediante una

diferencia de potencial adecuada, logrando seleccionar con precision la energia del haz.

5
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La emision termoidnica representa la probabilidad de que los electrones de conduccién pue-
dan escapar del pozo de potencial que los liga. La expresion para la densidad de corriente

emitida, j, estd dada por la ley de Richardson, la cual establece que

j= ATzexp—k;ﬂT 2.1)
donde T es la temperatura del metal, ¢y es la funcion trabajo del metal (4.5 eV paraW y 2.7 eV
para LaBg), kp es la constante de Boltzmann y A es la constaste de Richardson, que depende del
material del catodo [11]. Los filamentos mencionados anteriormente trabajan a una temperatura
aproximada de 2000-2800 °C, para la cual las densidades de corriente de emision tipicas son
de 10 A/cm? en el caso del W,y 100 A /cm? para el LaBg, correspondiendo a corrientes de haz
entre 1 y 100 nA.

(ag W

Figura 2.1: Fuentes de emision termoionica.

Existen otras fuentes electronicas mds intensas, estds son las fuentes de emisién de campo
(FEG, por sus siglas en inglés field emssion gun), que son mds duraderas y permiten mejores
resoluciones por ser de mayor brillo. En estas fuentes, un campo eléctrico intenso es aplicado
en las proximidades citodo (un alambre terminado en una punta afilada y apoyado sobre una
horquilla de tungsteno, Fig. 2.2), el cudl posee una punta de radio < 100 nm [11]. Esto reduce la
barrera de potencial y favorece el efecto tunel, permitiendo a los electrones escapar del material.
Las fuentes de electrones que utilizan este efecto deben operar a un alto vacio (menor que
1077 Pa) para evitar el deterioro del material, a diferencia de las anteriores, que funcionan a
unos 10~ Pa. Dos formas de emisién de campo son usadas en el SEM. La primera es conocida
como emision de campo fria, ésta se basa puramente en la aplicacién de un campo intenso
para favorecer el efecto tinel de los electrones y puede operar a temperatura ambiente. La

segunda clase es la denominada emisién tipo Schottky, en ésta, el campo aplicado a la punta del
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catodo es utilizado principalmente para para reducir la barrera eficaz de la funcidn trabajo. Para
reducir atin mas la funcién trabajo, se adiciona ZrO, al citodo. En la tabla 2.1 se comparan las

principales caracteristica de las diferentes fuentes de emision electronica.

(a) Tipo frio (b) Tipo Schottky

Figura 2.2: Fuentes de emision de campo.

W LaBg FEG FEG
(Frio) (Schottky)
Funcién Trabajo (eV) 4.5 2.7 4.5 3
Temperatura de operacién (K) | 2700 1700 300 1750
Densidad de corriente (A/m?) | 5x 10* | 10° 1010 10°
Tamafio de la punta (tm) 50 10 < 0.01 | 0.015-0.030
Brillo (A/(cm?sr)) 10° | 5x10%| 108 108
Tiempo de vida (h) 100 500 | > 1000 > 1000
Presion de vacio (Pa) 1072 1074 1073 1073

Tabla 2.1: Caracteristicas de las diferentes fuentes de electrones para una energia de 20 keV

El barrido del SEM se realiza con una bobina de deflexién que hace recorrer el haz por la
muestra en sincronia con la adquisicién de las sefiales, que como veremos mads adelante, pueden

ser de distintos tipos. En la figura 2.3 se puede observar un esquema representativo de un SEM.

Interaccion de los electrones con la materia

Los procesos elementales que ocurren al irradiar un material con un haz de electrones son
interacciones eldsticas e ineldsticas, aunque la sefial final es el resultado de la difusion que éstos
sufren como consecuencia de la pérdida gradual de la energia, y del ensanchamiento de las

trayectorias del haz (straggling) en virtud de las sucesivas deflexiones que sufren los electrones
[10].
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Cable de alto
voltaje

Filamento
Anodo

Haz de electrones bl meee
L]
Lentes -
condensadoras Aperturas Y
Generador
del barrido
Apertura
Lentes ajustable
GIethes Detector de

electrones
retrodispersados

Detector de
electrones

secundarios _l

Muestra.:

{I.II.III

*-...--

Bomba de vacio

Figura 2.3: Esquema representativo de un SEM.

= Interacciones eldsticas: Ocurren cuando el blanco del electrén incidente es un nucleo.
El electrén incidente es deflectado pero no se produce radiacién, ni se excita al nicleo
blanco. La particula incidente pierde sélo la fraccién de su energia cinética necesaria para
conservar el momento de las dos particulas involucradas. La probabilidad de experimentar
este tipo de interacciones es alta y en general las deflexiones son pequeiias, existiendo

también baja probabilidad de deflexion a dngulos grandes.

= Interacciones ineldsticas: Estas ocurren disipando energia en la red, preferentemente con
los electrones atomicos. En ese caso los dngulos de dispersion son pequefios, pues ahora
las masas del proyectil y del blanco de dispersion son iguales. La transferencia de energia
puede traducirse en excitaciones atémicas o ionizaciones (con la consiguiente emision de
rayos x caracteristicos), lo que suele referirse como frenado de electrones. Estas pérdidas
de energia son evidentemente discontinuas y ocurren al azar; sin embargo, la energia que
en promedio se disipa en un evento es pequefia, por lo cual puede pensarse que la ener-
gia del electron decrece suavemente a medida que penetra la muestra. Teniendo esto en

mente, suelen realizarse los calculos bajo la suposicion de pérdidas continuas de energia.
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Tipos de senal

La interaccion de los electrones del haz incidente con los 4tomos que componen la muestra
resulta en la emision de distintas sefales que dan lugar a las imdgenes que pueden observarse en
el SEM. Estés interacciones se llevan a cabo en un determinado volumen dentro de la muestra,
conocido como volumen de interaccion, el cual tiene una dimension del orden de 10 nm-10 um
dependiendo de la energia del haz y del nimero atémico medio del blanco [11]. Cada una de
las sefiales proviene de diferentes partes del volumen de interaccidn (Fig.2.4.a) y con diferen-
tes energias (Fig. 2.4.b). A continuacion se explican brevemente de las sefales generadas mas

utilizadas para la formacion de imagenes.

Haz de secundarios
electrones «—>

| |.—10A Electrones Auger retrodifundidos

50-500 A Electrones
secundarios

Electrones
retodispersados

pérdida por plasmones

Namero de electrones

N

Rayos x del continuo
Fluorescencia

V-
J"/’ secundaria
Ve

0 50eV 2keV Eo
Energia de los electrones

(a) (b)

Figura 2.4: (a) Origen de las seriales en el volumen de interaccion. (b) Distribucion de los
electrones generados en la interaccion en funcion de su energia.

= Electrones retrodispersados: Los electrones incidentes pueden tener pocas interacciones
eldsticas con grandes dngulos de dispersion, lo que puede provocar que abandonen la
muestra con una energia similar a la de incidencia. La fraccidon de electrones retrodis-
persados, 1, depende fuertemente del nimero atomico del material y débilmente de la
energia del electron incidente (Fig. 2.5) [10]. Esta dependencia da lugar al contraste de
ndmero atémico, de modo que la deteccion de esta sefial puede brindar informacién acer-
ca de la composicién quimica de la region irradiada. Si la muestra es cristalina, algunos
de los electrones con energia cercana a la del haz incidente pueden ser difractados. Es-
te fenémeno nos brinda informacién cristalografica de la muestra y lo explicaremos en

detalle mas adelante.

» Electrones secundarios: Las interacciones de los electrones incidentes incluyen ioniza-
ciones, y los electrones arrancados de los d&tomos de la muestra pueden eventualmente
emerger también por la superficie irradiada. Estos electrones, conocidos como electrones
secundarios, poseen energia mucho menor que la de los electrones primarios (la gran ma-

yoria alrededor de 3 eV, pudiendo excepcionalmente llegar a algunas decenas de eV'). Por
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Figura 2.5: Comportamiento del coeficiente de electrones retrodispersados 1 como funcion de
(a) la energia de incidencia de los electrones y (b) el niimero atomico.

consiguiente s6lo pueden provenir de capas superficiales del material estudiado, de modo

que el ensanchamiento del haz no limita tanto su resolucion [10].

= Electrones trasmitidos: Si la muestra es transparente al haz incidente, los electrones pri-
marios trasmitidos pueden ser recolectados por un detector semiconductor ubicado debajo
del porta muestra [11]. Las muestras que presentan suficiente transmisién de electrones
para 10-50 keV, también son excelentes para 100-300 keV, energia tipica usada en mi-
croscopios electronicos de transmision (TEM) donde se obtiene una mejor resolucion. La
medicién de electrones trasmitidos en SEM, que suele utilizarse para muestras bioldgicas,

es una posibilidad adicional.

= Espectro de rayos x: Uno de los mecanismos de relajacién de una ionizacidn en una capa
atémica interna provocada por el haz incidente es el llenado de la vacancia mediante el
decaimiento de un electrén de una capa atdmica més externa. La energia involucrada en
esta transicion (igual a la diferencia de energia de los niveles intervinientes) es liberada
mediante la emisiéon de un fotén. Debido a que los niveles de energia de los electrones
atdmicos son discretos y tienen valores diferentes para cada dtomo, la energia del foton

emitido es caracteristica de los niveles involucrados y del dtomo considerado.

= Electrones Auger: En algunos casos, el fotén emitido, por una transicion electrénica expli-
cada anteriormente, es absorbido por otro electrén del mismo dtomo, el cudl es eyectado
como resultado de un efecto fotoeléctrico interno. A este electrén se le denomina electrén

Auger.

= Catodoluminiscencia: La catodoluminiscencia es la emisién de luz del rango ultravioleta
hasta el infrarrojo producido por el bormbardeo del haz de electrones. Se produce cuando
se excitan electrones de valencia y luego se ocupa el lugar vacante desde orbitas con

energias no mucho mayores que la inicial.
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2.1.2. Microanalisis con sonda de electrones

El microandlisis es una de las técnicas no destructivas mas importantes para el andlisis qui-
mico de materiales orgdnicos e inorgédnicos. A través de la identificacion de los rayos x emitidos
por la muestra es posible reconocer los elementos presentes y determinar la composicion ele-
mental en regiones de ~ 1 um de didmetro (por ello el nombre de microandlisis) [9]. Otra
caracteristica importante del microandlisis es la posibilidad de obtener un mapa composicional
de la regién en observacion, permitiendo, por ejemplo en metales, correlacionar la metalografia
optica o electrénica con informacién microcomposicional. La deteccion de los rayos x puede
ser realizada con dos tipos de espectrometros: dispersivos en energia (EDS, por sus siglas en in-
glés: energy dispersive spectrometer) y dispersivos en longitudes de onda (WDS, por sus siglas

en inglés: wavelength dispersive spectrometer).

Origen de la sefial de rayos x

Durante la interaccion del haz de electrones con la muestra se generan rayos x que dan ori-
gen a un espectro como el que se muestra en la figura 2.6. Este espectro posee dos componentes:

una continua y otra caracteristica.

K,B Radiacion

caracteristica

Intensidad

Energia del haz
incidente

~

Bremsstrahlung

Energia

Figura 2.6: Espectro representativo de rayos x emitidos.

Radiacion del continuo o Bremsstrahlung

Cuando un electrén incidente interactia con el campo coulombiano de un nidcleo atomi-
co de la muestra, se producen deflexiones y emision de radiaciéon a medida que el electron
pierde energia cinética. La energia de esos fotones, conocidos como radiacién de frenado o

Bremsstrahlung, se extiende hasta la energia de los electrones incidentes.

Radiacion Caracteristica
Los rayos x caracteristicos se emiten como consecuencia de las transiciones de un electrén

entre niveles atémicos internos del atomo. Para que tales transiciones sean posibles, primero
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debe ser creada una vacancia en un nivel interno del d&tomo y luego, un electrén procedente de
un nivel mas externo debe decaer, llenando la vacancia de manera radiativa.

Las lineas caracteristicas reciben nombres que estdn de acuerdo con la capa en la cual se
genero la vacancia y a la cual decae el electrén. Por ejemplo, el grupo de lineas K corresponde a
transiciones desde las capas L, M, N, etc. hacia la capa K. Mediante subindices se denota la capa
desde la cual se produjo el llenado de la vacancia. Asi, por ejemplo, la linea K, corresponde
a una transicioén desde el nivel 2p (capa L) hacia el nivel 1s (capa K). En realidad, la linea K
involucra dos transiciones posibles: 2p3 , — sy 2p; ;, — ls [12]. Esto da lugar a las lineas K¢
y Kq2, respectivamente, las cuales se conocen como estructura fina del espectro. En la figura
2.7 se muestran las estructura fina de las transiciones caracteristicas de rayos x para el grupo K
y L.

o o}
N, 4s 14,0, 1/2]
Mu‘\
M, 3d,, 13,2, 52] 1
M, 3d,, 13,2, 32]
M, 3Py 13,1, 32]
M, 3p,, 13,1, 1/2]
M, 3s 13,0, 1/2]
L Lt Lp
Lo Lg: Lgs
L, 2., 2,1, 32 l l
L 2, 2,1, 1/2]
L, 2 2,0, 172 =
Kaz Kp,a Ksz

Ky Krﬂ

K 1s [,0, 1/2] l l

Capa Config. Numeros
Electrénica Cuanticos

Figura 2.7: Transiciones de rayos x K y L.

Espectréometro dispersivo en energia (EDS)

Los detectores dispersivos en energias se fabrican con materiales semiconductores (gene-
ralmente Si o Ge). Los fotones que ingresan al detector pierden su energia dando origen a un
nimero de cargas eléctricas (pares electron-hueco) que es proporcional a la energia del foton in-
cidente. Como la sefial estd formada por cargas en movimiento, cualquier ruido electrénico debe
ser minimizado. Esto se logra enfriando el cristal del detector. Mediante una cadena electrénica

se amplifica la sefal eléctrica registrada y luego se procesa en un analizador multicanal.
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Para que el sistema de andlisis dispersivo en energia tenga la maxima resolucién posible, el
amplificador principal debe tener tiempo suficiente para procesar el pulso. La calidad de la sefal
es entonces mantenida a costa de un tiempo conocido como tiempo muerto (dead time), donde
el detector permanece inactivo, que aumenta para cuentas altas. En la practica el tiempo muerto
debe ser < 10% para una buena performance. Debido a que la cadena electrénica introduce
una incertidumbre importante en las energias determinadas, la resolucidn de estos detectores es
alrededor de 150 eV para energias de 6 keV.

Actualmente, los equipos nuevos incorporan detectores EDS optimizados para aplicaciones
que requieren altas tasas de conteo. Estos detectores, denominados SDD (silicon drift detector)
se basan en el mismo principio fisico que el que mencionamos anteriormente. E1 SDD consiste
en un cilindro de silicio tipo n, con propiedades diferentes en sus caras frontales: la superficie
donde los fotones de rayos x ingresan al detector es una juntura tipo p —n homogénea y el lado
opuesto consiste de una estructura de anillos circulares concéntricos dopados para formar un
semiconductor tipo p (Fig. 2.8). Aplicando un voltaje negativo en la cara homogénea (donde
entra la radiacién) y un voltaje negativo en los anillos, creciente del centro hacia afuera del
cilindro, se crea un potencial dentro del detector de manera tal que los electrones generados por
la absorcion de la radiacién son conducidos hacia el pequeiio dnodo colector localizado en el
centro del dispositivo [13]. La ventaja principal de este detector es la pequefia capacitancia del
anodo, practicamente independiente del area activa del detector. Esto permite un conteo mas
répido de los fotones incidentes. Ademads, este tipo de detector es enfriado por efecto Peltier,

por lo que no se necesita usar nitrégeno como los antiguos.

anodo (+) colector
anillos de campo

FEG integrado electrodos (-)

— =T —

= g%&\
————————————

N "*‘Hf\k@%\ $ ~450um

n Si = - O

‘ contacto frontal:
S entrada de la radiacion

catodo (-)

Figura 2.8: Diagrama esquemdtico de un detector SDD.
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Eficiencia del detector

Se define la eficiencia total, €, de un detector como

, _ n°de fotones detectados c AQ
~ n°de fotones emitidos ~ (47)

(2.2)

donde AQ es el dngulo sélido subtendido por el detector y AQ/(47) es conocida como eficiencia

geométrica y € es conocida como eficiencia intrinseca, la cual se se define como:

n° de fotones detectados
E =
n° de fotones que llegan al detector

(2.3)

La eficiencia intrinseca es una funcion de la energia del fotén. En particular, es considerable-
mente menor que 1 para energias “grandes”, aquella para las cuales los fotones atraviesan la
zona activa del detector sin interactuar y para energias "pequefas” tales que los fotones son
atenuados antes de llegar a la zona activa del detector. Antes de la zona activa del detector los
fotones deben atravesar: la ventana (Be, Formvar, etc.), el contacto metélico (Au o Al) y la capa

muerta (S1), que es una zona del cristal no apta para la deteccion debida a efectos de superficie.

