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RESUMEN

En el presente trabajo se realizé el anlisis de dos aleaciones base Ni (Al y A2) fundidas al vacio
y solidificadas equiaxialmente utilizando moldes metalicos. Se analizé el efecto del titanio en la
formacioén del eutéctico y/y” y de carburos de tipo MC. También se analiza el papel que juega la
adicion de carbono, boro y zirconio en la formacion de porosidades durante el proceso de
solidificacién. Las dos aleaciones fueron caracterizadas por microscopia optica (MO), microscopia
electronica de barrido y transmision (MEB y MET), microanalisis por EDS y difraccion de rayos
X (DRX) en condicion de colada. Posteriormente se aplico un tratamiento de envejecido a la
aleacion A2. El tratamiento consistid en un solubilizado a 1080 °C con una permanencia de 4 horas
y enfriamiento al aire, posteriormente se aplico un tratamiento de estabilizado 850 °C por 24 horas
y enfriamiento al aire y finalmente el envejecido a 760 °C con 7 diferentes permanecias (4, 8, 16,
24, 48, 72 y 150 horas), todas enfriadas al aire. Posteriormente se caracteriz6 de la misma manera
que las aleaciones en condiciones de colada (MO, MEB, MET Y DRX), para poder observar la
evolucion microestructural por efecto del tratamiento. Se analizd la resistencia al desgaste
deslizante de la aleacion A2 en todas las condiciones de tratamiento térmico, mediante la
configuracion bloque sobre anillo giratorio bajo la norma ASTM G77. Las condiciones del ensayo
de desgaste fueron una distancia de deslizamiento de 2000 metros, una velocidad de 0.70 metros
por segundo (m/s) y dos diferentes cargas (25 N y 78 N). La aleacion se caracteriz6 después de
ensayo de desgaste mediante, microscopia electrénica de barrido (MEB) incluyendo EDS, también
se realizd la caracterizacion por difraccion de rayos X (DRX) a los residuos obtenidos en el
desgaste. Para medir el volumen desgastado se utilizé un perfildometro Optico y el andlisis de
imagenes se realizé mediante el software Profetional 3D. Los resultados muestran un alto volumen
de carburos del tipo MC y del eutéctico y/y” para la aleacion A2 con alto contenido de titanio. El
nivel de porosidad en la aleacion A2 con cantidades mas altas de carbono, boro y circonio fue
considerablemente menor en comparacion con la aleacion Al. El tratamiento de solubilizado en la
aleacion A2 produjo una disolucion parcial de la fase y” primaria formada durante el proceso de
solidificacién y no disolvié los carburos primarios. En el envejecido se observo la precipitacion de
gamma prima secundaria desde el tratamiento térmico de estabilizado y esta precipitacion
incremento con el tiempo de envejecido. Se observd una matriz saturada de precipitados gamma
prima secundaria a partir de 48 horas y después de 72 horas se presentdé un engrosamiento
considerable de gamma prima. Se observo precipitacion de fase sigma ¢ después de 4 hr. Para 150
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hr, el volumen de fase sigma o precipitado, es perjudicial a las propiedades mecénicas de la
aleacion. Durante el desgaste a 25 N de carga los mecanismos de desgaste fueron, desgaste por
oxidacion y fatiga superficial, siendo el primero el mecanismo dominate. La resistencia al desgaste
por deslizamiento a 25 N disminuyo con al incrementar el tiempo de envejecido. Mientras que en
el desgaste realizado a 78 N el mecanismo de desgaste predominante fue el desgaste por fatiga
superficial y en menor cantidad oxidativo. La resistencia al desgaste del ensayo a 8 N aumentd con
el tiempo de envejecido, pero a 150 horas la aleacion se encuentra sobre envejecida y su resistencia

al desgaste bajo.

Palabras clave: Envejecido, gamma prima, precipitacion, engrosamiento, deslizamiento
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ABSTRACT

The present work analyses two nickel-based alloys (Al and A2) melted under high vacuum
atmosphere and equiaxed solidified into metallic moulds, in order to study the Ti effect on the MC
carbide and on the y/y” eutectic formation. In addition, the role of boron, carbon and zirconium on
the porosity level was analysed. The alloys were characterised by optical and electron microscopy
(OM, SEM and TEM), X-ray diffraction (XRD) and EDS microanalysis, in as-cast state.
Subsequently, an aging treatment was applied to the A2 alloy. The material was subject to solution
heat treated at 1080 ° C for 4 hours and air cooled, followed by a two-stage aging process. In the
first stage the alloy was stabilized treatment at 850 ° C for 24 hours. In the second stage the alloy
was aged at 760 ° C for 7 different soaking times (4, 8, 16, 24, 48, 72 and 150 hours), and finally
air cooled. These alloys were characterized in the same way as the alloys in as-cast state (OM,
SEM, TEM and XRD).The sliding wear behavior of the A2 alloy was analyzed, by using a block-
on- ring configuration under the ASTM G77 standard. The samples were tested for 2000 meters of
sliding distance, with a speed of 0.70 (m / s) using two different loads (25 N and 78 N). The alloy
was characterized after wear test by scanning electron microscopy (SEM) including EDS, X-ray
diffraction (XRD) characterization of the debris obtained during wear was also performed. An
optical 3D profilometer was used to measure the volume lost. Image analysis was also performed
using the Professional 3D software. The results showed a higher volume fraction of MC carbides
and y/y" eutectic for the alloy with higher titanium content. Likewise, the presence of AlsTi
intermetallic particles within the MC carbides was identified. The porosity level in the A2 alloy
with higher amounts of carbon, boron and zirconium was considerably lower compared with the
other alloy. These results are discussed in terms of different phenomena caused by the segregating
effects of boron, carbon, zirconium and titanium produced during solidification. During solution
heat treatment y/y” eutectic were completely dissolved into y matrix, however, the MC carbides
were not affected by this process. During aging the precipitation of secondary y’ particles of
spheroidal shape is produced and increases with the aging time. During exposure, the
microstructure is degraded by y” coarsening and the MC carbide (M mainly represents Ti, and Mo)
degeneration, precipitation and evolution of grain interior (Gl) M23Cs carbide. Precipitation was
observed in the sigma phase o during the heat treatment and a considerably high precipitation is
observed at 150 hours which can be consider as detrimental to the mechanical properties. During
the sliding wear test with 25 N load the main wear mechanisms observed were, oxidation and
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fatigue crack formation under surface hole, with the first being the dominant mechanism. The
sliding wear resistance at 25 N were decreased with the increase in aging time. While in the wear
at 78 N the predominant wear mechanisms were wear to fatigue crack formation and oxidative
wear in a lesser extent. In the case of the tests performed with 78 N of load, an increase of the wear
resistance is observed with increasing the aging time.

Keywords: Aged treatment, gamma prime, precipitation, coarsening, sliding wear.
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CAPITULO 1

INTRODUCCION

Las superaleaciones son materiales creados para ser utilizados a altas temperaturas y bajo esfuerzos
relativamente altos, generalmente se basa en elementos del grupo VIIIA, son Ilamados asi por el

alto nimero de elementos que las conforman en su composicidn quimica.
Las superaleaciones se dividen en tres clases:

1. Superaleaciones base niquel.

2. Superaleaciones base cobalto.

3. Superaleaciones base hierro-niquel.

Las superaleaciones son utilizadas en condiciones extremas, especificamente altas temperaturas.
La principal aplicacion de estas aleaciones, es en el sector de aeronautica en turbinas para impulsar
los aviones y en generacion de energia, principalmente en las turbinas de gas o vapor. Las
superaleaciones son estables a altas temperaturas, debido a que estan compuestas de una
microestructura austenitica (y) de estructura cristalina cubica centrada en la cara (FCC), reforzada
con precipitados coherentes a la matriz llamados gamma prima (y"). Los precipitados y” son los
principales responsables de las buenas propiedades mecanicas a altas temperaturas. Un alto
volumen de y” en una aleacion base niquel asegura una buena resistencia a la fluencia lenta y la
fatiga [1, 2]. La fase y" esta compuesta principalmente por tres atomos de Ni, mas un atomo de Al

y/o Ti. Algunos otros elementos pueden sustituir algunos de estos elementos [3].

Las superaleaciones han hecho posible el desarrollo de nuevas tecnologias a altas temperaturas,
han permitié que los motores de jets puedan alcanzar cada vez velocidades mas altas (Figura 1.1).
Ademas de la industria aeronautica, las superaleaciones encuentran aplicaciones en vehiculos
espaciales, motores de cohetes, reactores nucleares, submarinos, industria petroquimica, etc. Entre
el 15y 20% de las superaleaciones se ha desarrollado para ser utilizado en aplicaciones de

resistencia a la corrosion por sus altos contenidos de Cr y Al.
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Figura 1. 1. Vista seccional de una turbina de gas modelo Rolls Royce RB 211.