2.1.3. Estructuras cristalinas

La mayoria de los sélidos tienen un orden tridimensional de rango largo significativo y
forman una red cristalina regular. La estructura de todos los cristales puede escribirse en funcion
de una red, con un grupo de dtomos ligados a cada punto de la misma [14]. El grupo de dtomos

se denomina base, cuando se repite en el espacio forma la estructura cristalina.

Redes y vectores traslacion

Una red se define mediante tres vectores fundamentales a;, a, az, de forma que la distri-
bucién atémica parece la misma en todos los aspectos, tanto cuando se examina desde el punto

r como cuando se observa desde el punto
r =r+uja; +uar +uzaz (2.4)

siendo u;, up y uz nimeros enteros. El conjunto de puntos r’ definido por (2.4) para todos los
valores de up, up y uz definen una red.

Una red es una distribucién periddica regular de puntos en el espacio, es una abstraccién ma-
tematica; la estructura cristalina se forma cuando se une una base de atomos de forma idéntica
a todos los puntos de la red.

La red y los vectores de traslacién aj, a, y az se dice que son primitivos si dos puntos

cualesquiera r y ¥’ desde los cuales la distribucién atémica tiene el mismo aspecto satisfacen
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siempre la expresion (2.4) con una adecuada seleccién de nimeros enteros uy, up y u3. Con esta
definicion de los vectores de traslacion primitivos, no existe ninguna celda de volumen menor
que pueda servir como bloque constructor.

Frecuentemente se utiliza a los vectores de traslacion primitivos para definir los ejes cris-
talinos, aunque pueden utilizarse ejes no primitivos cuando resulte mas sencillo o conveniente.

Los ejes cristalinos ay, ap, a3 forman las tres aristas adyacentes de un paralelepipedo.

Base y estructura cristalina

Una base de atomos estd unida o ligada a todo punto de la red, siendo todas las bases
idénticas en composicion, distribucién y orientacioén. El nimero de dtomos en la base puede
ser de uno o més. La posicion del centro de un dtomo k de la base respecto al punto de la red

asociado es

ry = Xxxa) + yrap + ;a3 (2.5)

Podemos seleccionar el origen, al cual hemos denominado punto asociado de la red, de forma

queO < Xy Yiy Tk <1.

Celda unitaria

El paralelepipedo definido por los ejes primitivos aj, a, a3 se denomina celda unitaria o
primitiva. Una celda unitaria llenara todo el espacio mediante la repeticion de operaciones de

traslacion del cristal adecuadas. Luego cada celda unitaria tendra su origen en
r, = maj +nay +oaz (m, n, o enteros) (2.6)

La descripcion de las estructuras cristalinas mediante celdas unitarias tiene una ventaja im-
portante. Todas las estructuras posibles se reducen a un pequefio nimero de geometrias de la

celda primitiva [15].

Tipos fundamentales de redes

Las redes cristalinas pueden convertirse en ellas mismas no solamente mediante la aplica-
cién de una traslacién, sino también mediante varias operaciones puntuales de simetria. Una
operacion tipica de simetria es la rotacion alrededor de un eje que pasa por un punto de la red.

Un grupo puntual de red se define como una coleccidon de operaciones de simetrias que
aplicadas a un punto de la red dejan a ésta invariante. Ademds de las rotaciones y traslacion
tenemos también reflexiones especulares con respecto a un plano que pasa por un punto de la

red y la operacién inversion.
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Figura 2.9: Redes de Bravais.

Los grupos de simetria puntuales de tres dimensiones dan lugar a los 14 tipos de redes mos-
trados en la figura 2.9, denominadas redes de Bravais. La red general es la triclinica y existen 13
tipos redes especiales. Todas ellas se han agrupado por conveniencia en sistemas clasificados de
acuerdo con siete tipos de celdas o sistemas: triclinica, monoclinica, ortorrémbica, tetragonal,
cubica, trigonal y hexagonal. La division en sistemas se expresa en en funcion de la relacion

axial que describen las celdas.

Planos cristalinos

La orientacién de un plano cristalino estd determinado por tres puntos no colineales del
plano. Si cada uno de los puntos pertenece a un eje del cristal puede especificarse el plano dando
las posiciones de los puntos en términos de los pardmetros de red a;, ay, a3. Sin embargo, en el
andlisis estructural es mds comun especificar los orientacion de los planos, por los indices que

se determinar con las siguientes reglas:

= Se encuentran las intersecciones del plano sobre los ejes en funcién de los pardmetros de

red a;, a», aj.
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= Se toman los reciprocos de estos nimeros y luego se reducen a tres nimeros enteros que
tengan la misma relacion o cociente. El resultado, encerrado entre paréntesis (hkl) se

denomina indices de Miller del plano en cuestion.
= En el caso de que exista una interseccion en el infinito, el indice correspondiente es 0.

Los indices (hkl) pueden designar un solo plano o un conjunto de planos paralelos. Si un
plano corta un eje por la parte negativa del origen, el indice correspondiente es negativo, lo
cudl se indica colocando un signo menos encima del indice. Los planos equivalentes mediante
relaciones de simetria pueden designarse mediante llaves alrededor de los indices.

Los indices [uvw] denotan una direccién en un cristal y corresponden al conjunto de los
numeros enteros mas pequefios que representan la direccidon deseada. En cristales cubicos, la
direccién [hkl] es perpendicular al plano (4kl). Cuando un conjunto de planos cristalinos tienen

una direccién en comun, se denomina a ésta eje de zona.

2.1.4. Difraccion de electrones retrodispersados

La difraccién de electrones retrodispersados (EBSD, por sus siglas en inglés: electron back-
scatter diffraction) es una técnica complementaria en los microscopios electrénicos de barrido,
que, a partir de la deteccion de patrones de difraccion de electrones producidos por los cristales
presentes en la muestra, permite caracterizar orientacion de granos, estudiar microtextura, co-
rrelacionar la orientacién punto a punto, identificar y determinar la distribucion de fases, entre
otras cosas [1].

A pesar de que en un microscopio electrénico de trasmision (TEM, por sus siglas en inglés:
transmission electron microscope) se puede extraer la misma informacién con mejor resolucion
espacial, éste presenta algunas desventajas [16]. Por ejemplo, los altos requerimientos para la
preparacion de las muestras y el pequefio tamafio de las mismas hace practicamente imposible
un andlisis estadistico de datos en TEM. Otra técnica que permite una caracterizacion cristalo-
gréafica es la difracciéon de rayos x (XRD, por sus siglas en inglés: X-ray diffraction). En este
caso la informacién obtenida proviene de un gran volumen (algunas centésimas de mm?) pe-
ro su resolucion es mucho menor que la asociada al EBSD. El EBSD presenta caracteristicas
intermedias entre las dos técnicas. Por otra parte, en el dltimo tiempo, se ha vuelto una po-
derosa herramienta para la caracterizacion detallada de la microestructura en SEM, ya que su
utilizacion conjunta con espectrometros EDS o WDS permite correlacionar informacion crista-

lografica y quimica [1].
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Teoria de difraccion de electrones

Teoria cinemdtica y condicion de Bragg
En la teoria cinemética de difraccién que explicaremos consideramos solo dispersiones elds-
ticas con los planos cristalinos descartando los procesos multiples e ineldsticos. Esto nos llevara
ala Ley de Bragg:
nA = Zdhkl sin 6 (27)

donde 7 es el orden de reflexion, en la mayoria de los casos igual a 1, A es la longitud de onda
asociada a la radiacion incidente, 0 es el angulo que forma el haz incidente con la superficie de
los planos cristalinos difracctantes, cuya distancia entre ellos es dj;. La radiacion con longitud
de onda A produce un pico de Bragg, o en el caso de EBSD una linea brillante, si la interferencia
de las reflexiones con los diferentes planos cristalinos de la misma familia es constructiva, lo

cual ocurre si la diferencia de fase es igual a 2n7w (Fig. 2.10).

@ —/ \ @ )
dsenfl dsent
L 4 L

Figura 2.10: Ley de Bragg.

Consideremos un haz de electrones con vector de onda asociado kg =ug/A, donde uy es el
vector unidad con la direccién de la onda incidente, que es dispersado eldsticamente por cada
atomo hacia un angulo 6 con una amplitud de dispersién f(6) en una direccién con vector
de onda k = u/A, donde |kg| = |k| = 1/A y u es un vector unidad que tiene la direccién de
dispersion [11]. Las ondas dispersadas por dos dtomos separados por una distancia r tienen una
diferencia de trayectoria A =u-r —ug-r (Fig. 2.11) resultando con una diferencia de fase ¢
igual a:

q):TA:T(u—uo)-r:2n(k—k0)-r (2.8)

La superposicion de las ondas dispersadas por todos lo &tomos de la red en una direccion k

da una amplitud de onda

N N N3 p
v=w Y Y Y Y fi(6)expl2mi(k —Ko) - (rg+11)] (2.9)
m=1n=10=1k=1

donde se asume que el cristal forma un paralelepipedo con N = Ny N, N3 celdas unidad y f;(6)
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Figura 2.11: Dispersion de una onda incidente plana con vector de onda ko = uo/A por dos
dtomos separados por una distancia r, hacia un dngulo 6.

denota la amplitud de dispersion eldstica del kth dtomo de la celda unidad en la posicion rg +ry.
De ahora en adelante, tomaremos la amplitud Yy de la onda incidente igual a uno. La ecuacion

(2.9) puede ser separada en los factores

)4 Nt Ne N3
=Y fi(@)exp2mi(k—Kko)-r] x Y Y Y exp[2mi(k—Ko) -] (2.10)
k=1 m=1n=10=1

F G
donde F' y G denotan el factor de estructura y de forma, respectivamente. Las ondas pueden
interferir constructivamente solo si los argumentos en los términos de las exponenciales son
todos multiplos enteros de 2x. Para los argumentos de las exponenciales intervinientes en el

factor G, reemplanzando r, por la expresion (2.6), se obtienen las ecuaciones de Laue:

(k—Ko) -a; = h; (h; son enteros, i=1, 2, 3) (2.11)

Solo las combinaciones de k y ko para las cuales se satisface el sistema de ecuaciones
de Laue resultan en amplitudes de dispersion correspondientes a interferencia constructiva. La

solucion es tal que k — K es igual a un vector g de la forma:
k —ko =g = ha] +ka; +[a} (2.12)

donde los vectores aj, a5 y a3 se conocen como vectores de la red reciproca y se calculan de la

siguiente manera:
a X az % a3z X aj % a; X ap
= — . Ay = — A7 =
Ve ’ Ve ’ Ve

a

*
1

(2.13)
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donde V, = a, - (a3 x a3) es el volumen de la celda unitaria. Los vectores a; de la red reciproca

cumplen la relacién

0 sii#]

Cada vector g de la red reciproca es perpendicular al conjunto de planos paralelos, equidistantes

con indices de Miller (hkl) cuya distancia interplanar es dj; = 1/|g|-

Planos
cristalinos

. S \
Esfera de Ewald

Figura 2.12: Construccion de Ewald, donde la esfera de Ewald tiene radio igual a |k| y muestra
que las condiciones de Laue y Bragg implican los mismos criterios para difraccion.

La ecuacion (2.12) es equivalente a la ley de Bragg en notacidn vectorial. En la construccién
de Ewald (Fig. 2.12) el vector de onda kg de la onda incidente termina en el origen O de la red
reciproca y comienza en el punto de excitacién M (MO = |kg| = 1/A). La condicién de Bragg
(2.12) es satisfecha cuando la esfera de Ewald de radio |k| = 1/A con el punto de excitacién
M como centro pasa a través de un punto de la red reciproca g. Esto expresa el fendmeno de
reflexion de Bragg. Los vectores kg y k estdn inclinados a dngulos iguales (dngulos de Bragg)
6 respecto a los planos cristalinos y Ko, k y g son coplanares. Con |g| = 1/dpy y |k| = 1/A,
aplicando un geometria basicas al tridangulo M OG en la figura 2.12 obtenemos la ley de Bragg
de la ecuacion (2.7).

No todos los planos cristalinos con indices de Miller hkl contribuyen a la difraccion. Si

consideramos el término F en la ecuacién (2.10) y reemplazando k — kg = g obtenemos:

P
F=Y fi(6)exp(2mig-ry) (2.15)
k=1
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la cual depende de la estructura de la celda unitaria y puede ser nula para ciertos valores de
hkl. Estés reglas de extincion y dependencia de la magnitud de F' con hkl permiten distinguir
diferentes cristales con celdas unitarias con la misma forma externa y distinto arreglo atdémico

interno.

Formacion de los Patrones de Kikuchi

La formacion de las lineas de Kikuchi pueden ser explicadas en términos de un modelo
simplificado considerando solo lo aspectos geométricos. Si bien este modelo no es util para
predecir la intensidad de las bandas (para lo cual debe recurrirse a modelos basados en la teoria
dindmica de la difraccidn), nos ayudara a entender los principios para determinar la orientacién

cristalina [17].

Como ya vimos anteriormente, cuando el haz de electrones incide sobre la muestra en el
SEM se generan varias sefiales, entre ellas la de electrones retrodispersados. Los electrones re-
trodispesados son generados en todas las direcciones conservando en la mayoria de los casos
la energia del haz [18]. De esta manera se genera una fuente puntual de electrones dentro de la
muestra y, los electrones que salen de la misma y son dispersados por los planos cristalinos son
los responsables de la sefal por difraccion. Tipicamente se coloca la muestra con una inclina-
cién de 60-70° (dngulo entre la normal a la superficie de la muestra y el haz incidente) de modo

que muchos mads electrones difracten y escapen hacia el detector.

Como dijimos anteriormente, los electrones llegan a los planos cristalinos desde todas las
direcciones. Esto significa que existen electrones llegando con dngulo de Bragg (6p) para cada
conjunto de planos cristalinos. Dado que la difraccidn ocurre en todas las direcciones (particu-
larmente, por encima y por debajo de los planos de difraccion), los electrones difractados por
una familia de planos forman dos conos (conos de Kossel) que se extienden sobre la normal del

plano atémico difractante con una semipartura de 90° — 0p (Fig. 2.13).

Sustituyendo los valores tipicos de la longitud de onda para un haz de electrones y la dis-
tancia interplanar en la ley de Bragg (2.7), encontramos que el dngulo de Bragg (6p) es aproxi-
madamente de 0.5°. Consecuentemente el dngulo de apertura del cono de difraccion es cercano
a 90°, es decir, los conos son casi planos [17]. Si algiin medio de grabacién es posicionado
interceptando los conos de difraccion, el resultado es un par de secciones conica paralelas para
cada familia de planos, las cuales generalmente parecen rectas. Estas son las lineas de Kikuchi,
y se puede ver que su espaciamiento es equivalente a una distancia angular de 260p, la cual es
proporcional a la distancia interplanar. En consecuencia, el patrén de Kikuchi total consiste de
pares de lineas paralelas, donde cada par, o banda, posee un ancho correspondiente a una familia

de planos cristalinos distinta (Fig. 2.14).
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Figura 2.14: Patron de Kikuchi obtenido a 20 keV para la fase austenitica de un acero medido
en este trabajo.

Aspectos experimentales

Orientacion Cristalogrdfica

La mayoria de los materiales s6lidos son policristalinos, es decir, estan formados por crista-
les con diferentes orientaciones (granos). La orientacién de cada grano de la muestra policrista-
lina puede ser descripta mediante una rotacion, la cual transforma el sistema de coordenadas fijo
de la muestra macroscopica en el sistema de coordenadas asociado al cristal [19]. Usualmente,
el sistema de coordenadas de la muestra estd definido por las direcciones ortogonales de rolling
(RD), transversal (TD) y normal (ND), mientras que el sistema de coordenadas del cristal esta
definido por las direcciones [100], [010] y [001] (Fig.2.15).

La orientacion relativa del cristal al marco de referencia de la muestra puede ser repre-
sentado por tres rotaciones, también llamadas dngulos de Euler (¢, ¢, ¢»). Existen muchas

convenciones para la representacion de estas rotaciones, siendo la mds utilizada la convencién



2.1. FUNDAMENTOS TEORICOS 23
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Figura 2.15: Represenctacion esquemdtica de los ejes de coordenadas de la muestra y del
cristal.

de Bunge [19]. Los tres dngulos de rotacioén usando estd convencioén (denominados dngulos de
Bunge-Euler) se definen por rotaciones en orden y ejes especificos que llevan los ejes de la
muestra a los ejes del cristal. El primer dngulo, ¢y, indica una rotacion en sentido antihorario
alrededor del eje ND, ¢ es el dngulo de rotacién en sentido antihorario sobre el nuevo eje RD’,

y ¢ es la rotacion final en sentido antihorario alrededor el nuevo eje ND’ (Fig.2.16).

[010]
[oo1] D™

TD”

Figura 2.16: Represenctacion esquemadtica de la convencion Bunge-Euler.

Los dngulos de Euler son la manera tradicional de representar una orientacion arbitraria.
Sin embargo, existen otras maneras de representar las orientaciones cristalograficas, una de
ellas es utilizando una figura de polos. Una figura de polos es una proyeccion estereografica de
una direccién dada por un vector en el cristal (una direccién cristalografica o la normal a un
plano cristalino), la cual se denomina polo. La construccién de una figura de polos se muestra
en la figura 2.17 [17]. Primero se extiende la direccion hasta alcanzar un punto sobre la esfera
unitaria, esto es, una esfera tedrica de radio 1 que reside alrededor del cristal (Fig. 2.17.a). Luego
se realiza la proyeccion estereografica de estos puntos sobre el plano ecuatorial (Fig. 2.17.b).
Esto se hace trazando una linea entre el punto en la esfera unitaria y el polo sur de la misma
esfera. La interseccion de esta linea con el plano ecuatorial forma la proyeccion estereografica
de este polo. La figura 2.17.c muestra la figura de polos de la familia {100} para una estructura

cubica en una cierta orientacion.

Set up experimental
Anteriormente explicamos formalmente como se produce la difraccién de electrones. Para

la medicién de los patrones de Kikuchi la muestra se coloca de modo que el haz forme un
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Figura 2.17: Representacion de los polos {100} de un cristal ciibico en la proyeccion este-
reogrdfica. (a) Cristal en la esfera unidad; (b) proyeccion de los polos {100} sobre el plano
ecuatorial; (c) figura de polos de {100).

angulo de 70° con la direccién normal a la superficie de la muestra, lo cual permite que mas
electrones sean dispersados (Fig. 2.18) [1]. Mientras el haz va barriendo la muestra, los patrones
de difracciéon de cada punto son proyectados sobre una pantalla de fésforo ubicada enfrente
de una cdmara CCD. El f6sforo que se encuentra en la pantalla interactia con los electrones

difractados emitiendo luz adecuada para la camara CCD.

Detector de EBSD

|
Muestra
inclinada

Figura 2.18: Diagrama esquemdtico del set up para EBSD. Con letras se indican lo detectores
de electrones retrodispersados: ‘a’ es el detector convencional y, ‘b’ ‘c’ y d’ son detectores
complementarios al EBSD, conocidos como FSD (por sus siglas en inglés: forescatter detector).

Las bandas en el patrén representan los planos difractantes presentes en el volumen del
cristal. Por lo tanto, el arreglo cristalino de las bandas depende de la posicion de la red cristalina
difractante. Ademds, la simetria de la red estd reflejada en el patrén, mientras que el ancho y la
intensidad de las bandas estadn relacionados con el espaciamiento de los planos cristalinos y los
angulos entre las bandas estdn relacionados con los dngulos entre los planos cristalinos [1]. Al
finalizar el barrido, se tendrd informacién de la fase y orientacion cristalina correspondiente a

cada punto.
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Determinacion de la orientacion

La esencia de la técnica de EBSD es la indexacién de los patrones de difraccién (reco-
nocimiento de las bandas del patrén). Si la muestra produce buenos patrones de difraccién la
determinacion de la orientacion es un proceso de tres pasos: primero la deteccion de las bandas
de Kikuchi, segundo la identificacion de las mismas e indexacion del patrén y por ultimo la
determinacion de la orientacion.

En el primer paso, es realizado por medio de la transformada de Hough, que convierte las
lineas de Kikuchi de la imagen en puntos particulares en el espacio de Hough [20]. Debido a
que la localizacioén de puntos, en vez de lineas, puede ser determinada con mayor precision,
el problema de encontrar bandas en el patrén de difraccién se reduce a encontrar maximos
de intensidad en el espacio de Hough. Para cada patrén de EBSD almacenado se realiza la
transformada de Hough y las bandas son detectadas automaticamente.

En el segundo paso, la identificacién de las bandas de Kikuchi estd relacionada con la correc-
ta asociacion de planos cristalinos particulares a dichas bandas. El ancho de la banda detectada
es una funcién de espaciamiento entre los planos y es comparado con una lista tedrica de los
planos cristalinos difractantes. Adicionalmente, los dngulos entre las bandas también son deter-
minados y comparados con los valores tedricos. Los dngulos interplanares entre la interseccion
de 3 bandas son calculados y comparados con la base de datos. Una vez que los planos estdn
correcta y consistentemente identificados, los ejes de zona son indexados a partir del producto
cruz de los planos indexados (Fig. 2.19). Por dltimo, en el tercer paso, se calculan los dngulos

de Bunge-Euler, que caracterizan la orientacion.

Figura 2.19: Patron de Kikuchi con los planos cristalindos y ejes de zonas indexados

Identificacion de fases
La técnica de EBSD en conjunto con imdgenes de SEM es usada para la identificacion de

las fases presentes en la muestra. Es importante diferenciar entre verificacion de fase e identifi-
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cacion de fase. En la verificacion de fase, previamente a realizar la medicion, se tiene una gran
certeza de las fases presentes en el material, por lo que son preseleccionas en la base de datos
y los patrones obtenidos se comparan solamente con los patrones tedricos de estas fases. Por
otro lado, en la identificacion de fase hay un alto grado de incertidumbre de las fases presentes.
En este caso, comparar los patrones con todas la base de datos no resulta conveniente. Lo que
se hace en estos casos es usar los patrones de EBSD para obtener la estructura cristalina y los
parametros de red del cristal (fase), luego, en adicion, se usan los datos de los elementos quimi-
cos y su proporcion obtenidos mediante EDS o WDS para asi poder reducir los candidatos en

la base de datos.

Resolucion

En general se consideran dos tipos de resoluciones, la espacial y la angular, las cuales estan
limitadas por el volumen difractante minimo (volumen de la muestra que interactia con el haz
de electrones) y la capacidad de deconvolucionar patrones de EBSD solapados. La resolucion
espacial estd influenciada y puede variar seguin las condiciones de microscopio y la muestra.
Estds condiciones incluyen la distancia de trabajo, la inclinacién a la que se coloca la muestra,
la intensidad de corriente, el voltaje de aceleracion y el didmetro del haz, asi como también el
coeficiente de electrones retrodispersados, que, como se mostré en la seccion 2.1.1, varia segtin

el nimero atémico de los elementos presentes en el material.

Preparacion de las muestras

Debido a que los patrones EBSD se recogen de la region de difraccion que se encuentra
dentro de los 50 nm superiores del material, la superficie debe estar libre de contaminacion y
deformacidn residual [1]. Si estas condiciones no son satisfechas se dificulta la obtencion de
patrones de Kikuchi y su posterior indexacion.

En general, la técnica convencional de preparaciéon de muestras metalogréficas de esme-
rilado y pulido mecénico pueden producir patrones de Kikuchi de baja calidad. Para obtener
patrones de alta calidad en necesario aplicar técnicas adicionales tales como: pulido vibratorio
usando solucidn de silica coloidad de 0.02 — 0.06 um, electropulido, ataque quimico o ataque

i6nico.

2.2. Aceros Inoxidables

Los aceros inoxidables son aleaciones a base de hierro, cromo y otros elementos, principal-
mente niquel, carbono, molibdeno, manganeso, silicio y titanio, entre otros, que les confiere una
resistencia particular a algunos tipos de corrosion en determinadas aplicaciones industriales [6].
Naturalmente, la presencia de cada elemento en proporciones especificas produce variaciones

distintas de las caracteristicas intrinsecas de los diversos tipos. Segtin la norma EN 10088 se



2.2. ACEROS INOXIDABLES 27

define a los aceros inoxidables como aquellas aleaciones férreas que contienen cromo en una
proporcién minima del 10.5 %.

Esta caracteristica de buena resistencia a la corrosion se debe a la propiedad de estas alea-
ciones de pasivarse en un ambiente oxidante. La formacién de una pelicula superficial de 6xido
de cromo sirve para la proteccion del acero inoxidable. Dicha pelicula pasiva se vuelve a recons-
truir cuando se la dafia si el ambiente es suficientemente oxidante manteniendo una proteccion
permanente del acero.

Como dijimos anteriormente, los aceros inoxidables son aleaciones complejas en las que
entran en juego multiples elementos. Los principales elementos después del hierro son el cromo,
el carbono y el niquel. El porcentaje de dichos elementos cambia la proporcién de las fases

presentes, lo cual da lugar a aceros inoxidables austeniticos, ferriticos, martensiticos y duplex.

2.2.1. Aceros austeniticos

Dentro de la familia de los aceros inoxidables, los que presentan microsestructura austenitica
son los mds corrientes en el mercado por su amplia variedad de propiedades. En general, se
trata de materiales con una extraordinaria resistencia a la corrosion, alta resistencia mecanica
a temperaturas tanto criogénicas como elevadas, excelente ductibilidad, buenas propiedades de
soldabilidad, mecanizados, corte, doblado y plegado, endurecen por deformacién en frio pero
no por tratamiento térmico, son amagnéticos y reciclables [21].

Los aceros inoxidables austeniticos contienen como elementos de aleacién principales Cr
(16 —26% en masa) y Ni (6 —22% en masa), elementos que ejercen un importante efecto
sinérgico en estos materiales ya que el cromo aporta inoxidabilidad y el niquel favorece su mi-
croestructura austenitica. Ademds, se puede incluir menores porcentajes de otros aleantes para
modificar las propiedades. Por ejemplo, al agregar niobio y tantalio o molibdeno y disminuyen-
do el carbono se mejora la resistencia a la corrosion intergranular. EI aumento del contenido
de carbono sirve para mejorar las caracteristicas mecanicas pero, como dijimos anteriormente
perjudica la resistencia a la corrosion. Por otra parte, el azufre favorece la maquinabilidad pe-
ro disminuye la resistencia a la corrosién como consecuencia de la formacion de sulfuros. La

adicion de silicio incrementa la resistencia a la oxidacion [6].

Relaciones de fase en el sistema Fe-Cr-Ni

El sistema ternario, Fe-Cr-Ni, junto con sistemas binarios y otros diagramas permite iden-
tificar las regiones de existencia de las dos fases primarias, austenita () y ferrita (), las cuales
distinguen las tres principales familias del acero: austeniticos, ferriticos y austenoferriticos (o
daplex) [6].
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El cromo, ademads de aportar propiedades de inoxibilidad restringe el campo de la fase aus-
tenitica y estabiliza la ferritica, de forma que, si la concentracién de Cr es superior al 12% y
en ausencia de otros aleantes, se obtiene un acero monofésico ferritico (por esto se dice que el
Cr es un elemento alfdgeno). Por el contrario, el niquel es un aleante de cardcter gammageno,
es decir aumenta el dominio de existencia de la fase austenitica, convirtiéndola practicamente
en estable. En consecuencia, la adicion de ciertos porcentajes de Ni permite un mayor conteni-
do de Cr en el acero, al contrarrestar el efecto alfageno de este elemento, y hace posibles que
las aleaciones de Fe-Cr-Ni, en presencia de otros aleantes gammagenos como C, N, Cu, Mn,

presenten una estructura austenitica incluso a temperatura ambiente [22].

% A‘ WIAVAVAVAVAVAVA 10
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Fe 10 20 30 40 50 60 70 80 90 Ni
=—p % Niquel

Figura 2.20: Seccion a temperatura ambiente del diagrama ternario Fe-Cr-Ni

Por tanto, puesto que la microestructura de estos materiales se encuentra especialmente
influenciada por los elementos aleantes que contienen, su composicién es equilibrada con el
fin de que a la temperatura ordinaria, bien sea en estado estable o metaestable, no se altere la
microestructura de grano de austenita y los porcentajes de ferrita delta se mantengan dentro
de unos niveles tales que permitan procesos de fabricacion Optimos. La figura 2.20 representa
una seccion a temperatura ambiente del diagrama ternario de una aleacién Fe-Cr-Ni en la que
se pueden determinar los porcentajes de hierro, cromo y niquel necesarios para que el acero

inoxidable posea una microestructura austenitica.

Fases intermedias en aceros austeniticos

Como mencionamos anteriormente, la fase principal en aceros austeniticos es la austenita.
Esta fase presenta una estructura cibica centrada en las caras (fcc, por sus siglas en inglés face

centred cubic) con parametro de red a = 3.43 A. Ademds, hemos visto que, dependiendo de la
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temperatura y composicion, puede existir un pequeia proporcidn de fase ferrita, la cual posee
una estructura cubica centrada en el cuerpo (bcc, por sus siglas en inglés body centred cubic)
con parametro de red igual a 2.93 A. Ademis, elementos de aleacién como el molibdeno, nitré-
geno, carbono y en el caso de aceros estabilizados, el titanio y el niobio, son los responsables
de la aparicion de fases secundarias, las cuales en algunos casos son perjudiciales para las pro-
piedades del acero. Es necesario comprender el mecanismo de ocurrencia de dichas fases para
prever las condiciones dptimas de uso de dichos aceros.

Las fases intermedias de una aleacién son aquellas con composiciones quimicas interme-
dias entre dos o0 mds elementos y generalmente tienen estructuras cristalinas diferentes a la de
ésta. Entre los principales precipitados que pueden presentarse durante el enfriamiento o ca-
lentamiento, para una temperatura y tiempo determinado, ya sea en condiciones de servicio a
alta temperatura o en la fabricacion (soldadura), se encuentran los carburos, nitruros y fases

intermetalicas [23].

Precipitados MX

La formacién de precipitados o carbonitruros MX, en aceros austeniticos ocurre cuando se
agregan a la aleacion fuertes formadores de carburos y nitruros (T, Nb, V, Zr, Ta, etc.). Estas
adiciones se realizan con los propodsitos de estabilizar la aleacidn para contrarrestar la corrosion
intergranular y poveer una buena resistencia a la termofluencia [23].

Los carbonitruros MX tienen una estructura cibica centrada en las caras con pardmetros
de red variables segun los elementos que los compongan. Los principales precipitados son:
TiC, VC, NbC, NbN. Estos usualmente forman dislocaciones en la matriz, precipitando en los

limites de grano [24].

Carburo M»;Cq

El término M>3Cg es la notacion mas general para Cry3Cg, muchas veces se puede encontrar
Fe, Moy Ni sustituyendo al Cr mientras que B 'y N pueden sustituir al C. La estructura de estos
precipitados es fcc con pardmetro de red tres veces mas grandes que el de la austenita [24]. Los
sitios mas favorables para la precipitacion de M»3Cg son los bordes de grano, seguido de bordes
incoherentes y coherentes de maclas y finalmente en dislocaciones de granos.

En general este carburo normalmente no es deseable, ya que su presencia esta asociada con
la corrosion intergranular y la disminucién de la ductibilidad. Por otro lado, se ha demostrado
que la presencia de M3Cq sobre los bordes de grano pueden dificultar el deslizamiento de los

mismos mejorando la termofluencia [24].