Actualmente las superaleaciones son utilizadas en componentes de turbinas para producir energia
por su buena resistencia al creep y a la corrosion. Por otro lado es deseable la produccion de
energias limpias, por métodos que reduzcan la produccién de gases contaminantes al medio
ambiente (COy). Se realiza investigacion de como mejorar y aprovechar al maximo los recursos
naturales, como fuentes de energia y con ello reducir la contaminacion al medio ambiente, ya que
emite menor cantidad de didxido de carbono (CO.) en comparacion con los combustibles fosiles
convencionales [4]. Muchos paises, que tienen campos geotérmicos, actualmente estan
concentrados en la explotacion de este tipo recurso, para producir energias limpias. Tal como lo
menciona Nomoto Yy colaboradores [5], las plantas de energia con alta eficiencia térmica son
esenciales e indispensables con el fin de disminuir el impacto ambiental y con el fin de lograr este
objetivo, es fundamental mejorar las condiciones de produccion de energia con vapor, Nomoto
menciona que las ultimas condiciones de temperatura logradas con vapor en Japdn son en un
rango de 593 a 610 °C, y las tendencias de muchos paises es, poder incrementar las temperaturas
de trabajo. Viswanathan y Bakker [6] mencionan que en pocos afios, la industria podra alcanzar
temperaturas de vapor de 700 °C. Nomoto [5] y Viswanathan [6] coinciden que los materiales que
actualmente operan tendran que ser remplazados para poder trabajar con las exigencias que implica
un desarrollo tecnoldgico. Ademas, Viswanathan y Bakker [6] destacan que la principal tecnologia
que puede permite el desarrollo es utilizar materiales resistentes a mas alta temperaturas, capaces
de operar bajo altas tensiones a temperaturas cada vez mayores. Rosler y colaboradores [7] asi
como Yamamoto y colaboradores [8] afirman que el desarrollo de una nueva generacion de turbina
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de vapor para su uso en plantas avanzadas que utilizan carbén lograron el funcionamiento con
temperaturas mas alla de 700°C y una eficiencia termodinamica de aproximadamente 55%, entre
otras innovaciones, se realizo la sustitucion parcial de piezas de aceros por superaleaciones base
niquel. Aungue la mayoria de las partes de turbinas de vapor utilizadas en generacion de energias
estan hechas de diferentes tipos de aceros inoxidables debido a los aspectos econdmicos, la
necesidad de mejores materiales esta aumentando el uso de aleaciones base niquel para aumentar

la eficiencia térmica y vida util.

El desarrollo de la tecnologia de las superaleaciones se basa en tres ejes principales:

e Composicion quimica

e Microestructura

e Constitucion de fases

1.1 Composicién Quimica

La composicion quimica de las superaleaciones es la base fundamental de la constitucion de dichas
aleaciones y la responsable de las propiedades fisicas y mecanicas de las aleaciones. Esta
composicion ha ido cambiando constantemente desde el descubrimiento de las primeras
superaleaciones. Antes de los afios 30°s las aleaciones estaban basadas en niquel y hierro con
cantidades pequefias de cromo para su resistencia a la corrosion. Mediante la adicion de pequefias
cantidades de Al, Ti y/o Nb produjeron la formacién de un precipitado coherente que
proporcionaba resistencia al creep. Las aleaciones tipicas eran: Rex 78, K41B, Nimonic 75y 80, y

la Inconel X.

Para la década de los 50°s, las aleaciones base hierro practicamente desaparecieron para dar lugar
a las aleaciones base niquel y cobalto ya que en ellas se estabilizaba méas fuertemente la fase fcc.
La presencia de cromo siempre para dar resistencia a la corrosion, sin embargo, se presentd una
reduccion para bajar contenidos en la formacidn de colonias de carburos M23Cs que fragilizaban la
aleacion. La presencia de Al, Ti y Nb por supuesto siempre en uso para dar lugar a la formacion de
precipitados que ayudan a mejorar la resistencia al creep. Para los 40°s, la adicion de Mo mostré
un significante incremento en la resistencia por efectos de solucién sélida y formacion de carburos.
Después otros elementos como W, Nb, Ta y Re fueron utilizados con el mismo proposito (Figura
1.2).
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La figura 1.3 muestra las fases fisicas significantes que han creado un endurecimiento considerable.

Algunas de esas fases son detrimentes. Todas esas fases son interactivas unas con otras y por

supuesto con la matriz austenitica (y) FCC. La austenita evoluciona desde una pequefia region en

el sistema Fe-Cr y se expande con niquel o cobalto; entonces podria decirse que las superaleaciones
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provienen de los aceros inoxidables. El endurecimiento por solucidn solida de la matriz es el que
mas contribuye a su buena resistencia mecanica. La fase que mayor endurecimiento generaba eran

los carburos hasta 1930, pero dejo de serlo al precipitar la fase coherente gamma prima (v 0 NizAl).

Posteriormente aparecié la fase gama bi-prima (y"") que se comporta de manera similar a la fase
gama prima; mientras que y~ es caracterizada por una estructura FCC, y~ presenta una BCT.
También se ha tenido la presencia de otras fases con caracteristicas diferentes, incluso algunas son
fases indeseables, por que restan resistencia mecanica a la aleacion. Algunas de ellas son mu,

sigma y Laves. El reto de los metalurgistas es evitar estas fases.

1.2 Microestructura
Como la composicién quimica establece las fases; las fases en turno crean la microestructura. Los
primeros metalurgistas de superaleaciones no detectaron las pequefias particulas coherentes
precipitadas de y” que hacian a las superaleaciones muy resistentes. Fue hasta la época de los 50°s
con el uso del microscopio electrénico que se empez6 a entender la complejidad de la estructura
de manera visual en relacion con las fases y su comportamiento. Sobre todo, la interaccion entre

dislocaciones y el sistema de aleacion y/y".
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Figura 1. 4. Evolucidn de la microestructura de las Superaleaciones base niquel.
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La figura 1.4 muestra la evolucién de las superaleaciones base niquel desde los afios 40°s. Es
claramente observado un constante refinamiento de la estructura en los Gltimos dos tercios de ese
periodo de tiempo, generando asi una mayor resistencia. La parte inferior de la imagen muestra las
fases indeseables, que han causado fragilidad y creado problemas en las superaleaciones; mientras
que la parte superior, en los ultimos dos tercios, se muestran las fases que retienen la ductilidad
atil.

Desde los 30°s hasta los 50°s se adicionaron nuevos elementos de aleacion para que formaran
estructuras mas resistentes. En los 50°s el empaquetamiento con elementos endurecedores acelerd
el endurecimiento, pero también provoco problemas por la precipitacion de fases fragiles como
sigma y Laves. También en esa época se observaron limites de grano con carburos de gran tamafio,

creando capas de enlace entre granos endurecidas por dispersion.

Los procesos de solidificacién direccional en los 80°s crearon estructuras de granos alineados
incluso particulas como precipitados alineados en una sola direccion. Ademas se lograron producir
superaleaciones con estructuras monocristalinas, siendo este un logro muy importante y que hasta

la actualidad produce las superaleaciones mas resistentes y mas complejas.

1.3 Propiedades mecéanicas
La principal razon de la existencia de las superaleaciones es la necesaria resistencia en un rango de
temperaturas que exigen los componentes de turbinas de gas. Su estructura compacta FCC tiene la
capacidad de mantener una adecuada resistencia a la tension, resistencia al creep, y a la fatiga
térmica a temperaturas relativamente altas (superiores a 600 °C). La amplia solubilidad de
elementos en esta estructura y sus caracteristicas fisicoquimicas le permiten la precipitacion de

compuestos intermetalicos para generar endurecimiento.
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Figura 1. 5. Comparacion entre algunas aleaciones con respecto a su resistencia a la oxidacion y

su resistencia mecanica

La figura 1.5 muestra que algunas aleaciones de metales refractarios como el W pueden presentar

mayor resistencia mecanica a mas altas temperaturas, pero su resistencia a la oxidacién es pobre,

mientras que aleaciones de platino son muy resistentes a la oxidacion pero su resistencia mecénica

es solo considerable a bajas temperaturas. Son las superaleaciones las que nos presentan las mejores

combinaciones de estas dos propiedades que son fundamentales en el uso de las partes de turbinas.
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OBJETIVOS

Fabricacion y caracterizacion microestructural de una superaleacidn base niquel con alto contenido
de cromo. El analisis del efecto de elementos como C, B y Zr en la formacion de microhuecos o
microporosidades al final del proceso de solidificacion y el efecto de Tiy C en la formacién de

carburos primarios.

Objetivos particulares

e Fabricar dos aleaciones base niquel de composicién nominal en porciento en peso (20 Cr,
13.5 Co, 5 Mo, 1.5 Al) como elementos base y con diferentes contenidos de Ti, C, Zry B
en un horno de induccion al vacio.

e Caracterizar las dos superaleaciones base niquel en condicion de colada para determinar la
ruta que siguié el proceso de solidificacion.

e Determinar el efecto de los elementos C, Zr y B en la formacion de precipitados en la Gltima
etapa de solidificacion, que pueda reducir la formacion de microhuecos, producto de la
microcontraccion que se produce en la solidificacion.

e Realizar tratamientos térmicos de homogenizado y envejecido que logren encontrar la
cantidad 6ptima de precipitados de la fase y'.

e Caracterizar la superaleacion después del tratamiento térmico de homogenizado que
permita eliminar al maximo la presencia de fases indeseables, asi como facilitar el posterior
tratamiento de envejecido.

e Caracterizar la superaleacion después del tratamiento térmico de envejecido para precipitar
un adecuado porcentaje de precipitados y” en los diferentes tiempos de envejecido.

e Determinar los cambios microestructurales que deterioran las propiedades mecanicas de la
aleacion por el tratamiento térmico, asi como identificar el tiempo después del cual la
aleacion presenta sobrenvejecido.

e Evaluar la resistencia al desgaste de la superaleacion por deslizamiento bajo la
configuracion bloque sobre anillo giratorio en todas las condiciones de tratamiento térmico.

e Determinar que condicién de tratamiento térmico es el que presenta mayor resistencia al

desgaste por deslizamiento.
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e Determinar los mecanismos de desgaste que se presentan al utilizar dos diferentes cargas
(25y 78 N).
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JUSTIFICACION

La industria aeroespacial, automotriz e industria de generacion de energia demandan cada vez
materiales mas resistentes y con mejores propiedades térmicas y mecanicas, debidos a que una falla
en un material en funcionamiento esta relacionad con grandes pérdidas monetarias y pérdidas
humanas. Los materiales utilizados en turbinas de disco, tienen que ser materiales con
caracteristicas bien especificas ya que una falla de una turbina de disco podria causar el colapso
de la carcasa del motor por el desprendimiento de grandes fragmentos y pérdida total del equipo
utilizado. Un evento de esta naturaleza representa un peligro mortal para el equipo de trabajo y las
personas encargadas de manipularlo o incluso pasajeros en el sector de aeronautica. Por lo tanto,
es esencial realizar investigacion para poder comprender la relacion directa de composicion
quimica, microestructuray relacionarlas con las propiedades mecanicas y ejecucion de tratamientos

térmicos a las superaleaciones utilizadas en el empleo de discos en turbinas [9, 10].