Carburos MC
Este precipitado, conocido como carburo 1, presenta una estructura diamante fcc y suelen
aparece como una fase menor que precipita después de largos periodos de permanencia a eleva-

das temperaturas. Su aparicion estd relacionada a constituyentes como molibdeno y niobio.
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Sulfuros

Kaneko et al. [25] determinaron la siguiente secuencia de estabilidad termodindmica para la
formacion de sulfuros con los siguientes elementos en aceros: Zr > Ti > Mn > Nb >V > Cr >
Al > Mo >W > Fe > Ni > Co > Si. La alta frecuencia en la cual sulfuros de titanio han sido
encontrados e identificados en aceros austeniticos estabilizados con 77 confirma esta afinidad
[24]. Kim et al. [26] estudiaron la precipitacion de sulfuros de manganeso, encontrando que la
mayor parte de MnS estaba acompafiada de inclusiones de silicatos y en menor proporciéon MnS

aislados.

Fase Sigma (o)

La fase ¢ es una fase intermetdlica de tipo FeCr que aparece en varios sistemas binarios,
ternarios y cuaternarios tales como Fe-Cr, Fe-Mo, Fe-Mn, Fe-Cr-Ni, Fe-Cr-Mo y Fe-Cr-Ni-
Mo. Esta fase es una de las principales razones de deterioro de las propiedades de los aceros
inoxidables, por ejemplo: propiedades mecdanicas, resistencia a la corrosion y soldabilidad [27].

La fase o posee una estructura tetragonal con parametros de red a = 8.80 A yc=4.54 A
[23]. Su celda unitaria posee 30 dtomos. En la figura 2.21 se muestra la celda unitaria corres-

pondiente a esta fase.

Figura 2.21: Celda unitaria de la fase sigma. Los dtomos anaranjados representan dtomos de
de Cr y los marrones a los dtomos de Fe. Sin embargo, cada sitio tiene la misma probabilidad
de ser ocupado por un dtomo Cr o Fe.

Una profunda revision de la precipitacion de la fase sigma en los aceros austeniticos reali-
zada por Barcik [28], concluy6 que la fase precipita primero en las conjunciones triples y luego
en la superficie de los granos. Después de largos periodos de permanencia a alta temperatu-
ra (10000 — 15000 & a 873 K) forma inclusiones intragranulares. El mecanismo de nucleacién

es una controversia, relacionado principalmente al rol de la d-ferrita y el M»3Cg; pero existen
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también estudios en que se presenta independientemente [29]. Se encuentra también en la ma-
yoria de los aceros austeniticos 304, 361, 321 (estabilizado con 7Ti) y 347 (estabilizado con Nb),
formédndose después de diferentes tiempos y temperaturas de tratamiento [23].

En los aceros estabilizados, es decir, aquellos que poseen otros aleantes ademas de los prin-
cipales, su formacién es mucho mas rapida. Minami et al. [30] reportaron la precipitacion de
fase sigma después de 1000 4 a 700 °C en los tipos 321 y 347. La cinética de precipitacion es
ligeramente mayor en el tipo 347 que un 321. Esta diferencia cinética de precipitacion podria
estar relacionada a la intestabilidad del carburo de titanio 7iC con respecto al M»3Cg. La pre-
cipitacion de M»3C¢ disminuye el contenido de carbono y de cromo en el resto de la matriz.
Esto se correlaciona con el hecho que la fase sigma se forma cuando el contenido de carbono
cae debajo de un valor critico, cuando el contenido de cromo equivalente es mayor que el 18 %

[23]. El cromo equivalente es calculado por la férmula:
Creqy = [Cr]+2.0[Si] + 1.5[Mo] + 5.5[Al] + 1.75[Nb] + 1.5[Ti] +0.75[W] (wt — %) (2.16)

La region fragil de la fase o se forma en el rango de temperaturas 650-900 °C durante
el proceso de soldadura en aceros austeniticos. Por lo tanto, los pardmetros de soldadura y la
velocidad de enfriamiento deben ser controladas para prevenir la precipitacion y el crecimiento
de granos de la fase o ya que ésta deteriora la tenacidad y la elongacién [27].

Konosu et al. [31] observaron que el agrietamiento en caliente (hot cracking) en tres tipos
de aceros inoxidables se extiende a lo largo de las interfases y/o. Las interafases y/o son las
posiciones iniciales de fracturas de baja elongacion.

La precipitacion de la fase o reduce la resistencia a la corrosion intergranular, corrosiéon por
picaduras y corrosion por hendiduras. Reis et al. [32] reportaron que la corrosion por picaduras
guarda una importante relacién con el contenido de Cr. Por lo que este tipo de corrosion siempre
sucede en los puntos de bajo contenido de Cr. Generalmente, los bordes austeniticos son los
sitios preferenciales para la corrosion por picaduras ya que la austenita tiene bajo contenido en
Cr. Sin embargo, las zonas empobrecidas de Cr desaparecen gradualmente a medida que el Cr
se difunde, lo cual sucede por la austenita y no por la ferrita. La fase o suele formarse en las
interfases 6 /7y y causa la aparicion de una zona empobrecida en Cr, favoreciendo el proceso de

corrosion mencionado anteriormente [33].

Oxidos

La presencia de 6xidos y silicatos es muy comtin en aceros inoxidables. Se forman producto
de la reaccion del silicio y el manganeso con el oxigeno disuelto en el proceso de fundido.
En el estado sélido, crecen por difusion del oxigeno a los sitios de inclusién. Estos 6xidos son

frecuentemente sitios de nucleacion para los sulfuros de manganeso [34].






Capitulo 3

Equipamiento y Métodos Utilizados

3.1. Equipamiento

Las mediciones involucradas en este trabajo fueron realizadas en el microscopio electrénico
de barrido FE-SEM Carl Zeiss modelo Sigma del Laboratorio de Microscopia Electrénica y
Analisis por Rayos X (LAMARX) de la Universidad Nacional de Cérdoba. El microscopio po-
see un caiidon tipo Schottky, ademds cuenta con un espectrometro dispersivo en energias (EDS)
marca Oxford con una resolucion nominal de 127 ¢V para la linea Mn — Ky (5.893 keV'). Tam-
bién cuenta con un detector de electrones retrodispersados marca Oxford modelo NordlysNano
equipado con una cdmara CCD con resolucion de 1344 x 1024 pixeles; con una pantalla frontal
de fésforo de 40 mm x 35 mm de érea.

El detector dispersivo en energias es un SDD con ventana ultradelgada de polimero y con-
tacto Ghmico de aluminio. El 4rea frontal del cristal es de 80 mm?. La ventana ultradelgada es
marca Moxtex AP3.3 con una grilla de silicio de 380 um de espesor y 77 % de area abierta.
La ventana misma tiene 300 nm de espesor nominal y consta de un polimero de 1.4 g/cm? de
densidad y con concentraciones masicas de 69% C, 3% H, 21% O 'y 7% N; también posee
un capa de 20 nm de espesor de hidruro de boro de densidad igual a 2.0 g/cm>. La eficiencia

intrinseca estimada para este detector se muestra en la figura 3.1.

Eficiencia

Energia (keV)

Figura 3.1: Eficiencia intrinseca del detector SDD utilizado en esté trabajo.

33
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Para la adquisicién de datos de EBSD y EDS se utilizé el programa AZtec de la marca
Oxford. Una vez elegidos los pardmetros del haz (energia y distancia de trabajo), tamafio de
la imagen y la magnificacion deseada, la medicion de EBSD se realiza mediante los siguientes
pasos: primero se toman imdgenes con los detectores FSD (detectores de electrones retrodisper-
sados complementarios al EBSD, Fig. 2.18) que proveen informacién de orientacion y contraste
de fase; luego se configura la cimara CCD (tiempo de exposicion, ganancia del detector, bining,
etc.) para optimizar la medicion, posteriormente se optimiza la biisqueda e indexacién de fases
(nimero de bandas a detectar, resolucion de la transformada de Hough, entre otras). Finalmen-
te se eligen las condiciones de barrido: drea de escaneo y tamafio del paso y condiciones de
almacenamiento de datos (almacenamiento de todos los patrones, o de puntos no indexados).

Para obtener los mapas de EBSD en este trabajo se ajustaron los siguiente parimetros:

= Tension de aceleracion: 20 kV'.
= Apertura: 120 um.

= Corriente: 4.4 nA.

= Distancia de trabajo: 8.5 mm.

= Inclinacién de la muestra: 70° (dngulo entre la normal a la superficie de la muestra y el

haz de electrones incidentes).

= Binning de la cdmara CCD: 4x4 (esto quiere decir que cada patrén de Kikuchi adquirido

en cada paso de barrido tiene una resolucién de 336 x 256 pixeles).

Para las imdgenes de electrones secundarios y retrodispersados, al igual que para las ima-
genes de rayos X, los pardmetros se seleccionaron de acuerdo a lo que se queria observar. Por
ejemplo algunas imagenes de electrones secundarios fueron adquiridas a alta magnificacion,
con una apertura de 20 um y con una inclinacién de muestra de 0° y a energias de 10 keV para

optimizar el contraste de los precipitados correspondientes a sulfuros y silicatos.

3.2. Material Objeto de Estudio

Los estudios realizados en este trabajo se llevaron a cabo sobre muestras de acero inoxidable
austenitico AISI 347. Dichas muestras fueron proporcionadas por el Ing. Juan Manuel Ranalli,
Jefe Departamento de Control de Asistencia y Provisiones de la Comisiéon Nacional de Energia
Atémica. Su composicion quimica nominal es la siguiente: C = 0.03-0.04 %, Mn = 0.97-1.00 %,
P=0.017%, S = 0.006 %, Si = 0.94%, Cr = 18.9-19.0%, Ni = 11.2-11.3%, Ti = 0.012 %,
Nb =0.567-0.57%, Co = 0.03%, N = 0.021-0.023 %.
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(a) Sin incluir en resina (b) Incluida en resina

Figura 3.2: Fotos de algunas de las muestras utilizadas en este trabajo.

Se realizaron mediciones sobre 4 muestras de tamafio aproximado de 15 mm X 7 mm X 1 mm
(Fig. 3.2). Cada muestra fue sometida a diferentes tratamientos térmicos los cuales se especifi-
can en la tabla 3.1. Como se mencioné en la introduccidn, estos tratamientos simulan condicio-

nes de servicio del material en los recipientes a presion de un reactor.

Muestra | Tratamiento térmico | Envejecimiento
PWHT (600 °C) (452 °C)
2AW2 No No
2-40h-b 40 h No
PWHT+A2 40 h 284.4 h
2-100h-c 100 h No

Tabla 3.1: Descripcion de las muestras estudiadas en este trabajo.

Pulido

Como mencionamos anteriormente, para obtener patrones de Kikuchi de buena calidad es
necesario la preparacion adecuada de la muestra. Para ello, se sigui6 el siguiente protocolo de
pulido:

= Inclusién en caliente, con resina PolyFast de Struers.

= Pulido manual con pulidora VH 152 Marek, con papel de 600 um (sélo para llevarlo a
plano).

= Pulido automatico por 1 min con papel de 1200 um, a una velocidad de 180 rpmy 18 N
de fuerza.
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= Pulido automatico por 5 min con paio adherente Nylon de Allied con pasta de diamante
Leco de 9 um y etilenglicol pro-andlisis de Cicarelli, a una velocidad de 150 rpmy 18 N

de fuerza.

= Pulido automatico por 4 min con pafio adherente DiaMat de Allied con pasta de diamante
Leco de 6 um y etilenglicol pro-analisis de Cicarelli, a una velocidad de 150 rpmy 18 N
de fuerza.

= Pulido automatico por 4 min con pafio adherente Final B de Allied con pasta de diamante
Leco de 3 um y etilenglicol pro-andlisis de Cicarelli, a una velocidad de 150 rpmy 18 N

de fuerza.

= Pulido automético por 3 min con paio adherente Final B de Allied con pasta de diamante
Leco de 1 um y etilenglicol pro-analisis de Cicarelli, a una velocidad de 150 rpmy 18 N

de fuerza.

= Pulido automatico por 10 min con pafio adherente Chem-Pol de Allied con silica coloidal
en suspension de Allied de 0.05 um y en lugar de usar etilenglicol se utiliza agua, a una

velocidad de 120 rpm y 18 N de fuerza.

Todos los pulidos automaticos fueron realizados con pulidora MetaServ 250 Grinder-Polisher
de Buehler.

3.3. Simulacion Monte Carlo

Para determinar la posible existencia de una fase secundaria o minoritaria en una muestra es
muy importante conocer las limitaciones de la técnica empleada. En este sentido, la resolucion
espacial de una sefial es una caracteristica que determina el minimo tamaifio de una fase que
puede detectarse.

Como mencionamos anteriormente, cuando un electrén de alta energia penetra en la mate-
ria sufre multiples interacciones transfiriendo energia a los &tomos y moléculas de la muestras,
produciendo la emision de diferentes sefiales en un volumen, conocido como volumen de inter-
accion, el cual determina la resolucion de cada sefial. Para caracterizar el volumen es importante
contar con informacién detallada que muestre la evolucién de trayectoria de las particulas [35].
Como la naturaleza de las trayectorias de las particulas es basicamente aleatoria, las técnicas de
simulaciéon Monte Carlo pueden ser utilizadas como una alternativa en la resolucién de proble-

mas de transporte de radiacion.



3.3. SIMULACION MONTE CARLO 37

3.3.1. Conceptos basicos

El estudio de problemas de transporte de radiacion fue inicialmente encarado en base a las
ecuaciones de transporte de Boltzmann. Sin embargo, este procedimiento tiene problemas con-
siderables cuando hay geometrias limitantes o interfases, y los métodos de resoluciéon numérica
tienen €xito solo en geometrias simples finitas o semi infinitas [36].

Las técnicas Monte Carlo presentan la ventaja de que pueden tratar con éxito problemas de
geometria arbitraria, siempre que el nimero de trayectorias simuladas sea lo suficientemente
grande para reducir errores estadisticos. Actualmente estas técnicas se han convertido en una
alternativa de gran utilidad para el estudio de problemas de transporte de radiacion.

En las simulaciones Monte Carlo del transporte de radiacion, la historia de una particula es
vista como una secuencia al azar de caminos libres, los cuales finalizan con un evento de inter-
accion, donde la particula cambia su direccién de movimiento, pierde energia y ocasionalmente
produce particulas secundarias. Para un dado arreglo experimental (energia del haz incidente,
muestra, dngulo de incidencia, etc.) la simulacién Monte Carlo consiste en la generacién nu-
mérica de una serie de “historias” o trayectorias de las particulas incidentes. Para simular estas
trayectorias se necesita un modelo de interaccidn, es decir, un conjunto de secciones eficaces
diferenciales que describan toda la fisica involucrada en los diversos mecanismos de interac-
cién. Estas secciones eficaces determinan las distribuciones de probabilidad de las variables
aleatorias que caracterizan: el camino libre entre dos eventos de interaccidn sucesivos, el tipo
de interaccién que ocurre en cada evento, la cantidad de energia perdida y el angulo de deflexion
en cada evento particular [35]. La historia de cada particula es considerada hasta que no puede
contribuir mas a las cantidades de interés.

Como mencionamos anteriormente, la caracteristica esencial de la simulacién Monte Carlo
es el uso de nimeros al azar y de variables aleatorias. Una variable aleatoria es aquella cantidad
que resulta de procesos repetitivos cuyo valor no puede ser predicho con certeza. Computacio-
nalmente, las variables aleatorias se generan por transformaciones numéricas de nimeros al
azar, los cuales son generados mediante algoritmos computacionales.

Debido a que las determinaciones experimentales proveen cantidades que representan a mu-
chos eventos simples, una simulaciéon Monte Carlo debe considerar muchas trayectorias indivi-
duales para obtener resultados razonablemente con bajo error estadistico. La trayectoria de una
particula a medida que avanza en un medio homogéneo se esquematiza en la figura 3.3. Se ori-
gina en el punto A con direccidn y energia conocidas. Recorre libremente un camino L hasta
que sufre una colision con algtin dtomo del medio (A} ). Esta colisién puede dar como resultado
la absorcién o la dispersion de una particula. Si sufre una dispersion, su direccidén y energia
cambiardn de acuerdo a la correspondiente distribucion de probabilidades que gobiernan el pro-
ceso estadistico de la dispersion. Luego de la dispersion la particula realiza otro recorrido libre

(L) hasta la préxima colision (A ). El proceso contintia hasta que la particula es absorbida (B).
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Figura 3.3: Esquema de la trayectoria de una particula en un material homogeneo

La longitud de las trayectorias entre colisiones (L;) también es determinada estadisticamente de
una funcién de probabilidad, la cual es una distribucién de Poisson centrada en el camino libre
medio eléstico.

Para electrones de energias de algunas decenas de keV es posible aplicar algoritmos de si-
mulacién “detallada”, es decir, simular las interacciones una por una a lo largo de la trayectoria.
Los resultados son exactos, excepto por las incertezas propias. Dado que el nimero de colisio-
nes que sufre un electrén hasta que se detiene aumenta con su energia inicial, los algoritmos de
simulacion detallada se vuelven muy ineficientes para electrones de alta energia.

Debido a esta dificultad prictica, la mayoria de los programas de simulacién para altas
energias utilizan algoritmos ‘“condensados”, que resumen en un solo paso el efecto global de
las interacciones producidas en una porcién de trayectoria utilizando teorias de dispersiones
multiples [37]. Sin embargo, las aproximaciones introducidas pueden influir en los resultados.
Los algoritmos “mixtos” combinan ambas ideas, y si se eligen adecuadamente los pardmetros
para realizar los cédlculos, los resultados son tan precisos como los de la simulacién detallada

pero economizando el tiempo de cdlculo considerablemente.

El algoritmo de simulacion PENELOPE

El paquete PENELOPE (Penetration and ENErgy LOss of Positron and Electrons) [38] fue
desarrollado inicialmente para simular cascadas de electrones y positrones en medios materia-
les. Posteriormente se extendid la descripcion al transporte de fotones. Es utilizable en el rango
de energias entre 100eV y 1GeV, y permite considerar medios materiales arbitrarios y geome-
trias complejas. Debido a su precision y flexibilidad, PENELOPE ha conseguido una difusion
notable, con numerosas aplicaciones, como: radioterapia [39], cuantificacién sin estdndares por

incidencia de electrones [40], caracterizacion de sistemas de deteccion de rayos x y y [41].
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La simulacién para electrones con PENELOPE incluye los siguientes tipos de interacciones:
= Dispersion eldstica fuerte: deflexion angular importante (6 > 6,)

= Dispersion ineléstica fuerte: 8 > 6, 6 pérdida de energia significativa (W > W,).

= Emision por Bremsstrahlung (radiacién de frenado).

= Jonizacién de capas internas.

= [Interacciones auxiliares (mecanismos adicionales de interaccién que pueden ser definidos

por el usuario, por ejemplo, interacciones fotonucleares)

donde O es el dngulo polar respecto a la direccién que poseia la particula antes de interactuar,
0. es el angulo critico a partir del cual puede darse la interaccién. Es importante mencionar
que este algoritmo no contempla interacciones de tipo eldsticas con la red cristalina (efectos
de difraccion). Como se verd mds adelante, esto constituird una limitacion para el estudio de la
resolucion del EBSD.

No es el objetivo de este trabajo adentrarnos en el detalle de cada uno de los modelos utili-
zados en el programa para predecir cada tipo de interaccion. S6lo nos importa mencionar que
los modelos utilizados describen adecuadamente una gran variedad de experimentos de inter-
accion de radiacion con la materia. Una explicacion detallada de los modelos utilizados puede
encontrarse en la referencia [38].

La generacion de trayectorias se realiza mediante un algoritmo mixto para electrones y
positrones. Se considera que en cada colision ineldstica dura se emite un electron secundario
en la direccién de la transferencia de momento. La trayectoria de este electrén secundario es
considerada al completarse la simulacién de la particula primaria.

PENELOPE funciona en base a un programa principal, el cual se encargard de llamar de
manera adecuada a las subrutinas de PENELOPE, e ira almacenando la informacion sobre las
trayectorias de las particulas simuladas. Este programa principal debe dar a PENELOPE unos
archivos de entrada con informacidn sobre la geometria del sistema y de los materiales a utilizar.
También se deben proporcionar a las subrutinas de PENELOPE los pardmetros necesarios para
su funcionamiento: tipo de particulas a simular, posicién y direccién inicial de las mismas,
energia inicial y energia de absorcidn para ellas. Este programa principal, asi como cada una de
las subrutinas es modificable, lo cual hace muy versétil este paquete para distintas aplicaciones.

El paquete PENELOPE 2013 incluye tres programas principales que permiten hacer las
simulaciones para distintas geometrias de la muestra: penslab (para simular el transporte de
electrones y fotones en una capa), pencyl (para geometria cilindrica ) y penmain (permite incluir
geometrias descritas por funciones cuadraticas). En este trabajo se utiliz6 el programa pencyl

al que le introdujimos una serie de modificaciones, que mencionaremos en la seccién 4.3, para
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obtener informacion detallada de los electrones retrodispersados. Para esta subrutina, el sistema
material consiste de una o varias capas de diferentes espesores. Cada capa puede contener un
numero arbitrario de anillos concéntricos de diferentes composicidn y radio (y espesor igual al
de la capa). Las capas son perpendiculares al eje z y el centro de cada anillo en cada capa estan
especificados por coordenadas x e y. Cuando todos los centros estdn sobre el eje z, la estructura

geométrica es simétrica bajo rotaciones alrededor del eje z.



Capitulo 4
Resultados y Discusion

En una primera etapa, medimos mapas EBSD y de rayos x para las muestras PWHT+A2,
2AW2 y 2-100h-c, con baja magnificacion (~ 1000X) y step size de 0.4-0.6 um (las demds
condiciones experimentales se mencionan en el capitulo 3). La combinacion de estos pardmetros
nos permitio realizar barridos de zonas amplias en tiempos razonables, obteniendo los datos
necesarios para reconocer las fases y estimar el porcentaje de las mismas.

A partir de este barrido amplio, seleccionamos zonas de mayor interés, como por ejemplo,
regiones con fase sigma. En estas zonas, aumentamos la magnificacion (mayor a 2000X) y dis-
minuimos el paso del barrido (step size < 0.1 um). Esto nos permiti6 ver las fases minoritarias
con mayor resolucion y obtener informacion detallada de su microtextura.

Para la muestra 2-40h-b, al ser la tltima muestra medida, procedimos de una manera distinta
con el fin de optimizar el tiempo de uso en el microscopio. En este sentido, hay que tener en
cuenta que cada mapa completo EBSD de baja magnificacion y con un paso relativamente gran-
de (0.6 um) puede llevar dos horas. Aprovechando el hecho de que, el andlisis de las muestras
anteriores nos permitié reconocer e identificar los lugares con posible formacion de fase sigma
a partir de la imagen rapida obtenida por los FSD, seguimos otra estrategia de medida. Una vez
identificados estos posibles lugares, se procedia a analizar puntualmente los sitios (es decir, se
adquirian patrones de Kikuchi en distintos puntos sobre la muestra) y corroborar la existencia o
no de la fase sigma. Ademds de realizar este procedimiento, realizamos algunos barridos de baja
de magnificacion de igual manera que en las otras muestras para obtener estadistica y validar el
método de andlisis puntual. Las caracteristicas de todos los mapas EBSD obtenidos para cada
muestra se detalla en el Apéndice A.

Para complementar las mediciones de EBSD, tomamos imagenes de electrones secundarios
y electrones retrodispersados, y mapas de la distribucién elemental usando el EDS. Esto se hizo
con el fin de obtener informacién composicional con mayor detalle de algunos precipitados y
generar mas estadistica en la estimacion del porcentaje de las fases presentes en las muestras.

Estas mediciones las realizamos sin inclinar la muestra, es decir, con la normal a la superficie
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paralela al haz incidente. Para las mediciones por EDS utilizamos un tiempo de procesamiento
bajo en el detector para minimizar el tiempo muerto y los mapas fueron adquiridos en tiempos
definidos de acuerdo a las estadisticas de conteo. Las mediciones fueron paradas para los tiem-
pos donde consideramos que la intensidad acumulada era suficiente para evidenciar la presencia

de los elementos.

4.1. Identificacion y Caracterizacion de Fases

Para el manejo de los datos de EBSD utilizamos el programa CHANNELS5 de la marca
Oxford. Este programa cuenta a su vez con varios subprogramas: Project Manager el cual se
encarga de cargar el archivo de entrada y realizar las modificaciones relacionadas con la confi-
guracion de medicion, creacion de subsecciones, etc., Tango que sirve para generar, mostrar y
medir una amplia cantidad de mapas de datos EBSD asi como también realizar rutinas de lim-
pieza, Mambo que permite hacer figuras de polos y figuras de polos inversa, y varios mas que
no se han utilizado en este trabajo como Salsa, Twist, etc., que sirven para obtener funcion de
distribucién de orientaciones, y crear archivos cristalogréficos. Una rutina de limpieza consiste
en remover puntos no indexados o los puntos aislados que han sido mal indexados (conocidos
como wild spikes). En nuestro trabajo estandarizamos la siguiente rutina de limpieza: primero
eliminamos wild spikes, luego extrapolamos puntos no indexados utilizando 8, 7, 6 y 5 vecinos.
Las rutinas de limpieza, en general removieron un porcentaje pequeio de puntos no indexados.

Para el andlisis de las imdgenes de electrones secundarios y retrodispersados, y los datos
provistos por el EDS utilizamos el programa QuantiPhase desarrollado por Miranda et al. [42].
Este es un programa de anélisis y procesamiento de imdgenes que permite caracterizar la com-

posicioén y homogeneidad de los materiales.

4.1.1. Austenita

Al ser la muestra un acero austenitico, la fase mayoritaria es la fase austenitica. La caracte-
rizacion de esta fase se realizé por medio de EBSD. La figura 4.1 presenta las figuras de polos
obtenidas por mediantes EBSD. Se puede observar que la matriz de austenita se encuentra fuer-
temente orientada en todas las muestras. La orientacion preferencial que toman sus cristales
resulta en una alineacion de la familia de planos {100} con el eje perpendicular a la superficie
de la muestra. En la muestra 2AW?2 se observa que ademds existe otra orientacion (de menor
poblacién) en la que se ordenan los cristales la cual es una rotacién de aproximadamente ~ 25°
alrededor de la direccién normal a la superficie. Esta orientacién desaparece en las demas mues-

tras luego de los tratamientos térmicos.
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(a) 2AW2 (b) 2-40h-b

' ]

(c) PWHT+A2 (d) 2-100h-c

Figura 4.1: Figuras de polos de {100} para la fase austenita. El eje central corresponde a la
direccion perpendicular a la superficie de la muestra. El color rojo corresponde a una mayor
densidad de puntos en la figura, mientras que el azul corresponde a la intensidad nula.

4.1.2. Ferrita

La fase ferritica se encuentra presente en todas las muestras medidas. Su indentificacion y
caracterizacion se realizo por EBSD (Fig. 4.2.a); aunque, es facil de identificar por medio de las
otras imagenes adquiridas. En las imagenes de electrones secundarios se aprecia su morfologia
a través del pequeiio relieve generado por el pulido. La ferrita se ve “sobresalida” respecto a
la matriz de austenita (Fig. 4.3.a), debido a que la ferrita es la fase mas resistente al desgaste
en aceros austeniticos [43]. En la imagen de electrones retrodispersados tiene un color gris mas
oscuro que la matriz de austenita al poseer nimero atomico medio menor (Fig. 4.3.b), mientras
que en los mapas de distribucion de elementos, se observa que en las zonas de ferrita hay mas

cromo y menos niquel (Figs. 4.3.cy 4.3.d).

Las zonas preferenciales de crecimiento de la ferrita son los bordes de grano de la austenita.
En estos casos la ferrita tiene forma alargada sobre el borde con un ancho de ~ 1 um. También

se observa crecimiento de la ferrita directamente desde la matriz de austenita (Fig. 4.2.b).

Observamos que los bordes ferrita/austenita (de ahora en adelante o /y) cumplen con la rela-
cioén de orientacion de Kurdjumov-Sachs [44]. Esta relacion establece que las relaciones de las
direcciones <110>y//<111>4 y las familias de planos {111},//{110}4 se debe cumplir al menos

para alguna de las 24 variantes, y ha sido reportada anteriormente por Monlevade et al. [45] para
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(a) Mapa de fases (b) Mapa con los colores de la
figura de polos inversa. Distintos
colores dan cuenta de diferentes
granos y orientaciones

Figura 4.2: Identificacion de la fase ferritica en la muestras 2AWA?2, con flechas negras en los
bordes de grano de austenita y con flechas blancas dentro de la matriz de austenita. Referencias
en (a): austenita (azul), ferrita (celeste), silicatos (rosado), sulfuros (verde), carburo de niobio
(anaranjado).

(a) Imagen de electrones secundarios  (b) Imagen de electrones restrodispersados

(c) Mapa de Cr (d) Mapa de Ni

Figura 4.3: Identificacion de la ferrita a partir de las distintas imdgenes adquiridas para la
muestra 2-100h-c
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aceros inoxidables duplex y por Singhal et al. [46] para aceros austenicos, entre otros autores.
En la figura 4.4 se han superpuesto las figuras de polos de las familias planos y direcciones
que establece la relacion antedicha. Observamos que, para las muestras 2AW2 y 2-40h-b (Fig.
4.4.ay4.4.b) larelacion se cumple satisfactoriamente (se observan maximos coincidentes en las
figuras de polos). En la muestra PWHT+A2 existen dos orientaciones preferenciales para la fa-
se ferritica (Fig. 4.4.c), una de ellas satisface la relacion de orientaciones de Kurdjumov-Sachs,
mientras que la otra lo hace bajo una rotacién de ~ 10°. Para la muestra 2-100h-c la distribucién
de orientaciones no es homogénea. Las figuras 4.4.d y 4.4.e corresponden a dos sitios distintos
de la muestra, en el primer sitio la relaciéon se cumple satisfactoriamente, mientras que para el

otro sitio la relacion se cumple bajo una rotacién de ~ 10°.

(d) 2-100h-c (e) 2-100h-c

Figura 4.4: Superposicion de las figuras de polos de austenita (negro) y ferrita (azul).
En 1. <110>y con <l11>¢ y en 2. {111}y con {110}q. Las curvas en las figuras de polos
corresponden a los contornos de las zonas de mayor intensidad.

4.1.3. Carburo de niobio

Se encontrd carburo de niobio (NbC) en todas las muestras. Al tener la misma estructura
cristalina que la austenita, el software de indexacion presentaba dificultad a la hora de distinguir
entre las fases e indexaba ambas como austenita. Esto ocurri6 en todos los casos salvo en una
medicion, donde la fase de NbC era bastante grande y se observd que los patrones de Kikuchi
eran de mayor calidad que en los otros sitios. En este caso las dos fases fueron indexadas
correctamente (Fig. 4.5). En los demads casos, para poder separar la austenita y el NbC, se

necesitd la informacién de los mapas de distribucién de elementos provista por el EDS. Usando
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el programa Tango se seleccionaron las zonas para que habian sido indexadas como austenita
pero que presentaban altos contenidos de Nb y se las reasign6 al NbC. En las imagenes de
electrones retrodispersados, el NbC, puede ser facilmente identificado al poseer un nimero

atdmico mayor comparado con las otras fases (Fig. 4.6).

Figura 4.5: NbC indexado correctamente por el software. Referencias: austenita (azul), ferrita
(celeste), silicatos (rosado), sulfuros (verde), NbC (anaranjado).

Figura 4.6: Identificacion de NbC en una imdgen de electrones retrodispersados para la mues-
tra 2-40h-c.

Los principales sitios de crecimiento de estos carburos son los bordes de grano y/yy v/,
y sobre dislocaciones de la matriz, ésto también fue reportado por Sourmail [23]. Padilha et

al. [24] mencionaron que la relacion de orientacién més frecuente entre los bordes y/NbC es
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{001},//{001} ypc. Estarelacion se observa también en nuestras muestras. La figura 4.7 muestra

que la orientacion de los cristales de NbC es casi idéntica a la de los cristales de austenita.