En el presente trabajo de investigacion, se han fabricado dos aleaciones base niquel, con
composiciones diferentes de titanio, aluminio, hierro, carbono y boro, basicamente. El objetivo
fundamental es realizar un estudio general de las dos aleaciones y discutir el efecto que estos
diferentes elementos causan en el microestructura del material desde el proceso de solidificacion.
Es bien sabido, que estos elementos presentan comportamientos segregantes diferentes, por lo que
de una manera u otra, definen la microestructura final o la presencia de ciertas fases en las regiones

interdendriticas o de alta segregacion.

El comportamiento segregante de dichos elementos implica el disefio de los posteriores
tratamientos térmicos con el objetivo de optimizar la estructura que genere las mejores propiedades
mecanicas. Asi que un reto del presente trabajo serd encontrar o disefiar el tratamiento de
envejecido que nos proporcione las propiedades mas altas de resistencia al desgaste por

deslizamiento de la aleacion.
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HIPOTESIS

Es conocido que las superaleaciones se utilizan para aplicaciones de alta resistencia a alta
temperatura debido su buena resistencia al creep y resistencia a la fractura. Las propiedades
mecanicas dependen de las caracteristicas microestructurales de la aleacién, como el porcentaje
de precipitados y’, su tamafio y distribucion. Por estas razones es de vital importancia reforzar la
microestructura para poder mejorar la resistencia mecanica. La adicién de titanio favorecera la
formacion de la fase y” durante el tratamiento de envejecido, asi como la formacion de carburos
primarios que favoreceran la resistencia al desgaste. Por otro lado, se sabe que el boro y carbono,
asi como el zirconio son elementos que segregan en la Gltima etapa de la solidificacién y forman
precipitados como boruros y carburos en limites de grano, la formacion de estas particulas en la
Gltima etapa de solidificacion compensard la microcontraccion y reducird el volumen de

mcroporosidades en la aleacion.
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CAPITULO 2.

REVISION BIBLIOGRAFICA

Las superaleaciones fueron creadas a partir de la aleacion Ni-Cr debido a la necesidad de encontrar
materiales que pudieran trabajar a temperaturas superiores a los 550 °C. Su primera aparicion data
en los afnos 1930’s, en el comienzo de la segunda guerra mundial. En aquel entonces era necesario
utilizar materiales capaces de soportar altas temperaturas, generadas en las turbinas de los aviones
utilizados en aquella época. En diferentes trabajos de investigacion, pero simultdneamente
Bedford, Pilling y Merica [11], adicionaron pequefas cantidades de Ti y Al a la aleacion 80-20 de
Ni-Cr, logrando una aleacion con mejores propiedades para trabajar a altas temperaturas. Desde
entonces y a la actualidad se ha trabajado para obtener aleaciones con mejores propiedades para
satisfacer las necesidades del mundo actual. Las superaleaciones se pueden clasificar en
superaleaciones base hierro, cobalto y niquel, siendo estas Ultimas las mas utilizadas. Fueron
designadas con el nombre de superaleaciones a causa del gran nimero de elementos de aleacion en
su composicion y de sus excelentes propiedades. Las superaleaciones base niquel son materiales
que pueden ser usados a temperaturas superiores a 540°C [12]. Estas aleaciones son capaces de
operar de forma satisfactoria bajo carga a temperatura muy cerca de su punto de fusion (del orden
del 85%).

Hoy en dia, la energia geotérmica es considerada como una de las mejores alternativas para obtener
energia limpias, como una de las fuentes de energia para la proteccion del medio ambiente ya que
emite menor cantidad de dioxido de carbono (CO2) en comparacion con los combustibles fosiles
convencionales [4]. Muchos paises que tienen campos geotérmicos, actualmente estan poniendo
especial atencidn en la explotacidn de este tipo de energia, con el objetivo de reducir al maximo la
produccion de agentes contaminantes. Nomoto y colaboradores [5], mencionan que las plantas de
energia con alta eficiencia térmica, son esenciales e indispensables para disminuir el impacto
ambiental y con el fin de lograr este objetivo, es fundamental mejorar las condiciones de
produccion de energia con vapor. Nomoto menciona que las temperaturas utilizadas en Japén, en
la produccién de energia mediante vapor se encuentran en un rango de 593 a 610 °C. Las
tendencias de esta industria es elevar cada vez mas las temperaturas, para hacer al proceso mas
eficiente. Viswanathan y Bakker [6] mencionan que en la mayoria de las plantas de energia con el

uso de hidrocarburos alcanzaran temperaturas de vapor de 700°C. El uso de condiciones de
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temperatura de vapor mas altas implica un desarrollo tecnoldgico en todos los aspectos. Nomoto
y colaboradores [5], enfatizan que una de las areas de mayor interés es el desarrollo de nuevos
materiales que cumplan con las exigencias de la dicho avance. De la misma forma, el disefio de
sistemas de enfriamiento, innovacion en redireccionar el vapor para lograr temperaturas mas altas
y el disefio de carcasas mas resistentes juegan un papel importante para lograr este avance. También
sugieren que, ademas de la investigacion y desarrollo, la acumulacion de los resultados de
operacion es de importancia para lograr un avance en el disefio de turbinas. Ademas, Viswanathan
y Bakker [6] destacan que la principal tecnologia que puede permite el desarrollo, es utilizar este
tipo de materiales capaces de operar bajo altas tensiones a temperaturas cada vez mayores. Por otra
parte, Rosler y colaboradores [7] asi como Yamamoto y colaboradores [8] afirmar que es necesario
el desarrollo de una nueva generacion de turbina de vapor, capaces de trabajar satisfactoriamente
en plantas avanzadas, que utilizan carbén como aporte calorifico y que operan por encima de los
700°C y con una eficiencia termodindmica de aproximadamente 55%. Mencionan, que es necesaria
la sustitucion de piezas de aceros por superaleaciones base niquel. Aungue la mayoria de las partes
de turbinas de vapor utilizadas en generacidn de energias estan hechas de diferentes tipos de aceros
inoxidables debido razones econdmicas, la necesidad de mejores materiales esta aumentando el

uso de aleaciones base niquel para aumentar la eficiencia térmica y su vida util.

2.1 CLASIFICACION DE LAS SUPERALEACIONES.

Las superaleaciones se clasifican de acuerdo al elemento que se encuentra en mayor contenido en
su composicion de los tres principales metales base (niquel, cobalto y niquel-hierro). Todas las
familias de superaleaciones tienen una microestructura en comdn, una estructura compuesta de una
matriz, con una segunda fase que precipita en ella. Las superaleaciones base Ni tienen una matriz
gama (y) de estructura cristalina cubica centrada en las caras (fcc) y ademads, presentan una
estructura muy estable ya que la matriz no cambia de estructura cristalina al aumentar la
temperatura. Las superaleaciones base cobalto tienen una estructura cristalina hexagonal compacta
(hcp), pero transforma a fcc a 417°C. Por otro lados se encuentran las superaleaciones base hierro,
las cuales presentan una estructura cristalina cubica centrada en el cuerpo (bcc), pero al someterse
a una aumento de temperatura transforman a fcc a 912 °C. Las superaleaciones base hierro y
cobalto son estabilizadas con la adiciones de niquel para retener la estructura fcc y puedan ser

utilizadas en turbinas de gas[16].
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2.1.1 Superaleaciones base niquel-hierro.

Las superaleaciones base niquel-hierro son caracterizadas por tener una alta dureza y ductilidad
por lo que son usadas en muchas aplicaciones donde requiere de la combinacion de estas dos
propiedades, como es el caso de las turbinas de disco. Las aleaciones niquel-hierro son utilizadas
Gnicamente en condiciones de forja, debido a su forma de manufactura con una amplia variedad de
mecanismos para controlar el tamafio de grano y morfologia. Se considera que las superaleaciones

base niquel-hierro son de bajo costo por las cantidades de hierro adicionadas [16].

Las superaleaciones base niquel-hierro se clasifican es tres grupos. La primera de ellas se conocen
como aleaciones endurecidas por precipitacion, donde las fases y'- Niz(Al,Ti) y/o v (NisNb)
precipitan en la matriz y fcc. El segundo grupo es conocido como bajo coeficiente de expansion
térmico (CTE) vy el tercer grupo de superaleaciones base niquel-hierro son la modificacion de
aceros inoxidables, primeramente son fortalecidos por solucion sélida, endurecidos por pequefias

cantidades de carburos precipitados.
2.1.2 Superaleaciones base cobalto

Las superaleaciones base cobalto son endurecidas por solucién solida por elementos de aleacion,
ademas de que endurecen debido a la precipitacion de carburos, los cuales inhiben el deslizamiento
en limites de grano. A diferencia de las superaleaciones base niquel-hierro y base niquel, no se ha
encontrado una fase intermetalica que fortalezca las superaleaciones base cobalto como las fases
v y v~ que mejoran las propiedades de otras superaleaciones. La fase gamma es inestable a altas

temperaturas en las aleaciones base cobalto.

2.1.3 Superaleaciones base niquel.

Las superaleaciones base niquel son aleaciones de alta temperatura y son basicamente de tres tipos:
fortalecimiento por solucion sélida, endurecible por precipitacion y fortalecimiento por dispersion
de dxidos (ODS). Las aleaciones que se endurecen por solucion solida contienen pequefias
cantidades de aluminio, titanio y niobio. Estos elementos forman precipitados coherente a la matriz

gue mejoran las propiedades mecéanicas.[12].
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2.2 SUPERALEACIONES BASE NIQUEL.

Las principales aplicaciones de las superaleaciones base Ni es en secciones de turbinas de gas,
reactores nucleares, componentes de cohetes, hornos industriales, equipos petroquimicos, equipos
de transformacion de petréleo, turbocargadores de automdviles y aplicaciones biomédicas [16-
19]. A medida que avanza la primera década del siglo XXI, las superaleaciones parecen seguras y
muy eficaces. Se sigue innovando aunque, los avances en la quimica de la aleacion no son tan
faciles de conseguir. No obstante se han modificado los procesos de solidificacion de las aleaciones
persiguiendo una mejora en las propiedades mecénicas, logrando aleaciones con estructuras
direccionales y monocristalinas. Incluso se ha optado por mejorar algunos aspectos como la
modificacién de la superficie, mediante la aplicacidn de recubrimientos con materiales ceramicos
[20].

Las superaleaciones base de niquel normalmente constituyen el 40-50% en peso total de un motor
de avion y los lugares preferentes donde se utilizan es en secciones de camaras de combustion y
turbina del motor. Los alabes de las turbinas, requieren una excelente resistencia a la fluencia o
creep. Estos materiales son fabricados por diversos procedimientos de colada muy complejos, lo
que implica un control muy estricto en la forma de solidificacion, especificamente en el
enfriamiento para controlar la estructura final de la aleacion. Tales componentes pueden contener

granos equiaxiales o granos columnares, o pueden ser aleaciones monocristalinas [19].

Cuando se requiere una significativa resistencia bajo caga, o también Ilamada resistencia a la fatiga
y/o fluencia lenta, las superaleaciones base niquel se han convertido en los materiales mas
utilizados para aplicaciones de alta temperatura. Particularmente cuando las temperaturas de
funcionamiento son aproximadamente 800 °C. Este es el caso de las turbinas de gas utilizadas para
la propulsion a chorro, por ejemplo, los motores de 100 000 Ib utilizados por Rolls-Royce.
También se suelen emplear en motores mas pequefios de 1000 Ib como los utilizados por
helicopteros. Las turbinas de gas se utilizan también para la generacion de electricidad, por
ejemplo, una planta industrial que funciona con gas de 250 MW que puede generar suficiente

energia para satisfacer una ciudad de un millén de personas [21], figura 2.1.
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SIEMENS
Westinghouse

Gas Turbine

Figura 2. 1. Turbomaquinaria de motor de turbina de gas de Siemens Westinghouse W501F,
utilizado para la generacion de electricidad [21].

Incluso se podrian comparar las superaleaciones base niquel con algunos otros materiales
resistentes a altas temperatura y se observa que las superaleaciones base niquel presentan una
excelente resistencia al medio ambiente corrosivo y resistencia a la fluencia lenta [16]. Algunos
ceramicos presentan una excelente resistencia a la oxidacion, pero carecen de una resistencia a la
fractura, por lo que no es viable que puedan sustituir a una superaleacion base niquel. Algunas
aleaciones metalicas son buenos refractarios debido a su alto punto de fusion, pero por otra parte,
su resistencia a la oxidacion es baja. Las superaleaciones base niquel tiene una excelente resistencia
a la oxidacion como buenas propiedades mecanicas a altas temperaturas, por lo que las pone por

encima de algunas otras aleaciones.

2.2.1 Desarrollo de las superaleaciones base niquel.

Histéricamente las superaleaciones se encuentran presentes desde hace 6 décadas
aproximadamente, las cuales se han estado innovando y actualizando hasta la fecha. Durante este
tiempo, se ha trabajado fuertemente en el desarrollo desde la primera superaleacion (Nimonic en
1941), de la cual se logr6 un alto desempefio en los alabes de turbinas, mejorando

considerablemente. La implementacion de hornos de induccion al vacio en la fusién de las
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aleaciones se introdujo en la década de 1950, con lo que se logré obtener aleaciones muy limpias
y de alta calidad mejorado draméaticamente. En segundo lugar, se utilizaron mejores métodos de
fundicion, y mas tarde la introduccion de procesamiento por solidificacion direccional, permitieron
mejoras significativas en el procesamiento de aleaciones; gracias a las microestructuras
columnares que se produjeron, en las que los limites de grano transversales estaban ausentes (figura
2.2). Al observar que las aleaciones solidificadas direccionalmente tenian mejores propiedades
mecanicas, se optd por eliminar los limites de grano por completo, de tal manera que se produjeron
superaleaciones monocristalinas. Esto permitio la eliminacién de limites de grano y de elementos
que fortalecen los limites de grano como boro y carbono que tradicionalmente habian sido

afiadidos; esto permiti6 mejorar los tratamientos térmicos, para reducir microsegregacion y

contenido eutéctico inducido por colada, evitando fusion incipiente durante el tratamiento
térmico[21].

Equiaxed crystal Single crystal

structure Columnar crystal

structure

(a) (b) (c)

Figura 2. 2Alabes de turbina (a) estructura equiaxial; (b)estructura columnar; (c) monocristal
[21].

Estos avances han permitido una gran variedad de superlaciones producidas por los diferentes
métodos anteriormente mencionados. La clase maés importante de superaleaciones son las base
niquel. Estas superaleaciones son reforzadas por precipitados en la fase matriz FCC, aleaciones

como Waspaloy o Undimet 700, Hasteloy X, MA754, Ma6000, etc., por mencionar algunas. Cada
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una de estas aleaciones tiene propiedades distintas. En la figura 2.3 se muestran algunas

superaleaciones base niquel y se muestra como algunas pueden operar a mayores temperaturas.
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Figura 2. 3. Diferentes tipos de superaleaciones.

2.2.2 Microestructura de las superaleaciones base niquel.

La microestructura en la superlaciones base niquel estan constituidas principalmente por una matriz
cubica centrada en las caras y ademas de precipitados coherentes y ordenados, que ejercen el
principal efecto endurecedor. Los precipitados que actian como refuerzo de la matriz y endurecen
la superaleacion son llamados precipitados de gama prima (y”) y posee una red ctbica centrada en
las caras en la cual los &tomos de niquel ocupan los centros de las caras, mientras que los atomos
de aluminio se sitdan en los vértices de la red. Por tanto, su relacion estequiométrica es NizAl,
observandose tan solo ligeras variaciones respecto a la misma. En las aleaciones comerciales, el
titanio puede sustituir parcialmente al aluminio en los vértices de la red, de la misma forma, algunos
otros elementos de aleacidn pueden reemplazar a algunos atomos de niquel en los centros de las
caras. Esto supone que la naturaleza de las particulas es mas compleja en estos casos. Ademas de
la fase y" se pueden precipitar fases como y'’, B, u, o0, n y algunos carburos de diferentes
estequiometrias (Tabla 2.1). El estudio de estas fases es fundamental para la determinacion de las
caracteristicas requeridas en la aplicacién de las superaleaciones base niquel. La precipitacion de

estas fases dependera de la composicion quimica de las aleaciones.
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Tabla 2. 1 Fases que componen la microestructura de las superaleaciones [16].

FASE ESTRUCTURA PARAMETRO DE RED | FORMULA
CRISTALINA (nm)
Y fcc Depende del metal base | .......
v fcc (L1o) 0.3561 para NisAl NisAl
0.3568 para Niz(Alos Tios) NisAl, Ti)
n hcp (D024) ao= 0.5093 NizTi (sin solubilidad para
¢, =0.8276 otro elemento)
v bce (D02) a0= 0.3624 NizNb
Co=0.7406
3 Ortorrombica a0,= 0.3624-0.511 NizNb
(CusTi) bo=0.421-0.4251
Co=0.452-0.4556
MC cubica ao= 0.430-0.470 TIC, NbC, HfC.
M23Cs fcc ao=1.050-1.070 (variacon la | Cr23Cs
composicion) (Cr, Fe, W, M0)2:Cs
Cr:Cs Hexagonal ao=1.398 CriCs
Co=0.4523
M3B2 Tetragonal ao= 0.560-0.620 TasB2
C0=0.300-0.330 V2B:
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NbsB2(Mo, Ti, Cr, Ni,
FesB2)

MozFeB2

MN ctibica 2,=0.4240 TiN (Ti, Ni, Zr)N

(Ti, Ni, Zr)(C,N)

ZrN
NbN
U Romboédrica a0=0.475 C02Ws
Co=2.577 (Fe, Co)2 (Mo, W)s
Laves Hexagonal a0=0.475-0.495 Fe2Nb, Fe;Ti, Fe2Mo,

Co=0.770-0.815 FezTa.

La composicion quimica de cada superaleacion va a definir los precipitados que se formen en la
aleacion. Es de vital importancia controlar los precipitados que se forman dependiendo de las
necesidades de cada aplicacién ya que algunos precipitados son perjudiciales a las propiedades

mecanicas de la aleacion.
2.2.2.1. Fase matriz

La fase y (fcc) es la estructura ideal para las aleaciones que trabajan a altas temperaturas. Se debe
a que la estructura fcc provee de excelentes propiedades mecanicas (resistencia a la tension,
resistencia a la fluencia, fatiga y térmica) debido a que tiene multiples sistemas de deslizamiento,
presenta un baja difusividad a altas temperaturas. También la estructura y (fcc) tiene una amplia
solubilidad de elementos secundarios que le permiten precipitar compuestos intermetalicos, como
la fases y" y y"” para su fortalecimiento y permite la disolucion de elementos refractarios con alto

punto de fusion [16].
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2.2.2.2 La fase gamma prima y’

La fase gamma prima es un precipitado coherente a la matriz, esta fase se caracteriza por endurecer
a la fase matriz, gracias a los precipitados intermetalicos que contiene. La fase precipitada
coherente es ctbica centrada en las caras y* (NizAl). Las composicion quimica de esta fase puede

ser: NizAl, NisTi o Niz(Al Ti) debido a sus contenidos de titanio y aluminio.

Aunque los elementos Ni y Al poseen la misma estructura cristalina y podria presentarse la
solubilidad solida mutua o completa, el sistema binario de Ni-Al exhibe un nimero de fases sélidas
distintas de la estructura cristalina fcc como el diagrama de fases confirma, figura 2.4. La aleacion
binaria Ni-Al posee las siguientes caracteristicas: 1) Un grado significativo de direccionalidad,
unién covalente de tal manera que existen relaciones estequiométricas precisas entre el nimero de
atomos del Niy Al en cada celda unitaria; 2) Estructuras cristalina en la que se pueden encontrar

presencia como Ni-Ni o Al-Al en lugar de encontrar Ni-Al.