=

Figura 4.7: Superposicion de las figuras de polos de austenita (negro) y caburo de niobio
(anaranjado). En 1. {001}, con {001}npc, en 2. {011}y con {011}npc y en 3. {111}y con

{111}npc.

4.1.4. Silicatos y sulfuros

Los silicatos y sulfuros son un caso especial de los precipitados analizados en ente trabajo.
Estos precipitados no presentan o emiten patrones de Kikuchi (lo cual puede deberse a falta de
pulido), por lo que no fue posible indexarlos por medio de EBSD. Por este motivo, su anélisis
en este trabajo fue realizado por medio de imdgenes de rayos x y de imdgenes de electrones
secundarios y retrodispersados.

Tanto silicatos como sulfuros han sido observados en todas las muestras, aunque su compo-
sicién quimica no pudo ser identificada con precision. Esto se debe a que, en la mayoria de los
casos, crecen agrupados varios precipitados en una regién de ~ 1 um? y, como mencionamos
anteriormente, la resolucion del EDS es del mismo orden o mayor. Por otra parte, la eficiencia
del detector para el oxigeno es baja (Fig. 3.1), por lo que la intensidad correspondiente a este
elemento no aport6 informacion relevante.

Analizando los mapas de distribucion elemental, podemos estimar que los precipitados son
principalmente silicatos de manganeso, sulfuros de manganeso y en menor medida silicatos
de hierro. Kim et al. [26] y Lee [47] reportaron la precipitaciéon de silicatos de manganeso y
sulfuros de manganeso juntos. En nuestras mediciones hemos encontrado también esta forma
de precipitacion. Ademads, se ha observado que crecen junto a carburos de niobio y, en algunos
casos, con otros precipitados que presentan 77y Cr (Fig. 4.8).

La indexacion de los silicatos y sulfuros se realiz6 con el programa Tango, con la ayuda de
los mapas de rayos x, siguiendo una metodologia similar a la que se utilizé para el NbC. En
este caso, se tomaron las zonas sin solucién y que en los mapas de rayos x presentaban alto

contenido de Si o S'y fueron identificadas como silicatos o sulfuros, respectivamente.
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(a) 2AW2 (b) 2-100h-¢

(c) PWHT+A2

Figura 4.8: Precipitados de silicatos, sufuros, NbC y otra fase desconocida con contenido de
TiyCr.

4.1.5. Sigma

La fase sigma, de principal interés en este trabajo, se encontrd presente en las muestras
PWHT+A2 y 2-100-c. Su identificacion pudo realizarse inicamente por medio de EBSD. Para
la indexacidn se utiliz6 la ficha cristalografica provista por Yakel [48]. La identificacién por
medio de imagenes de electrones secundarios, electrones retrodispersados o por mapas de rayos
X se torna casi imposible al estar compuesta por Cr y Fe en concentraciones similares a la de la

ferrita.

Las zonas de crecimiento de esta fase pueden variar segun el tipo de acero y tratamiento
térmico. Barcik [28] report6 los mecanismos de precipitacion de ¢ en aceros austeniticos Cr-Ni.
En su estudio encuentra que la fase o precipita en puntos triple de d-ferrita, bordes incoherentes
e inclusiones de grano; esto mismo también es reportado por Villanueva et al. [49] para aceros
tipo 316. Sikka et al. [50] y Chun et al. [51] sefalan que la fase o precipita ficilmente en
interfase 0/y. De acuerdo a Na er al. [52], la fase o se forma directamente en y-austenita
cuando los tiempos de envejecimiento son altos. En nuestro trabajo observamos que la fase
sigma precipita en bordes 6 /7. En algunos casos se observo junto a la fase ¢ la presencia de,
carburos de cromo y carburos de niobio. Singhal [46] y Barcik [28] hablan de este fendmeno y
explican el crecimiento de la fase sigma a expensas del carburo de cromo. En las figuras 4.9 y
4.10 se observan mapas de EBSD con fase ©.
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(a) Magnificacion: 1403X. Step size: 0.2uum. (b) Magnificacion: 4225X. Step si-
ze: 0.05um.

Figura 4.9: Identificacion de fase sigma en mapas EBSD a diferentes magnificaciones en la
muestra PWHT+A2. Referencias: austenita (azul), ferrita (celeste), silicatos (rosado), sulfuros
(verde), NbC (anaranjado), © (rojo), carburo de cromo (amarillo).

(a) PWHT+A2 (b) 2-100h-c

(c) 2-100h-c (d) 2-100h-c

Figura 4.10: Identificacion de fase sigma en diferentes sitios. Referencias: austenita (azul),
ferrita (celeste), silicatos (rosado), sulfuros (verde), NbC (anaranjado), ¢ (rojo), carburo de
cromo (amarillo).
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Se analizé el tamafio de los granos de la fase sigma usando las herramientas brindadas
por el programa Tango. Para la muestra PWHT+A2 se encontré un tamafio promedio de gra-
nos igual a 0.41 +0.10 um?, mientras que para la muestra 2-/00h-c el tamafio promedio es
de 0.4540.07 um?. A pesar de que los tamafios promedios son muy cercanos, en la seccién
siguiente veremos que la fase ¢ estd presente en mayor cantidad en la muestra 2-700h-c.

En la literatura, encontramos que han sido reportadas varias relaciones de orientacion en-
tre la fase o y austenita. Lewis [53] y Weiss et al. [54] encontraron relaciones de orienta-
cién {111},//{001} y <011>,//<140>5, mientras que Beckitt [55] encontr6 {111},//{001}
y <110>,//<110>5, y Duhaj et al. [56] encontraron una mezcla estas relaciones. Tal como se
observa en la figura 4.11, en las muestras medidas, en este trabajo se observa la relacion de

orientacion reportada por Lewis y Weiss.

Austenita Sigma

(a) Figura de polos (b) Orientacion de los cristales

Figura 4.11: Relacion de orientacion y/ 6. En (a) se superponen las figuras de polos de aus-
tenita (negro) y sigma (rojo); en 1. {111}y con {001}5 y en 2. <011>y con <140>5. En (b) se
muestran las orientaciones de los cristales de austenita y sigma.

4.1.6. Carburo de cromo

Los carburos de cromo fueron identificados en las muestras PWHT+A2 y 2-100h-c. Debi-
do a que su estructura cristalina es fcc al igual que la austenita, el software no fue capaz de
indexarlo correctamente esta fase.

Para identificar esta fase, se observaron las regiones que habian sido indexadas como fase
austenita pero presentaban un conteo més alto de Cr en los mapas de rayos x. Ademds de
esto, se observd que presentaban una orientacion diferente respecto a la matriz de austenita,
generalmente con la familia de direcciones <111> 6 <011> paralela a la direccion normal a la
superficie. Estos precipitados se observaron en la interfase a /7y para algunos barridos realizados
con magnificacion alta y step size pequeiio.

Debido a su baja proporcion y dificil indexacion no se conté con la estadistica suficien-
te como para poder realizar figuras de polo, encontrar relaciones de orientacién o hacer una

estimacion del contenido presente en la muestra. A pesar de estas dificultades, es importante
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reportar su presencia. Las figuras 4.9, 4.10.a, 4.10.b y 4.12 muestran algunos de los carburos de

cromo observados.

(a) Mapa de fases. (b) Mapa con los colores de la figu- (c) Mapa de Cr.
ra de polos inversa. Distintos colo-
res dan cuenta de diferentes granos
Y orientaciones.

Figura 4.12: Identificacion del carburo de cromo en la muestra PWHT+A2. Referencias en
(a): austenita (azul), ferrita (celeste), silicatos (rosado), sulfuros (verde), NbC (anaranjado),
carburo de cromo (amarillo).

4.2. Estimacion del Porcentaje de Fases

A partir de los mapas de EBSD, rayos x e imagenes de electrones retrodispersados y secun-
darios se estimd la concentracion de las fases presentes en cada muestra. Es importante decir
que esta determinacién constituye sélo una estimacion. Para realizar una cuantificacién mas
precisa es necesario mejorar la estadistica realizando un nimero mayor de barridos en diversas
zonas de la muestra.

La forma de estimar el porcentaje varié segun la fase a analizar. Para la austenita, la ferrita
y la fase sigma, sélo se utiliz6 la informacién de los mapas de EBSD. Mientras que para el
resto de las fases, ademds de utilizar los mapas de EBSD, se usaron los mapas de rayos x. En
este ultimo caso, los mapas de rayos x se realizaron con la muestra plana y a magnificaciones
similares a las utilizadas para los mapas de mayor tamafio adquiridos con el EBSD. Con el
uso del programa QuantiPhase se pudo determinar el porcentaje de dreas con altos contenidos
de Si, S y Nb. Estos porcentajes fueron asignados a las fases asociadas a cada elemento (Si a
los silicatos, S a los sulfuros y Nb al carburo de niobio). Como se menciond anteriormente, el
contenido de carburo de cromo no pudo ser cuantificado, aunque es importante mencionar que
se observo esta fase para las muestras PWHT+A2 y 2-100h-c.

Los resultados obtenidos se muestran en la tabla 4.1. A los fines de realizar una compara-
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cién, se dejaron dos cifras decimales en cada determinacion. Puede verse en la tabla que los
errores en las determinaciones de la concentracion de austenita son de entre el 0.2 y el 2%,
mientras que para las fases minoritarias alcanzan valores del 7-16 % para ferrita, 7-50 % para
NbC, 18-60% para los silicatos, 20-60 % para los sulfuros y 14-33 % para la fase sigma. Por
otra parte, la muestra sometida al tratamiento térmico a 600 °C mds prolongado presenta menor
proporcion de silicatos y sulfuros que el resto de las muestras.

Las muestras 2-40h-b y PWHT+A?2 difieren solamente en el tratamiento térmico de enveje-
cimiento (284.4 h a 484 °C, ver tabla 3.1). En estos casos puede verse que este tratamiento de
envejecimiento favorece la precipitacion de la fase sigma. Ademds, comparando las muestras
que presentan fase sigma (muestras PWHT+A2 y 2-100h-c) vemos que, aumentar el tiempo de
tratamiento térmico a 600 °C a 100 & favorece la nucleacion de nuevos granos de fase sigma
mas que el crecimiento de granos existentes. Es esperable que el crecimiento de los granos de

fase sigma se dé con mayores temperaturas o tiempos mas prolongados.

Austenita Ferrita NbC Silicatos Sulfuros Sigma
2AW?2 95.37+0.45 | 3.83+0.25 | 0.25+0.04 | 0.38+0.09 | 0.17+0.09 -
2-40h-b 96.3+19 |254+041 |0.44+0.20 | 0.68£0.39 | 0.05£0.03 -
PWHT+A2 | 96.174+0.32 | 2.944+0.32 | 0.374+0.07 | 0.40+0.07 | 0.05+0.01 | 0.07£0.01
2-100h-¢ | 95.85£0.17 | 3.27+0.31 | 0.284+0.02 | 0.294+0.07 | 0.04+-0.02 | 0.27+0.09

Tabla 4.1: Porcentajes de fases obtenidos para las muestras estudiadas en este trabajo.

4.3. Resolucion

La naturaleza de la resolucién espacial del EBSD, es decir, la resolucién lateral medida en la
superficie de la muestra y la profundidad que involucra la distancia por debajo de la superficie
para la cual se origina el patrdn, es una funcién del coeficiente de electrones retrodispersados,
del tamafio, corriente y energia del haz incidente, del volumen de excitacién, y del software
utilizado para la indexacion de los patrones. Se definen dos tipos de resolucion espacial: la
resolucion fisica, que indica la distancia mdxima a un borde de grano de alto dngulo para la
cual la informacién del patrén corresponde exclusivamente a un grano, y la efectiva, que da
cuenta de cudn precisamente se puede resolver un borde de alto dngulo usando algoritmos que
deconvolucionan los patrones solapados. La resolucion efectiva es en general menor que la
fisica [57]. Como dijimos anteriormente, la resolucidén espacial de una técnica nos indica el
minimo tamaiio detectable de una fase. Esto es sumamente importante a la hora de asegurar la
presencia o no de una fase, a partir de un cierto tamafio.

Debido al angulo de inclinacion del haz incidente respecto a la normal a la muestra, el perfil
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del haz sobre la muestra es asimétrico (Fig. 4.13). Es por ello que se distinguen dos direcciones
preferenciales en la resolucidn superficial: una direccion perpendicular (longitudinal) y una di-
reccion paralela (lateral) al eje de inclinacion de la muestra. Una estimacion hecha por célculos

trigonométricos predice que la resolucion longitudinal es 3 veces mayor que la lateral [58].

Haz de
electrones
primarios

Figura 4.13: Direcciones de los diferentes tipos de resoluciones.

En este trabajo se estudid la resolucion del EBSD para la fase sigma por medio de simu-
laciones Monte Carlo usando el programa pencyl del paquete PENELOPE (ver seccién 3.3).
Para ello se introdujeron modificaciones en el programa para almacenar la coordenada de la
ultima interaccion de los electrones antes de ser retrodispersados, y para acumular el nimero de
electrones retrodispersados en una grilla tridimensional, realizada sobre el material. Ademas,
se configuré en el archivo de entrada el parametro DSMAX el cual define la méxima longitud
de paso sin interacciones (esto es una estrategia seguida por el programa de simulacion para
forzar interacciones y aumentar la estadistica). Esto se hizo para optimizar los tiempos de la
simulacién sin que se afecte a la fisica involucrada en los procesos de interaccion.

Un primer conjunto de simulaciones fue realizado para estudiar las resoluciones en x (lon-
gitudinal) y en y (lateral). Se utilizé un material homogéneo de férmula estequeométrica FeCr

(fase sigma) con geometria cilindrica de radio igual a 1.5 um 'y de 2.5 um de espesor. La grilla
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tridimensional se formé con un voxelizado de 601 x 601 x 1 equivalente a voxels de tamafio
5 nm x5 nm x 2.5 um. Las simulaciones se realizaron para un haz puntual de electrones de
20 keV, con un dngulo de incidencia de 70° con respecto a la normal a la superficie del ma-
terial. Se realizaron 13 corridas correspondientes a diferentes energias de corte para el conteo
de los electrones retrodispersados: 0.3, 12, 13.3, 14.7, 16.0, 16.7, 17.3, 18.0, 18.7, 19.0, 19.6,
19.7y 19.8 keV . Es decir, en cada simulacion se tuvieron en cuenta electrones retrodispersados
emitidos con energias desde la inicial hasta la energia de corte antedicha.

Un segundo conjunto de simulaciones se realiz6 para estudiar la resolucién en z (profundi-
dad). En este caso, se tuvo en cuenta la misma geometria en los ejes x e y, mientras que para
z se crearon dos capas: una superior de 60 nm de espesor (donde se considerardn los electro-
nes retrodispersados), y una inferior de 1.94 um para evitar tener electrones trasmitidos. La
grilla utilizada para la capa superior tiene dimensiones 1 x 1 x 60 correspondiente a fetas de
1.5 um x 1.5 um x 1 nm. Las demds condiciones (energias de corte, dangulo de incidencia y
energia del haz incidente) fueron las mismas que las utilizadas para el primer conjunto de simu-

laciones.
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Figura 4.14: Fraccion de electrones retrodispersandos en funcion de la energia de corte.

En un principio se estudié la dependencia de la fraccion de electrones retrodispersados n
y del volumen de interaccion de los electrones retrodispersados con la energia de corte. Como
puede verse en la figura 4.14, 1) decrece cuando aumenta la energia de corte. En las figuras 4.15
y 4.16, se muestra la distribucién espacial de los electrones retrodispersados para las energias de
corte de 0.3 keV' y 19 keV respectivamente. Como puede verse, la distribucion se hace mds asi-
métrica en el eje x a medida que la energia de corte se hace aproxima a la energia de incidencia.
Caracterizaremos la forma del volumen de interaccién por el ancho en la direccién perpendicu-

lar (ancho longitudinal), el ancho en la direccién paralela (ancho lateral) al eje de inclinacion de
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la muestra y la profundidad medida desde la superficie, para los cuales se encuentra el 68 % de
los electrones retrodispersados. Se eligio esta fraccion de electrones retrodispersados para hacer
una analogia con el ancho asociado a una distribucion gaussiana. A partir de las figuras 4.17
podemos observar que, a medida que aumenta la energia de corte, el volumen de interaccién
disminuye adquiriendo una forma alargada longitudinalmente. Ademads, el ancho longitudinal
es tres veces mayor que el lateral para energias de corte de alrededor de 19.5 keV, es decir para
electrones que salen con una energia del 97.5 % de la incidente. En cuanto al ancho en profun-
didad, puede verse que es mucho menor (dos ordenes de magnitud) que los anchos laterales y

que varfa muy poco con la energia de corte.