La fase precipitada es del tipo A3B, donde "A" estd compuesto por elementos, tales como Ni, Co 'y
Fe y la "B" de elementos, tales como Al, Ti o Nb. En las superaleaciones Base-niquel, tipicamente
la fase y” es Niz(Al Ti). Pero si el Cobalto es agregado, puede sustituir al niquel de la siguiente
forma: (Ni Co)3(Al Ti). Sin embargo, es de gran importancia la fase gamma prima (y"), NizAl,
sobre todo en vista de la funcion que desempefia en conferir resistencia a las superaleaciones. Se
muestra la estructura cristalina L1 (Figura 2.5), con atomos de Al en las esquinas de cubo y los

atomos de Ni en los centros de las caras.
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Figura 2. 5. Arreglos de atomos de Ni y Al de la fase NizAl a) ordenada y (b) desordenada.

Es interesante examinar los diversos elementos que pueden formar una estructura cristalina
ordenada de la fase y’. Es necesario primero considerar los diagramas de fase ternarios de Ni-Al-
X, donde X puede ser Co, Cr, Mo, W, etc. En cada caso, el campo de la fase y* se extiende en una
direccion que depende de la solubilidad de X en la fase y" [22] ( Figura 2.6). Elementos como Co
y Pt promueven el campos de fase y” que son paralelas al eje Ni-X en la seccion del diagrama, lo

que implica una fraccion constante de Al y la sustitucion de Ni en la primera de las dos subredes

43



UMSNH [IMM

es preferible. Elementos tales como Ti y Ta promueven campos paralelos al eje de Al-X, y por lo
tanto que sustituyen Al en la segunda subred. S6lo en raras ocasiones, se ha observado que para
Cr, Fe y Mn, es un comportamiento mixto. EI comportamiento del elemento X a este respecto

depende fuertemente de su tamarfio relativo a Ni y Al.

50

Figura 2. 6. Diagrama de fase ternario Ni-Al-X [22], que ilustra el efecto de X en la extension del
campo de fase de y".

2.2.3. Otras fases que precipitan en superaleaciones base niquel.

En las aleaciones binarias Ni-Al, la microestructura se compone principalmente de dos fases y, y
y. Con la adicion de elementos de aleaciéon se precipitan fases diferentes y dependeran

directamente de la composicion quimica de cada superaleacion.
2.2.3.1. Fase gamma doble prima y”".

En superaleaciones de niquel-hierro tales como IN718 y IN706, que contienen cantidades de
niobio, el fortalecimiento principal no se debe al precipitado de y’, sino a un precipitado de una
estructura tetragonal centrada en el cuerpo (BCT), llamada fase gamma doble prima, o por otros
autores gama biprima. Este compuesto muestra la estructura cristalina D022 y una composicion
base Ni-Nb de estequiometria NisNb. Se puede observar una similitud de acomodo de los &tomos

en la celda cristalina con la estructura cristalinay” (L12), de hecho, el parametro (c) es mas o menos
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el doble de la celda cristalina de la fase y~ (figura 1.12). Debido a esta similitud con y’, se le da el
nombre de y”’. La fase y"" muestra una morfologia en forma de disco, con un espesor muy pequefio
del orden de 10 nm y el diametro de aproximadamente 50 nm. Las particulas por lo general se

encuentran de forma coherente con la matriz.
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Figura 2. 7. La celda unitaria de la y*” precipitar que se encuentra en superaleaciones de hierro-
niquel tales como IN718 y IN706.

2.2.3.2. Fase TCP

Superaleaciones con cantidades excesivas de Cr, Mo y Re promueven la precipitacion de fases
intermetélicas que son ricas en estos elementos [23]. Las fases que forman estos elementos tienen
una alta y uniforme densidad de empaquetamiento de atomos, un grado no-metalico, una union
direccional y presentan estructuras cristalinas complejas. Estas fases son conocidas como TCP por
su siglas en inglés (topologically close-packed). En términos generales, las fases TCP tienen la
formula quimica AxBy, donde Ay B son metales de transicion, para A se ubica a un lado de la
columna de grupo VIIB definido por Mn, Tc y Re y B [24]. La fase p esta basada en la
estequiometria AsB7 y tiene una celda romboédrica que contiene 13 dtomos; ejemplos incluyen
WsCo7 y M0sCo7. La fase ¢ se basa en la estequiometria A2B Yy tiene una celda tetragonal que
contiene 30 atomos; ejemplos incluyen CrzRu, Bes1Co3s y Res7Moss. La fase P, por ejemplo,
CrisMo42Nigo Su estructura es ortorrombica, y contiene 56 &tomos por celda. Por altimo, la fase R,

por ejemplo, Fes2MnisMoz, tiene una célula que contiene 53 &tomos en su estructura romboédrica.
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2.2.3.3. Carburos y boruros.

En la superaleaciones base niquel se pueden precipitar carburo y boruros, el tipo de precipitado
dependeréa de la composicion de la aleacion y las condiciones por las cuales es procesada. Algunos
de los carburos y boruros més representativos son MC, MeC, M23Cs, M7C3 y M3B>, donde M
representa un &tomo de metal, tal como Cr, Mo, Ti, Ta o Hf. En muchos superaleaciones el carburo
de MC, que es generalmente rica en Ti, Tay / o Hf ya que estos son fuertes formadores de carburos
que precipitan a altas temperaturas en el estado liquido. Por consiguiente, el carburo se encuentra
a menudo en las regiones interdendriticas y ninguna relacién de orientacion con la matriz. Se
pueden encontrar diferentes morfologias en los precipitados de carburos y boruros, por ejemplo,

globular, bloques y guion [25].

Los carburos y boruros pueden comportarse de manera benéfica como dafiina, lo que ha causado
gran controversia, pero ahora se acepta que las propiedades de fluencia a alta temperatura de las
superaleaciones se mejoran en muchas circunstancias, con la presencia de estas particulas. Esto es
principalmente debido a la ubicacion preferida de carbono, boro, al formarse los carburos y boruros
en la limites de grano de la fase y’, lo cual produce un aumento en la resistencia a la fractura a
través de la inhibicion de deslizamiento en limite de grano. Por lo tanto, carbono y boro se
adicionan a las superaleaciones como reforzadores de limite de grano. Esto explica por qué los
niveles de carbono y boro son generalmente mas altos en aleaciones policristalinas y columnares

que en las superaleaciones de un solo cristal.

2.3 Efecto de la composicion quimica en superaleaciones

Como se mencionod anteriormente las superaleaciones tienen una gran cantidad de elementos de
aleacion y cada uno de ellos contribuye de maneras diferentes a las propiedades mecanicas. Los
elementos de aleacion se pueden clasificar como formadores de solucion sélida, de precipitados,
de carburos y estabilizadores de superficie [15]. Los elementos que se consideran formadores de
la fase gama y son los del Grupo V, VI, VII y elementos tales como Co, Cr, Mo, W, Fe. Los
diametros atomicos en estas aleaciones son solo 13.3% diferentes que las de Ni (el elemento
de la matriz). Los elementos formadores de la fase gamma prima y’, son de los grupos III, IV,
V vy los elementos principales son Al, Ti, Nb, Ta, Hf y la diferencia en diametros atémicos con
el Ni esde 6.18%.

Los elementos que son fuertes formadores de carburos son: Cr, Mo, W, Nb, Ta, Ti.
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Los elementos que conforman los limites de grano son B, C, y Zr. Sus didmetros atémicos

son 21-27% diferentes que las de Ni [20].

En la figura 2.8 se muestra una parte de la tabla periodica, la cual nos indica el comportamiento de
los elementos al adicionarse a una superaleacién. Las principales propiedades mecénicas que se
modifican son estabilidad de superficie, limite elastico, dureza, ductilidad, resistencia a la fatiga y
al creep. Por lo tanto, es posible lograr una mejora en las propiedades mecanicas realizando
modificaciones en la composicion quimica de la aleacion y variando su microestructura, logrando

diferentes relaciones de y/y’, volumen de y’, tasas de difusion, energia en limites de grano [16].

Precipitation
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olement Susface boundary
protection phases
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Figura 2. 8. Elementos de aleacion en las superaleaciones base niquel [16].

2.3.1 Formadores de solucion sélida
La principal funcion de los elementos formadores de solucion sélida es fortalecer la matriz, estos
elementos se integran a la matriz gama v, fortaleciéndola por sustitucion de &tomos en la estructura,

lo cual resulta muy importante en el endurecimiento por solubilidad sélida y mejora sus

propiedades mecanicas como limite elastico y comportamiento al creep de la matriz.

Varios elementos tienen solubilidad en el niquel, ésta es funcion de factor de tamafio del didmetro

del elemento y esta definido por:
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dNi [100 (@i ‘”V‘)]

Ec21

De un elemento i, con didmetro di, contra su nimero atomico. En el tamafio es funcion de la
expresion del factor dNi el cual es el diametro atomico del niquel Ec 2.1. Por lo tanto, los elementos
como berilio y titanio de los grupos A y IVA, todos los elementos de los grupos VA a VIIIA'y
los elementos como cobre, oro, zinc, aluminio, galio, silicio, germanio, estafio, arsénico y
antimonio de los grupos IB a VB pueden tener solubilidad en niquel. El indio parece ser la Gnica

excepcion. Su solubilidad en niquel es cercas del 15%, aunque la funcién del factor de tamafio.

Los elementos que forman la solucion sélida aumentan la resistencia de la aleacién mediante el
aumento de principalmente la resistencia al movimiento de dislocaciones. Esta resistencia surge de
distorsiones y cambios en la red debido a &tomos de soluto, lo cual dificulta el deslizamiento de las
dislocaciones en soluciones so6lidas donde la energia media se ha reducido como resultado de la
aleacion. La distorsion media de la red se debe a la diferencia de tamafio atdbmico entre el niquel y

el soluto.

Los tres parametros importantes que mejoran resistencia al creep de los metales son baja
difusividad, baja energia por falla de apilamiento y alto mddulo de elasticidad [26]. El aumento de
la temperatura de fusion del soluto, produce menor difusividad en la aleacién. Los solutos de alto
punto de fusion son preferibles para una mejor resistencia a la fluencia (creep). Como se ha
sefialado anteriormente, la disminucion de la energia por falla de apilamiento se relaciona con la
posicion del soluto. Los solutos, sin embargo, pueden aumentar o disminuir el modulo eléstico
[15]. Los elementos de tungsteno, molibdeno y titanio tienen altos puntos de fusion y altos
coeficientes de endurecimiento. Son, por lo tanto, formadores de solucion solida mas adecuadas,
aunque su solubilidad en niquel no es muy alta. Otros elementos tales como tantalo, niobio,
vanadio, renio y tecnecio tienen alto punto de fusion, tienen grandes didmetros atdbmicos y son de
grupos muy separados de la de niquel. También deben ser buenos formadores de solucién sélida.
Sin embargo, los coeficientes de endurecimiento por solucion solida de estos elementos no estan
disponibles. EIl coeficiente de endurecimiento del elemento cromo es pequefio. Pero debido a la
alta solubilidad de cromo (funcién del factor de tamafio 0,2) en niquel y el alto contenido de cromo
en las superaleaciones, produce que la contribucion de cromo al endurecimiento de solucion solida
sea muy significativa. EI cromo preferentemente fortalese la matriz mientras que proporciona

resistencia a la oxidacién [21, 27, 28]. Por ejemplo se ha estimado que en una aleacion que contiene
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20%Co, 10%Fe, 20%Cr, 4%Mo, 4%W, 1,5%V, 6%A1, y 1%Ti, la contribucion de cromo a el
endurecimiento por solucion solida es del 19%. Las contribuciones al endurecimiento por solucién
solida de aluminio y titanio se pierden cuando estos elementos se eliminan de la matriz por

precipitacion [27] .
2.3.2. Formadores de precipitados

Muchas de las aleaciones modernas dependen de los elementos que forman precipitados. Algunos
elementos de aleacién, ademas de fortalecerse por solucién solida, pueden fortalecerse ain mas
por endurecimiento por precipitacion. Las precipitaciones aumentan la resistencia al movimiento
de la dislocacion. Se puede dar el caso de que una dislocacion corte un precipitado, pero se requiere

de mucha energia inducida principalmente por deformacion plastica [15].

Una serie de elementos forman compuestos de tipo NisX, elementos como aluminio, titanio,
vanadio, niobio, tantalo, molibdeno, galio, indio, silicio, germanio y estafio forma compuestos de
tipo NisX que son estables hasta temperaturas relativamente altas [29]. Los compuestos se forman
por reacciones peritécticas o peritectoides con excepcion del compuesto NisV el cual se formas
de manera ordenada. Las solubilidades de estos compuestos en niquel disminuyen rapidamente con

el descenso de la temperatura.

En superaleaciones policristalinas modernas base niquel, los elementos de aleacion refractarios
tales como W, Mo, Cr y Co proporcionan una buena resistencia en la fase matriz y a través de
fortalecimiento por solucion solida. Adicionalmente concentraciones de Al, Ti, Nb y Ta se utilizan

para producir una fraccion de volumen optimizado de la fase gamma prima y' [29].

Elementos como el Ti estimulan la formacion de la fase gamma prima y’, actda junto con él Al
para la formacion de la fase. EI Ti reduce drasticamente la solubilidad del cromo y molibdeno es
esta fase, pero el titanio tiene un efecto perjudicial, debido que enriquece la fase sigma o, la cual

es dafiina para las propiedades mecanicas de la aleacion.

Algunos elementos precipitan como carburos o boruros los cuales fortalecen los limites de grano,

debido a que inhiben la formacion de grietas a altas temperaturas.
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2.3.3. Elementos que se encuentran en limites de grano.

Los elementos como boro, carbono, zirconio y hafnio se adicionan a las superaleaciones base
niquel para fortalecer el limite de grano, retardando relativamente el movimiento entre granos. Es
muy caracteristico el uso de elementos que segregan en limites de grano. Al fortalecer los limites
de grano se mejora la resistencia al creep, ademas de que las adiciones de estos elementos evita la
aglomeracion de carburos M23Cs en limites de grano, y previenen microagretamiento intergranular
[30].

La presencia de elementos que fortalecen limites de granos no es necesaria en aleaciones
monocristalinas debido a la ausencia de limites de grano. Incluso en algunos casos la presencia de

carburos o boruros son perjudiciales a las propiedades de las superaleaciones monocristalinas.

Los carburos y boruros que precipitan en las superaleaciones tienen propiedades fisicas similares
entre si, pero es diferente la forma de difusion del boro y carbono. Thuvander y colaboradores [31]
estudiaron una superaleacion base niquel 690 (Ni-Cr-Fe) y observaron enriquecimiento de boro
en los limites de grano después de un recocido, en conjunto con una distribuciéon homogénea de
carbono en la microestructura del material. Después de ser tratado térmicamente a 700 °C,

observaron la formacion de boruros y carburos en limites de grano.

El fendmeno “hot cracking” es un problema que se presenta en aleaciones solidificadas
direccionalmente y el lugar caracteristico donde se presenta es en limites de grano, por eso
elementos como boro, carbono, circonio son elementos que fortalecen los limites de grano y con
ello se reduce este fendmeno[32]. El hot cracking o también llamado hot tearing, es un defecto que
se presenta en la ultima etapa de solidificacion. Es la formacion de una grieta por falta de metal
liquido por efecto del alto arrastre de soluto en las zonas interdendriticas. Alginas veces los
elementos Zr, B, C y Hf se pueden adicionar independientemente para reducir el hot tearing y se
adiciona en un rango de 560 a 480 ppm. El hot tearing depende de los cambios en la fraccion del
liquido interdendritico, resultado de los altos esfuerzos que se producen en el proceso de
solidificacion. El Zr y el B son elementos que segregan en el liquidos interdendritico durante la
solidificacion [33, 34].

Ademas de reducir el hot tearing el Zr y B son elementos que mejoran el trabajado en caliente de
algunas superaleaciones base Ni, Ni-Fe y Co. Adiciones de 15 ppm de boro mejoran la resistencia

a la fractura y fragilidad de la aleacién Waspaloy. Adiciones de Zr y B mejoran los niveles de
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impurezas en el material, reducen los contenidos de elementos como oxigeno y azufre, ya que esto

elemento se concentran en limites de grano formando peliculas muy fragiles.

2.3.4.1. Efecto del Boro, Circonio y Carbono.

Desde hace ya algunas décadas se ha investigado sobre el uso de pequefias adiciones de By Zr y
se ha reportado que son benéficas en algunas propiedades mecanicas de la superaleaciones base
niquel. Se ha observado que mejoran la resistencia al creep, ademas de que previenen la formacién
de cavidades y microgrietas en el limite de grano y también aumenta la resistencia a la tension y
ductilidad [35, 36].

El efecto principal del Boro y Circonio se piensa que reside en el limite de grano, debido a que los
atomos de B y Zr emigran a los limites de grano, cubriendo huecos en los mismos. También se ha
encontrado que eliminan la aglomeracion de carburo del tipo M23Ce y con ello evitan la formacion
de grietas en limites de grano.

El hot tearing es un agrietamiento intergranular debido a la falta de alimentacién de liquido durante
las etapas finales de la solidificacién como consecuencia de la mala coalescencia grano dendriticas.
Los factores mas importantes que influyen en el hot tearing son la temperatura de vaciado,
velocidad de enfriamiento, la rigidez del molde y la composicion quimica de la aleacién. Muchos
estudios se han establecido para caracterizar la tendencia al hot tearing utilizando criterios

independientes.

El efecto de la composicidn quimica en el hot tearing puede ser muy complicado, incluso méas que
la influencia de los pardmetros de colada. Zhang y colaboradores [37] han demostrado que las
variaciones de los contenidos de Ti y Ta afectan la tendencia al hot tearing en la superaleacion
IN792 a través de una variacion cerca del intervalo de solidificacion y el eutéctico y/y'. Por otra
parte, Zhang y Singer [38], han investigado el efecto del contenido de Zr y B en la formacion de la
fase eutéctica y su influencia sobre el hot tearing en la aleacion IN792. J. Zhang, y Singer [39]
en otra investigacion modificaron la composicidon quimica de las aleaciones IN792 y CM247LC
adicionando Ti y Hf en diferentes concentraciones y variaron las velocidades de enfriamiento. Ellos
concluyeron que el Hf y Ti son elementos que segregan fuertemente en la interface solido liquido.
Por lo tanto la segregacion de estos elementos tiene un efecto sobre el fendmeno de hot tearing
durante la solidificacion de estas aleaciones.
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Con el fin de mejorar la superleaciones base niquel se adiciona una alta cantidad de elementos
refractarios como W, Mo, Re, etc. pero la alta adicion de estos elementos causa una alta
orientaciones de cristales y mas defectos cristalinos [40]. Con el fin de reducir la formacion de
defectos del tipo “freckles” en superaleaciones base niquel con alto contenido de elementos
refractarios, se adiciona carbono. Pollock y colaboradores[41, 42] encontraron que la formacién de
defectos de grano puede ser inhibida por adiciones de C. Por ejemplo, se encontré que la aleacion
CMSX-4 presenta menor cantidad de defectos de tipo freckles cuando se adiciona 0,1-0,15 por

ciento en peso de carbono [42]

Yizhou Zhoua y Andreas Volekb [43] observaron el efecto del carbono sobre la susceptibilidad al
hot tearing en una superaleaciéon base niquel con una alta cantidad de elementos refractarios
(CMSX-4). Observaron que con las pequefias adiciones de C reducen la tendencia al hot tearing en
la aleacion de niquel de segunda generacién. Las adiciones de C varian la fraccion de volumen y
la distribucion de los eutécticos y/y' debido a la formacion de carburos.