Lateral( pm)

02
Longtudinall pm)
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Figura 4.15: Fraccion de electrones retrodispersados para la energia de corte de 300 eV. En
(a) en funcion de las posiciones lateral y longitudinal y en (b) cortes al 25, 50, 68, 80 y 90 %
del total de electrones retrodispersados.
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Figura 4.16: Fraccion de electrones retrodispersados para la energia de corte de 19 keV. En
(a) en funcion de las posiciones lateral y longitudinal y en (b) cortes al 10, 25, 50, 68, 80 y 90 %
del total de electrones retrodispersados.
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Figura 4.17: Caracteristicas del volumen de interaccion para diferentes energias de corte.
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Deal et al. [59] estudiaron experimentalmente la contribucién de los electrones retrodisper-
sados al patrén de difraccion en funcion de la energia de corte para Si, Ir y Fe usando un haz
incidente de 15 keV. Utilizando filtros de energia entre la muestra y la cdmara que detecta la
sefal de difraccion, determinaron la contribucion de los electrones retrodispersados al patrén
de Kikuchi segtn su energia. En la figura 4.18 se muestra la curva experimental obtenida por
Deal et al. para el contraste del patrén de Kikuchi (el cual indica cudnto aportan los electrones
al patrén) en funcién de la energia de corte para Fe y electrones incidentes de 15 keV. Con
este estudio se pudo observar los electrones retrodispersados que pierden poca energia (menos
que el 20 %) contribuyen al patrén de difraccion, y que el contraste es madximo para una ener-
gia de corte del 3% de la energia incidente. Basados en ese estudio y extrapolando para una
energia de incidencia de 20 keV, es decir, suponiendo una curva de aporte similar para electro-
nes incidentes con esta energia, construimos una tabla que nos da el aporte de los electrones

retrodispersados para cada energia de corte (Tabla 4.2).

2,54
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0,5
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001 2 3 4 5 6 7 8 9 10 11 12 13 14 15 16

Energia de corte (keV)

Figura 4.18: Contraste experimental en funcion de la energia de corte para Fe obtenido por
Deal et al. [59].

Con estos valores se armé un nuevo volumen de interaccidn, que consideraremos como el
volumen de interaccién de los electrones retrodispersados que contribuyen a la difraccion, al
que llamaremos volumen de difraccién. Este nuevo volumen se construyé multiplicando, para
cada energia de corte la fraccidon de electrones retrodispersados en cada voxel de la grilla de
simulacion por el factor de aporte y luego sumando cada contribucién en el voxel correspon-

diente. Es decir, el voxel ijk, v; jk» correspondiente al nuevo volumen se calcula como:
Vijk = Y Mg, AE. (4.1)
E,

donde 1, es la fraccion de electrones retrodispersados para el voxel ijk y para la energia de
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Energia de corte | Aporte | Energia de corte | Aporte
(keV) (keV)
12 0.010 18 0.122
13.3 0.021 18.7 0.15
14.7 0.035 19 0.167
16 0.062 19.6 0.151
16.7 0.075 19.7 0.103
17.3 0.091 19.8 0.014

Tabla 4.2: Aporte de los electrones retrodispersados a la sefial de difraccion.

corte E. y Ag, es el aporte al patron de dicha energia. La distribucién en el plano xy correspon-
diente al volumen de interaccion obtenido de esta manera se muestra en la figura 4.19. El ancho

de esta nueva distribucion es de 145 nm lateral, 256 nm longitudinal y 5 nm en profundidad.

Longitudinal(pm) _9'5
700x 1072
220x1073

521x107%
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1.98%107%
650x107°
1.90%107°

Lateral(um) 0-0 7

(a) (b)

Figura 4.19: Fraccion de electrones retrodispersados que aportan al volumen de difraccion.
En (a) en funcion de las posiciones lateral y longitudinal y en (b) cortes al 10, 25, 50, 68, 80y
90 %.

Para estimar la resolucién efectiva de la sefial de EBSD hay que tener en cuenta, ademds,
la capacidad del software para deconvolucionar dos patrones de Kikuchi solapados. Para ello

consideraremos que:

= El software indexa correctamente el patrén de Kikuchi de un grano con orientacién 1

cuando la sefial de ese grano es del 60 % (o més).

= La sefial de difraccion proveniente del grano 1 es directamente proporcional al nimero

de electrones retrodispersados de ese grano.

Bajo estas suposiciones podemos estimar la resolucidn efectiva, calculando la fraccién de elec-

trones en un grano en funcién de la distancia a la interfaz (Fig. 4.20 y 4.21).
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Figura 4.21: Cdlculo de la resolucion.

La fraccién de electrones retrodispersados difractados en funcién de la distancia del punto de
impacto del haz a la interfaz se muestra en las figuras 4.22, 4.23 y 4.24. Como puede verse, en el
caso lateral, la sefial es simétrica, mientras que para el caso longitudinal crece més rapidamente
de un lado que del otro. Esto esta relacionado a la asimetria de la distribucién de los electrones
retrodispersados debido a la incidencia no normal del haz respecto a la superficie de la muestra.
La resolucion lateral, longitudinal y en profundidad encontrada a partir de este tratamiento fue
de 10 nm, 56 nm y 3 nm, respectivamente. La relacién de resolucién longitudinal/lateral es
mayor que 3, valor estimado por Humphreys [60].
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A fin de comparar los resultados obtenidos en este trabajo con datos experimentales y si-
mulaciones de otros autores es ttil recurrir a la tabla reportada por Steinmetz y Zaefferer [58]
(Tabla 4.3). En su trabajo, los autores reportan todos los datos de resolucion espacial (longitu-
dinal y lateral) obtenidos por diversos autores hasta el 2010. A esta tabla le agregamos los datos

reportados en afios posteriores.

Autor Ano | Resolucion Resolucién | Step size | Voltaje | Material Z
longitudinal lateral (nm) kV)
Harland et al. 1978 200 50 - 30 Au 79
Harland 1981 80 20 - 30 Ni 28
Dingley, Randle | 1992 200 200 - - - -
Isabell, Dravid | 1997 - 100 50 20 Ni 28
Isabell, Dravid | 1997 300-450 250 150/50 30 Ni 28
Isabell, Dravid | 1997 - 50 50 10 Ni 28
Babakishi 1998 660 250 - 20 Al 13
Farstad el al. 1998 150-500 50-150 - - Al 13
Ren et al. 1998 650-870 750 MC Sim 20 Cu 29
Humphreys et al. | 1999 | 14 (efectiva) | 9 (efectiva) - 20 a-brass | 29,30
Humphreys et al. | 1999 | 30 (efectiva) | 10 (efectiva) - 20 Al 13
Prior et al. 1999 250 250 - - - -
Dingley 2004 | 6-9 (efectiva) | 6-9 (efectiva) 3 25 Pt 78
Keller et al. 2004 | 35 (efectiva) | 10 (efectiva) 10 15 GaAs | 31,33
Zaefferer 2007 90+15 3545 10 15 Fe 26
Steinmetz,
Zaefferer 2010 10 (fisica) 10 (fisica) - 7.5 Acero -
Chen et al. 2011 | 115.045.6 34.4+1.0 - 20 Cu 29
Este trabajo 2015 57 10 MC Sim. 20 FeCr | 26,24

Tabla 4.3: Historia de la resolucion de EBSD. Para las referencias de estos trabajos ver [58].

Como puede verse, nuestros resultados estdn en buen acuerdo con los resultados experimen-
tales reportados por otros autores en afios posteriores a 1999. Es importante mencionar que, en
general, los datos experimentales que reportan resoluciones mayores que 100 nm fueron obte-
nidos utilizando microscopios con filamento de tungsteno. En estos casos, el tamafio del haz es
el que domina en la resolucion.

El estudio de la resolucion realizado por Ren et al. [61] mediante simulaciones Monte Carlo,
arroja valores mucho mayores que los encontrados en este trabajo. Esto se debe a que, este autor,
no hace ninguna suposicién en cuanto a la energia de corte de los electrones retrodispersados
que aportan a la difracciéon. Es decir, s6lo caracteriza el volumen de interaccién del total de
los electrones retrodispersados. En este sentido, los valores de resolucion reportados por Ren
et al. deben compararse con los resultados del ancho lateral y longitudinal que determinamos

en este trabajo para una energia de corte de 0.3 keV. Como puede verse en la figura 4.17, esta
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comparacion resulta en un muy buen acuerdo.

En cuanto a la resolucién en profundidad, son muy escasos los resultados reportados en la
literatura. Chen et al. [57] determinaron la resolucion en profundidad de dos maneras. Por un
lado, en una muestra de cobre cristalino depositaron capas de distinto espesor de Cu amorfo.
Luego, definieron la resolucién como el valor minimo del espesor amorfo que implica la pérdida
completa de la sefial de Kikuchi del cobre cristalino. De esta manera, obtuvieron un valor de
~ 4 nm para electrones de 20 keV, lo cual estd en acuerdo con nuestra determinacion. Zaefferer
[62] utiliz6 el mismo método para estimar una resolucién en profundidad para cromo 5.5-8 nm.
El otro método utilizado por Chen et al. involucra la medicién de patrones EBSD en una zona
cercana a un borde de grano para una muestra bicristalina. En este caso, para Cu a 20 keV la
resolucion resulta 60 nm (un factor 15 mayor a la determinada por el otro método). De acuerdo
a este autor, esto se debe a efectos de channeling, que no son contemplados en el primer método
utilizado (debido a que un material amorfo no produce channeling), ni en las simulaciones
Monte Carlo.

El fenémeno de channeling puede entenderse conceptualmente a partir de la figura 4.25.
En esta figura, las lineas representan los electrones incidentes. La densidad de dtomos vista
por la columna de electrones incidentes es diferente para distintas orientaciones del cristal. En
particular, los canales entre los 4tomos proveen un camino mds facil para que los electrones

penetren mds profundamente.

A/, | B
1
i Q
o/ ;
) / 0
| | Irr |
)y Y/ |
{, W W/ | |
e o' \&//6//8//e & o o & @8/ /0a @
jul L [ | b
' 6. ¢/# 9 e o o 0 o o o o
o ¢ 4/ d v o o o o o olle o o
® 020 0'\® @ ® o o o (00 0 @
R EEEERE a .jl e o o
¢ o 0. % o 0 0 0 0 dlles)le o @
o @ @ 9 @ @ @ @ @ .I| L J| . [ I
® © & » © & ® & @ .l. o (& o @
e & & & & & & & @ of’n s/ o
® @ @ ® © ¢ © © o 0i8 © @ @
® e ® & & © & & @ o e o °

&

Figura 4.25: Efecto de channeling.

De acuerdo a trabajos especializados en la técnica de channeling de electrones (ECP, por

sus siglas en inglés: electron channeling patterns), la profundidad a la que pueden llegar los
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electrones incidentes de 20 keV por efectos de channeling puede llegar a ser mayor que 50 nm
en Si [63] y hasta 60-80 nm en acero [64]. Podemos decir entonces, que estos efectos son
importantes para muestras cristalinas y afectan en mayor medida la resolucién en profundidad.

En nuestras simulaciones, el tamafio del haz de electrones no se tuvo en cuenta. El tamafio
del haz sobre la muestra depende de varios factores en el SEM (tipo de cafidn, apertura utilizada,
energia de los electrones, etc). En el caso de cafiones por emision de campo, como el utilizado
en este trabajo, el tamafo del haz varia de entre 0.1 nm a algunos nm, por lo que, una mejor
estimacion de la resolucion lateral y longitudinal se obtendria sumando en cuadratura este ancho
intrinseco del haz con la resolucién obtenida mediante la simulacién. Teniendo en cuenta que
el ancho y el perfil del haz no son datos provistos por el fabricante, se requiere de alguna
metodologia para medir esta contribucidn.

Una primera estimacion del ancho del haz fue realizada en este trabajo. Para ello medimos
el perfil de intensidad para una imagen de electrones secundarios a alta magnificacion de un
borde de una rejilla de Ni (usada para TEM). Se adquirieron perfiles de intensidad para elec-
trones de 20 keV y utilizando las aperturas de 7.5 um y 120 um (esta ultima es la utilizada
para mediciones EBSD). Dado que, para la apertura de 7.5 um el tamafio del haz es de déci-
mas de nanémetros, podemos suponer que el perfil observado se debe fundamentalmente a la
morfologia de la estructura, en tanto que, el perfil observado para la apertura de 120 yum es una
convolucion entre el perfil anterior (de la estructura) y el perfil del haz. Restando los anchos de
ambos perfiles obtuvimos un tamafo de haz de 17 £5 nm. Como se dijo anteriormente, para
la resolucion lateral este valor debe sumarse en cuadratura con el obtenido por Monte Carlo,
resultando 20 nm. Para la resolucion longitudinal, debe sumarse en cuadratura con la resolu-
cién obtenida por Monte Carlo el ancho del haz multiplicado por 1/sen(20°); esto arroja una
resolucion longitudinal final de 75 nm.

Los esfuerzos realizados en este trabajo para determinar el ancho del haz constituyen una
primera aproximacion. Es necesario continuar este estudio utilizando perfiles que presenten

menos rugosidad.






Capitulo 5
Conclusiones y Perspectivas

En este trabajo nos planteamos el problema de lograr una descripciéon adecuada y preci-
sa por medio de la difraccién de electrones retrodispersados de las fases presentes en aceros
austeniticos AISI 347 sometidos a diferentes tratamientos térmicos, particularmente de la fase
intermetdlica conocida como fase sigma. Para completar este estudio, se caracterizé el mini-
mo tamafio de fase detectable por esta técnica a través del estudio de la resolucion a partir de
simulaciones Monte Carlo.

Las conclusiones a partir de este trabajo son:

= [.a matriz de austenita se encuentra fuertemente orientada, alineando la familia de planos
{100} con el eje perpendicular a la superficie a la muestra. Los tratamientos térmicos

realizados en la muestra tienden a afianzar esta orientacion.

= La fase ferritica crece preferencialmente en los bordes de grano de la austenita, y en me-
nor porporcién directamente desde la matriz. La relacion de orientacidn ferrita/austenita

cumple con la relacion de Kurdjumov-Sachs.

= [a formacién de carburo de niobio se observa en todas las muestras. Este precipitado, que

crece en los borde de grano y/yy y/a, posee orientacion similar a la de la austenita.

= Los silicatos y los sulfuros tienden a precipitar juntos, aunque también se observo su
crecimiento por separado y junto a carburos de niobio. Existen otras fases que también
crecen junto a ellos con contenido 77 y Cr, que no han podido ser caracterizadas en este

trabajo.

= La técnica de EBSD indexa y caracteriza correctamente la fase sigma, a partir de la ficha
cristalogréifica reportada por Yakel [48].

= Tanto el tratamiento térmico a 600 °C durante 100 & (muestra 2-/00h-c), como el trata-
miento durante 40 2 a 600 °C mas 284.4 h a 452 °C (muestra PWHT+A?2), son suficientes
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para la formacién de la fase sigma.

Las dos muestras en las que se detecto fase sigma presentan el mismo tamafio promedio de
grano (~ 0.4 wm). Sin embargo, la muestra 2-/00h-c presenta casi 4 veces mas porcentaje
que la muestra PWHT+A2, esto nos lleva a pensar que los diferentes tratamientos térmicos
influyen mds en la nucleaciéon de nuevos granos de fase sigma que en el crecimiento de

los ya existentes.

Los sitios de preferencia para la precipitacién de fase sigma son los bordes de grano y/ .
La relacién de orientacion observada para los granos de fase sigma con la austenita es
{111},//{001} 5 y <011>,//<140>¢.

Los carburos de cromo son observados en las muestras PWHT+A2 y 2-100h-c en los
bordes de grano ot/ . Las orientaciones cristalinas observadas para esta fase fueron <111>

6 <011> paralela a la direcciéon normal a la superficie.