Zhou y colaboradores [44] investigaron las caracteristicas del limite de grano y demostraron que
la presencia de una fase eutéctica interdendritica suprime el hot tearing. Zhou y Volek [45]
exploraron el efecto del limite de grano y mostraron que el incremento de limites de granos tiene
un efecto positivo reduciendo la tendencia al hot tearing. Zhou y Volek [46] encontraron que una
reducciodn en el espaciamiento de los brazos dendriticos secundarios tiene un efecto similar debido
a una mejora de la cohesién de limite de grano. En otra investigacion, Zhou y Volek [43] han
estudiado la influencia de la formacion de carburos antes de la formacion de una fase eutéctica

final en el limite de grano durante la solidificacion de coalescencia de la aleacion CMSX-4.

La solucion mas comun para el problema de hot tearing en superaleaciones base Ni es la
modificacién de la composicién mediante la adicion de Hf [39] Sin embargo, se han encontrado
una serie de efectos perjudiciales cuando se afiade este elemento. i) Hf es un elemento reactivo
que pueden causar reacciones con el molde y la formacion de inclusiones fragiles que contienen
Hf y ii) Hf reduce el punto de fusion y por lo tanto la temperatura de solubilizado, lo que limita la
posibilidad de homogeneizar la aleacion y de disolver precipitados gruesos. En consecuencia, las
aleaciones que contienen Hf solidificadas direccionalmente muestran pocas ventajas comparadas

con las aleaciones equiaxiales con adiciones de Hf.
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Las superaleaciones monocristalinas, que poseen muy buenas propiedades a alta temperatura
debido a la ausencia de limites de grano, han reducido el contenido de los elementos que refuerzan
el limite de grano, tales como B, Zr, y Hf; esto conduce al aumento de la temperatura de la linea
solidus [47, 48].

2.4. Tratamientos térmicos aplicados a las superaleaciones base niquel.

A las superaleaciones se les aplican diferentes tratamientos térmicos, los cuales consisten en
exponer las aleaciones a altas temperaturas por periodos largos de tiempo. Los objetivos que se
persiguen al exponer una aleacion a un ciclo térmico son aliviar tensiones, producir algin
movimiento atdbmico o redistribucion de algin elemento, promover el crecimiento de grano,
recristalizar granos previamente deformados, disolver fases o promover la precipitacién de fases y
modificar su composicion quimica en la superficie para lograr capas protectoras a la oxidacion.

Los tratamientos térmicos aplicados a las superaleaciones son los siguientes [20]:

e Relevados de esfuerzos

e Recocido

e Recocido total

e Temple

e Difusion de capa protectora

e Endurecimiento por precipitacion o envejecido.

Los tiempos y temperaturas aplicadas en un tratamiento térmico son determinados por la
composicion de aleacion y los usos especificos de la misma. La aleacion inconel 718 es una
superaleacion Ni-Fe-Cr ampliamente utilizado en turbinas. Esta aleacidn adquiere su resistencia
por la precipitacion la fase gama doble prima y™" tetragonal centrada en el cuerpo (BCT) NisNb y
precipitados de gama prima y ~ Ni3(Al, Ti), embebidos en una matriz y FCC y [49, 50],
generalmente la fase y ** se precipita a temperaturas de envejecido mayores a 720 °C, mientras
que los precipitados de y” a temperaturas menores de 620 °C [51]. Por otro lado pueden ser
aplicados tratamientos térmicos a la aleacion IN738LC para reforzarla a través de la precipitacion
de la fase v', Niz (Al,Ti), en una matriz FCC y. EIl precipitado proporciona a la aleacion buenas

propiedades mecanicas tales como resistencia al creep especialmente a temperaturas elevadas. El
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tratamiento térmico determinara el tamafio, la forma y la fraccion de los precipitados y~ en la matriz

lo cual se reflejara en las propiedades mecéanicas de la aleacion [52, 53].

Cuando una superaleacion es expuesta a altas temperaturas,las fases formadas en el proceso de
solidificacion tienden a formar fases de mayor estabilidad o mayor equilibrio. Esta cambio se debe
a la presencia de elementos de aleacién, que por efecto de la temperatura tienden a reacionar y

formar nuevas fases o degeneran las ya existentes [14, 54, 55] .

Las superaleaciones monocristalinas permiten un tratamiento térmico de solubilizado a
temperatura mas alta para reducir o eliminarla estructurad e colada y el eutéctico y/y', logrando una
microestructura mas homogénea [47, 56]. Es bien conocido que el tratamiento térmico tiene una
influencia significativa sobre la morfologia, el tamafio, la fraccion de volumen y la distribucion de
la fase de refuerzo [52, 53, 57], por lo tanto, las propiedades mecanicas de las superaleaciones
monocristalinas se mejoraran en gran medida con el tratamiento térmico. Ping Lia, y colaboradores
[58], aplicaron un tratamiento térmico de solubilizado a diferentes temperaturas (1240, 1280, 1340
°C) a la superaleacién IC6SX para mejorar la resistencia méaxima a la tension. Ellos observaron
una estructura de colada con la matriz y y precipitadosy” y NiMo. El tratamiento térmico de
solucion a 1240 °C logro disolver los precipitados de NiMo. Cuando la temperatura del tratamiento
térmico de solucién se increment6 a 1280 °C, la fase y” entro en solucion quedando una estructura
uniforme. Ademas, observaron que al realizar un tratamiento térmico a 1340 ° C, se produjo una
pequefia parte de fusion incipiente. Concluyeron que la resistencia maxima se obtuvo con el

tratamiento hecho a 1280 °C por 12 hr y enfriado al aire ventilado.

H.S. Jeonga y colaboradores [59], analizaron las fendmenos de recuperacién y recristalizacion y
crecimiento de grano de una aleacién Nimonic 80A. Estudiaron la evolucion de la recristalizacion
dindmica que se produce en una deformacién en caliente en un rango de temperaturas de 950 a
1250 °C y una velocidad de deformacion de 0,05 a 5 m seg™ y por tiempos de 5, 10, 100, 600
segundos. Yulai Xuay colaboradores [60] trabajaron con la aleacién Nimonic 80A y adicionaron
Ti en diferentes contenidos (1.8 a 2.7 % ). Evaluaron su efecto en la microestructura y en las
propiedades mecanicas de la aleacion producto de diferentes tratamientos térmicos. En el primero
el material fue calentado a 1070 °C por 8 hr, seguido de un enfriamiento al aire, en el segundo se
realizd un calentamiento a 700 °C por 16 hr seguido de un enfriamiento al aire. Observaron un

cambio de las fases precipitadas de y'a y' + 1, con el tratamiento térmico. Con el incremento de Ti
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observaron un aumento en el volumen de la fase y', también en la distorsion de la red y/y'.
Observaron un aumento en la resistencia a la ruptura con el incremento de titanio, pero a mayores

contenidos esta resistencia ganada disminuyo, por la formacion de la fase n en limites de grano.

La aplicacion de tratamientos térmicos de envejecido en superaleaciones es una accion
fundamental en el buen funcionamiento de las aleaciones. Las superaleaciones experimentan una
serie de cambios microestructurales durante su trabajo a altas temperaturas como son; formacion
de nuevos carburos, principalmente en limites de grano, disolucién de los ya existentes, formacion
de fases indeseables como las fases TCP y tal vez uno de los cambios mas comunes el
engrosamiento de y'. Todas estas modificaciones en su estructura perturban algunas de sus
propiedades mas importantes como son la resistencia a la fluencia lenta y a la fatiga. Las aleaciones
policristalinas son utilizadas a menudo en partes de turbinas para generacion de energia a base de
hidrocarburos. Especificamente en turbinas de disco y algunos componentes como tornilleria. Para
asegurar un buen funcionamiento es necesario la aplicacion de tratamientos térmicos de envejecido
y es de suma importancia realizar un buen solubilizado para obtener las mejores propiedades
mecanicas. Xu y colaboradores [61], mencionan la importancia de la temperatura de solubilizado,
utilizan 5 temperaturas en el rango de 1050 a 1250 °C, donde observaron el efecto en el crecimiento
de grano. Ellos trabajaron con una aleacion policristalina llamada Udimet 520.Estos investigadores
observaron un crecimiento de grano para las temperaturas de solubilizado de 1190 y 1250 °Cy
atribuyen este rapido crecimiento a la disolucién de los carburos primarios MC. Para la temperatura
de 1135 °C, observaron carburos MC de 10 um de diametroy para el tratamiento a 1190 °C tienen
un tamafio de 5 um. Para el tratamiento realizado a 1250 se acelera ain mas, ya que se disuelven
por completo los carburos MC. En los tratamientos posteriores de envejecido observaron
precipitacion de carburos M23Cs en limites de grano y mencionan que se forman en un intervalo de
temperatura de 600 a 1050 °C. Estos carburos son ricos en Cr y tienen un bajo contenido de Mo,
ademas observaron una mayor formacion de estos carburos para las probetas que fueron tratadas a
1190y 1250 °C debido a la alta disolucion de los carburos MC y mayor disponibilidad de C para
formar carburos en limites de grano. La temperatura de disolucion de los carburos MC comienza

en 1235 y por encima de 1250 °C se disuelven completamente en la estructura [61].

La precipitacion de fases indeseables TCP esta relacionada directamente con la composicion
quimica de la superaleaciones, segin Machlin and Shao [62] los elementos Ni, Cr, Mo y Al estan

asociados con la formacion de fases TCP, especificamente fase sigma (o). Ellos enumeran una serie
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de aleaciones propensas a precipitar fase sigma con la aplicacién de un tratamiento a 875 °C.
Aleaciones de la serie Udimet tienden a formar fase sigma. Segun Saunders y colaboradores en
aleaciones como Nimonic la cinética de crecimiento de la fase y” permite una transformacion a la

fase m, esto ocurre cuando la aleacion es expuesta por largos periodos a altas temperaturas [63].