Las resoluciones lateral, longitudinal y profundidad de EBSD para la fase sigma obteni-
das a partir de simulaciones Monte Carlo fueron de 20 nm, 75 nm 'y 3 nm respectivamente.
Los valores lateral y longitudinal estdn en buen acuerdo con los reportes experimentales
de otros autores. El valor obtenidos para la resolucioén en profundidad es similar al ob-
tenido por otros autores si se considera a la resoluciéon como la capa de recubrimiento
maxima con fase amorfa sobre la muestra que permite seguir indexando correctamente

los patrones de difraccién.

A partir de los estudios y discusiones presentados aqui, las perspectivas de trabajo futuras

en la linea de investigacion en la que se enmarca esta trabajo se orientan en varias direcciones:

= En primer lugar, en relacion con la caracterizacion de la fase sigma, seria importante poder

identificar el tiempo para el cual empieza a precipitar esta fase para cada tratamiento. Para
ello es necesario realizar y analizar dos lineas de muestras segun el tratamiento térmico.
La primera linea, con muestras sometidas al tratamiento térmico PWHT (600 °C) con
tiempos entre 40 y 100 A. La segunda linea, consistiria en someter a todas las muestras
(las analizadas a este trabajo y las nuevas de la primera linea) a 452 °C (tratamiento de
envejecimiento) durante tiempos entre 0 y 284.4 h. De esta manera podriamos tener la

relacion de precipitacion de fase sigma entre los dos tratamientos.

En segundo lugar, continuando con la identificacion y caracterizacion de los precipitados,
seria interesante poder determinar con precision los silicatos y sulfuros asi como también
la fase minoritaria rica en 7i y Cr observada dentro de los precipitados. Este estudio se
podria realizar por dos vias: la primera, optimizando el pulido de forma tal que puedan

observarse patrones de difraccidn de estos precipitados y utilizar nuevamente el EBSD, y
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la segunda, seria el estudio mediante el uso de un microscopio electrénico de transmisién
que posee mayor resolucion. De la misma manera, seria conveniente analizar con mayor

profundidad los carburos de cromo.

= En tercer y ultimo lugar, en cuanto al estudio de la resoluciéon mediante Monte Carlo,
quedan varios puntos para trabajar. En primer lugar, es necesario continuar con la carac-
terizacion del tamafio del haz de electrones. Hemos visto que el tamaiio del haz para la
apertura utilizada es del orden de la resolucion lateral, por lo que es imposible despreciar
esta contribucion. En segundo lugar, seria muy util comparar los resultados de las simula-
ciones con datos experimentales para el mismo tipo de material. En cuanto a la resolucion
en profundidad, aparte de la medicién experimental, seria necesario agregar los efectos
de channeling en la simulacidn, para ello, hay que hacer una busqueda bibliogrifica de
modelos que describen este efecto e incorporalos a los algoritmos de simulacién. Esto no
es una tarea sencilla ya que la teoria que involucra efectos de difraccién no estd completa,

y ademads se basa en modelos dindmicos de interaccion.

Algunos de los resultados que encontramos en este trabajo, fueron presentados en la “100¢
Reunion Nacional de la Asociacion Fisca Argentina”. En el Apéndice C se puede ver el poster

presentado.
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Apéndice A

Mediciones EBSD
Muestra Mapa | Magnificacién | Tamafio (um?) | Step size (um)

S5M30 1552 2063.9 0.2

S6M6 2077 103 0.1

S3M3 4932 156.6 0.1

S6M2 1568 4060 0.8

2AW2 S6M3 1568 516.9 0.2
S2M3 1040 9667.2 0.4

S3M4 1035 9667.2 0.4

S4MS5 1035 437.1 0.1

S5M6 1035 9667.2 0.4

P1S1M3 931 457.9 0.2

P1S2M5 931 67.5 0.1

P1S3M6 1552 1300 0.5

SIMI1 931 2596 0.5

S4M7 2329 1919 0.5

S5M8 2329 1919 0.5

S6M11 971 3187.5 0.5

S8M14 1503 874 0.5

PWHTHAZ gtoMms7 | 1457 1032.8 0.5
S1M2 3105 908.1 0.2

S2M4 1403 3076.3 0.2

S3M6 4225 2244 0.05

S6M7 1035 9792.6 0.4

S7TM9 4140 330.8 0.08

SOM10 1035 9792.6 0.4

S10M12 3105 239.8 0.07
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Muestra Mapa | Magnificacién | Tamario (um?) | Step size (um)

S24M19 2836 160.5 0.1

S23M18 2836 249.9 0.1

S22M17 2836 188.3 0.1

S21M14 2836 66.3 0.1

S21M15 2836 152.1 0.1

S21M16 2836 115.9 0.1

S20M13 2836 151.5 0.1

2-100h-c S17M12 2836 48.0 0.1
S16M11 2836 64.8 0.1

S13M10 2836 60.4 0.1

S11M9 2838 60.4 0.1

S11M8 2838 86.1 0.1

SOM5S 952 11532 0.6

S8M4 952 11532 0.6

S7M3 952 11532 0.6

S2M1 1038 9712 0.4

2-40h-b S13S2 1553 4346 0.25

Tabla A.1: Lista de los mapas EBSD medidos y caracteristicas de los mismos.



Apéndice B

Mapas de Fases

I - 10 -m; Fases; Step=0,2 um; Grid 189x273 1 i FEEES, SteFI:DI:L I'"TI"]

(a) $5M30 (b) S6M6

I - O -m; Fases; Step=0,8 pm; Grid94x70

(c) S3M3 (d) S6M2

77



78 APENDICE B. MAPAS DE FASES

(e) S6M3

(g) S3M4

(h) S4M5 i) S5M6

Figura B.1: Mapas de fases para la muestra 2AW2. Referencias: austenita (azul), ferrita (ce-
leste), silicatos (rosado), sulfuros (verde), NbC (anaranjado).

1 pm; Fases; Step=0,1 ||.

-
b M2p3; Step=0,5 pm; Grdesxe0

(a) PISIM3 (b) P1S2M5 (c) PIS3M6
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I - 10 vm; Fases; Step=0,2 pm; Grid176x129

S - 27 20 S20=0.3 7 G141 2120

(d) SIM1 (e) SIM2

ncemnen

(f) S2M4 () S3M6

. Bococoraro

(h) Sem7 1) S7TM9

I, — 20 1m; Fases; Step=0,4 pm; Grid285x214 = 10 pm; Fases; Step=0,07 pm; Grid379x272

() S9M10 (k) SIOMI2

Figura B.2: Mapas de fases para la muestra PWHT+A2. Referencias: austenita (azul), ferrita
(celeste), silicatos (rosado), sulfuros (verde), NbC (anaranjado), & (rojo), carburo de cromo
(amarillo).



80 APENDICE B. MAPAS DE FASES

I - ;- Map3; Step=0,1001 pm; Grid97x165

(a) S24M19 (b) SI6MI1 (c) S22M17

I - 1 Fases; Step=0,1001pm; Grldﬁ‘hfll I - 2 Fases; Step=0,1001 um; Grid 107x176

I - 2 - Fases; Step=0,1001pm; Gridg9xe7

(d) S23M18 (e) S2IM14

I - 2. Foses; Sizp=0, 1001 pm; Grid111x137 I - 2 .m; Fces; Step=0, 1001 pm; Gridd5x122

) S21M15 (g) S2IM16
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= 5 um; Fases; Step=0, 1001 pm; Grid139x109

(h) S20M13 () SI7MI2

= 1pm; Fases; Step=0, 1001 pm; Grid54x8'
[ ] pm; Fases; fi] pm; Grit xl

T?,,

|
I - 2!; Fases; Step=0, 1001 pm; Grid99xe1

(i) SI13M10 (k) S1IM9

I - . Fases; Step=0,1pm; Griddoxs 1

I - 2 Fases; Step=0,1pm; Grid99x87

(1) S1I1M8 (m) S9MS5

= 50 um; Fases; Step=0,6005 Lim; Grid207x155

(n) S8M4 (i) S7TM3

Figura B.3: Mapas de fases para las muestra 2-100h-c. Referencias: austenita (azul), ferrita
(celeste), silicatos (rosado), sulfuros (verde), NbC (anaranjado), & (rojo), carburo de cromo
(amarillo).
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I - -C -m; Fases; Step=0,4 pm; Grid285x213

(a) S2M1

3

I - 20 ©m; Fases; Step=0,25 pm; Grid305x228

(b) S13M2

Figura B.4: Mapas de fases para la muestra 2-40h-b. Referencias: austenita (azul), ferrita
(celeste), silicatos (rosado), sulfuros (verde), NbC (anaranjado).
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Divulgacion

Estudio de fases secundarias en aceros inoxidables
austeniticos mediante EBSD

CONICET
,\/\ Fernandez Bordin S. P.1, Ranalli J. M.2, Galvan V.3, Castellano G.3, Lim

INTRODUCCION

La caracterizacién de las estructuras cristalinas, asi como la determinacion del tamafio de fases, composicién y orientacion en diversos materiales es de gran importancia en muchas areas de la ciencia
ya que, por ejemplo, el tamafio de grano afecta las propiedades mecénicas, fisicas y de superficie del material. Los recientes avances en la técnica de difraccion de electrones retrodispersados (EBSD) en
los microscopios electrénicos de barrido han mostrado su gran potencialidad para determinar orientacion de granos individuales, estudiar la textura local, identificar fases cristalinas, etc. [1]

Uno de los materiales mas estudiados por esta técnica son los aceros. La mayoria de estos materiales son policristalinos, es decir, que estan compuestos por pequefios monocristales llamados granos.
La manera en la que estos granos se orientan y las fases que se forman en el material depende de las condiciones en las cuales fue formado y a las cuales fue sometido. Dos claros ejemplos de procesos
a los cuales se someten algunos materiales que modifican sus propiedades son los tratamientos térmicos y el laminado [2].

MATERIALES Y METODOS

Las mediciones se realizaron en el microscopio electrénico de barrido FE-SEM Carl Zeiss modelo Sigma del LAMARX-UNC. El microscopio posee un cafién tipo Schottky, ademas cuenta con un
espectrometro dispersivo en energias (EDS) tipo SDD y un detector de electrones retrodispersados difractados.

Las muestras estudiadas corresponden a aceros inoxidables austeniticos tipo AISI 347. Las muestras fueron sometidas a diferentes tratamientos térmicos que simulan tratamiento pos soldadura y
condiciones de servicio. Para ser analizadas por EBSD, las muestras fueron pulidas siguiendo un riguroso protocolo.

Para estudiar la resolucién de EBSD, se hicieron simulaciones Monte Carlo utilizando el paquete de subrutina pency/ del programa PENELOPE. Las simulaciones se realizaron para un haz de electrones
de 20keV y con la geometria utilizada para las mediciones de EBSD. Se hicieron simulaciones con diferentes energias de corte, las cuales aportan al patrén de difraccion en diferente medida.

RESULTADOS Y DISCUSION

Las fases identificadas en todas las muestras fueron: austenita (fase principal),
ferrita, carburo de niobio, silicatos, y sulfuros. Ademas, en las muestras que
fueron sometidas a los tratamientos térmicos durante mayor tiempo se identific
carburos de cromo y la fase intermetélica sigma de férmula estequiometrica FeCr.

Las zona preferenciales de crecimiento de la ferrita son los borde de grano de
la austenita. Los bordes ferrita(a)/austenita(y) cumplen con la relacion de
orientacion de Kurdjumov-Sachs, la cual establece las relaciones
<110>,//<111>,y {111},//{110},. Esto también ha sido reportado anteriormente
por Singhal et al. [3].

Los principales sitios de crecimiento de los carburos de niobio son los bordes de
grano Y/y y v/a, y sobre dislocaciones de la matriz, esto también fue reportado
por Sourmail [4]. La relacion de orientacion mas frecuente entre los bordes y/NbC
€s {001},//{001}ype.

Para la indexacion de los silicatos y sulfuros fue necesaria la ayuda de los
mapas composicionales provistos por el EDS, ya que no se pudieron observar
patrones de difraccion para estas fases (lo cual puede deberse a falta de pulido).

Su composicién quimica no pudo ser determinada con precision, ya que, crecen
Figura 1: Mapas de fases por EBSD a diferentes magnificaciones. (a) 1403X con step size de 0.2um. (b) 4225X con step size de 0.05m. Referencias: austenita B ~lum? (fi i i
(azul), ferrita (celeste), silicatos (rosado), sulfuros (verde), NbC (anaranjado), o (rojo), carburo de cromo (amarillo). agrupados en regiones de ~1pm? (figura 2) y la resolucién del EDS es del mismo

orden o mayor. Generalmente, se observd que estos precipitados crecen junto a
I - ..

carburos de niobio, y en algunos caso con otros precipitados que presentan Ti y
Cr.
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carburos de niobio, y en algunos caso con otros precipitados que presentan Ti y
Cr.

Las zona preferenciales de precipitacion para la fase sigma encontradas
corresponde a las interfases ferrita/austenita y la relacion de orientacion con la
austenita {111},//{001}, y <011>,,/<140>,.

Las zonas preferenciales de crecimiento de los carburos de cromo es en la
interfase a/y. Estos cristales se orientan alineando la familia de planos {111} o
{110} la direccién normal a la superficie de la muestra.

Grano 1 Grano 2

Longhudinal(ym) i . g
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Figura 3: Fraccién de electrones retrodispersados que aportan al volumen de Do K o el (g Distancia a a interfaz longitudinal
difraccién. En (a) en funcién de las posiciones lateral y longitudinal y en (b) cortes (C)] (b)
(a) al 10, 25, 50, 68, 80 y 90%.

Figura 4: Calculo de las resoluciones: (a) lateral. (b) longitudinal

Se hicieron 12 simulaciones con energias de corte entre 12 y 20 keV, para las cuales se estudié el volumen de interaccién de los electrones retrodispersados. Basados en los estudios
experimentales realizados por Deal et a/. [5] asignamos, a cada volumen de interaccion, un factor de aporte al volumen de difraccion. En la figura 3 se muestra el volumen de difraccion final
obtenido.

Para estimar la resolucion efectiva de la sefial de EBSD hay que tener en cuenta, ademas la capacidad del software para deconvolucionar dos patrones de Kikuchi solapados. Para ello
consideraremos que: 1) El software indexa correctamente el patrén de Kikuchi de un grano con orientacidon 1 cuando la sefial de ese grano es del 60% (o mas) y 2) La sefial de difraccion
proveniente del grano 1 es directamente proporcional al nimero de electrones retrodispersados de ese grano.

Bajo estas suposiciones podemos estimar la resolucion efectiva, calculando la fraccién de electrones en un grano en funcién de la distancia a la interfaz (figura 4). La resolucion lateral y
longitudinal encontrada a partir de este tratamiento fue de 10 nm y 56 nm respectivamente.

PERSPECTIVAS REFERENCIAS
. . . . L N L [1] Stojakovic D. Electron backscatter diffraction in materials characterization.
« Identificar el tiempo para el cual la fase sigma y los carburos de cromo empiezan a precipitar para cada tratamiento térmico. Processing and Application of Ceramics 6 (2012) 1-13.

e . . 5 5 [2] Mohamed E. Caracterizacién termomecanica de aceros inoxidables auteniticos AISI-

* Determinar con precisién la composicién de los silicatos y sulfuros asi como también la fase minoritaria rica en Ti y Cr observada dentro  304. Catalunya, Espaffa: Departamento de ciencia de los materiales e ingenieria
metalirgica. Universitat P de Catalunya (2002).

de los precipitados. [3] Singhal LK., Martin J.W. The formation of ferrite and sigma phase in some austenitc
stainless steels. Acta Metallurgica 16 (1968) 1441-1451.

[4] Sourmail T. Precipitation in creep resistant austenitic stainless steels. Materials

Science and Technology 17 (2001) 1-14.
" s . I . " & 5] Deal A, Hooghan T, Eades A. Ei filtered electr backscatter diffraction.
« Determinar la resolucién de profundidad tanto experimentalmente como por medio de simulaciones. e e gy e St beckecater diiscion

« Realizar estudios experimentales de la resolucidn para comparar con los datos obtenidos a partir de las simulaciones.

Figura C.1: Poster presentado en la 100 Reunion Nacional de la Asociacion Fisica Argentina