Jahangiri, y Abedini [14] analizan los cambios microestructurales de un alabe de turbina de las
superaleacion IN939 después de estar expuesto a un largo tiempo de trabajo, estos investigadores
enfocan su investigacion principalmente a la precipitacion de carburos M23Ce en limites de grano
y a la formacion de la fase ) en forma de plaquetas. Mencionan que son fases que deterioran las
propiedades de la aleacion. Muestran como el carburo primario MC localizado en limites de grano
tiende a cambiar de tonalidad o a degradarse, atribuyen este cambio a la alta difusion de elementos
como el Cr en esta area de alta energia. La degeneracion del carburo MC se da para dar paso a la

formacion del carburo M23Cs.

En cada investigacion donde se aplican tratamientos de envejecidos, se persigue una alta
precipitacion de la fase y'asi comoaumentar la resistencia a la fluencia lenta o a la fatiga. El
precipitado y” tiene una alta coherencia con la matriz y mejora las resistencia a altas temperatura
debido a que los precipitados imponen una mayor resistencia al movimiento de las dislocaciones,
provocando la formacion de redes de dislocaciones en la interface y/y” [3]. Pero al aplicar los
tratamientos térmicos buscando mejorar alguna propiedad mecénica, muchas veces esto traen
consigo la precipitacion de fases indeseables que pueden perjudicar las propiedades mecanicas.
Por esta razon es de suma importancia encontrar los parametros que favorezcan las propiedades
que se desean mejorar. En la presente investigacion se pretende encontrar el tiempo de envejecido
que logre precipitar la fase y’, en un volumen 6ptimo para mejorar la resistencia al desgaste por

deslizamiento de la aleacion.

2.5 Propiedades mecanicas en las superaleaciones base Ni.

Las propiedades mecéanicas de las aleaciones base niquel dependen en gran medida del estado de
la microestructura, que a su vez, esta controlada por la composicion quimica y las condiciones de

procesamiento.
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Las propiedades mecanicas mas sobresaliente en las superaleaciones base niquel son un buen limite
elastico, buena resistencia al creep, resistencia a la corrosion y todas ellas las conservan a altas

temperaturas.

Las aleaciones de niquel presentan un buen limite elastico, presentan una gran resistencia a que la
microestructura comience a fluir plasticamente, ademas de que en algunas superaleaciones base
niquel, el limite elastico no disminuye con el aumento de la temperatura como ocurre en la mayoria
de los otros sistemas de aleacion. De hecho, para muchas superaleaciones el limite elastico aumenta
al incrementar la temperatura, aproximadamente hasta alcanzar 800 °C, el pico més alto en el
ensayo de tension es de alrededor de 1000 MPa, y es 50 veces mayor que el pico que presenta el
niquel puro, por lo que presume que las superaleaciones son un excelente descubrimieto mejorando
drasticamente el Ni puro. Para temperaturas mas alla de 800 °C, el limite elastico comienza a
disminuir considerablemente y cuando alcanza los 1200 °C la resistencia se dispara y cae
drasticamente. El esfuerzo a la cedencia o limite elastico esté relacionado directamente con la
morfologia y distribucion de los precipitados de la fase y" y y”’, los cuales, a su vez, pueden ser

modificados por los tratamientos térmicos aplicados a las aleaciones.

2.5.1 Comportamiento al creep.

Existen muchas situaciones practicas en las que los materiales se ven sometidos a cargas durante
largos periodos de tiempo a elevada temperatura. Un claro ejemplo lo constituyen los alabes
de las turbinas de gas, que operan sometidos a altas tensiones, debidas a la gran velocidad
de rotacidn, y a flujos de gases a alta temperatura procedentes de la cdmara de combustion.
En las modernas turbinas de gas, los materiales de los alabes deben ser capaces de soportar altas
tensiones y temperaturas del orden de 1000 °C. Por estas razones una de las propiedades mas
importantes que tienen la superaleaciones base niquel es la resistencia al creep (fluencia a altas

temperaturas).

El ensayo al creep, consiste en someter la probeta en estudio, a un nivel de tension, que se mantiene
constante a lo largo de todo el ensayo, o bien hasta que fracture la probeta. ElI ensayo de
termofluencia se puede realizar a altas y bajas temperaturas. Cuando se aplica una carga, la probeta
se deforma elastica y plasticamente, recuperandose sélo la deformacion elastica cuando se realiza

el proceso de descarga. Existe, ademas, un limite de carga que, cuando se supera, rompe la probeta
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inmediatamente. Una representacion esquematica del ensayo de creep esta descrito en la figura 2.9,
en la cual se puede observar que se comporta diferente la curva si se realiza a altas temperaturas y

bajas temperaturas. También se observa que el ensayo a altas temperaturas se divide en tres etapas.

Secondary creep Fracture
(steady state)

Primary
creep - High temperature

Strain (e}, mmymm (in./in.)

Lowtemperature

Time (1), h

Figura 2. 9. Ensayo de creep a bajas y altas temperaturas [12].

El desarrollo de la superaleaciones se ha encaminado a la adicion de grandes cantidades de
elementos refractarios, para lograr un volumen Optimo de la fase y’, ya que esta fase es la
responsable de proveer la resistencia, estos elementos prolongan la segunda etapa de creep. Pero
contenidos altos de elementos refractarios tienden a la formacion de fase indeseables del tipo TCP
[64-67]. Algunas investigaciones [68, 69] han observado que la fraccion apropiada para mejorar la
resistencia al creep en la superaleaciones policristalinas como Inconel 713C esta alrededor de
65% de v’ respecto a la estructura total de la aleacion. Takao Murakumo y colaboradores [70],
trabajaron con una superaleacién base niquel monocristalina de tercera generacion TMS-75.
Médiate la aplicacion de tratamientos térmicos precipitaron diferentes contenidos en volumen de
la fase y'. Ellos reportaron que la mayor resistencia la creep se presentd con una precipitacion entre
65y 70 % de la fase y’. Mas trabajos han coincidido que el volumen optimo del precipitado y " es

de 70 % para presentar una buena resistencia al creep [67, 71, 72].

En superlaciones se puede evaluar el comportamiento a la fluencia o creep bajo dos condiciones
de temperatura:1) a baja temperatura y alta tension (utiliza temperaturas menores a 950°C) vy al

evaluar su resistencia al creep la microestructura inicial no experimenta cambios; mientras que 2)
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a alta temperatura y baja tension, se observa una gran modificacion de la microestructura durante

el ensayo al creep.

El engrosamiento de los precipitados es de gran importancia [71-73] debido a que este fendmeno
es decisivo en las propiedades mecanicas de la aleacion. Ademas que el engrosamiento de la fase
v' influye en la coherencia de la fases y y y' [74-76]. El problema de engrosamiento de la fase y' se
ha atacado con la adicién de elementos de aleacion como el tungsteno, molibdeno o renio. Se
utilizan elementos de aleacion que puedan cambiar los parametros de red de la fase y y '
disminuyendo el desajuste de la red cristalina. De esta manera, los elementos de aleacién modifican
las tensiones de coherencia entre las fases y y y' e influyen en elengrosamiento de la fase [77-80].
Se sabe menos sobre la difusién que controla la cinética de engrosamiento de la fase v'y,
especialmente, los efectos de los elementos de aleacion en el coeficiente de difusion en estas
superaleaciones. Este tema es de gran interés, ya que los elementos refractarios como el tungsteno,
renio o molibdeno, pueden retrasar los procesos de difusion en el material lo cual es benefico para

solventar el problema de engrosamiento de la fase y'.

Ping Li y colaboradores [58] observaron la influencia del tratamiento térmico de solubilizado a
diferentes temperaturas en una superaleacion base niquel IC6SX. Los tratamientos de solubilizado
los realizaron a 1240, 1260, 1280 y 1300 °C por 10 hr, seguido de un enfriamiento al aire. Estos
investigadores observaron un cambio en el tamafio de precipitados de la fase y’, lo cual tiene un
efecto en la propiedades del material como su resistencia al creep y a la propagacion de la grietas,
y ademas que las probetas tratadas térmicamente a 1280 °C son las que presentan mayor resistencia
a la fractura, ellos atribuyen este fendmeno al tamafio, forma y distribucion de los precipitados de

v logrados con este tratamiento térmico.

Diversas investigaciones han coincidido en que el Re disminuye la formacién de la fase TCP que
forman los elementos refractarios. Para la superlacion TMS-82, se adicionaron contenidos de Re
menos de 2.5%, lo que evita la precipitacion de fases TCP y ademas hace a la aleacion mas
econdmica que las superaleacions de tercera generacion [81]. Las adiciones de Re reducen las
cantidades de elementos como Ti y Mo en las superaleaciones. Por un lado, la adicién de Re no
s6lo impide el engrosamiento de los precipitados de y’, sino que también estabiliza la fase y' [82].
La adicion de Re también hace que el distorsion de la red sea mayor debido a que acelera la

formacion de dislocacion en la interface y/y ' [83].
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En los Gltimos afios se ha estado investigando sobre los efectos del Ru en las superaleaciones
monocristalinas [84, 85]. X.P. Tana y colaboradores [83] adicionaron rutenio a una superaleacion
monocristalina (Ni, Cr, Co) en diferentes concentraciones y observaron que con adiciones de 3%
en peso la aleacion mejora su resistencia al creep. El ensayo al creep lo realizaron a 1100 °C/
150 MPa y 1000 °C/310 MPa.

La primera superaleacion Base-Niquel endurecible por precipitacién, fue la Nimonic 80, fue
desarrollada en Gran Bretafia en 1941. Esencialmente esta aleacion es una solucion de Ni, 20% Cr,
con 2.25 Tiy 1% Al, para la formacion de precipitados y” Niz(Al, Ti) Al paso de los afios, el
mejoramiento en el comportamiento de estas aleaciones ha sido posible para la adicion de
elementos como Co, Fe, W, Mo, V, Nb, Ta, B, Zr, Cy Mg.

La aleacion Nimonic 80A se utiliza en aplicaciones donde se requiere de alta resistencia a alta
temperatura debido su buena resistencia al creep Y resistencia a la fractura por la adicion de Al y
Ti [86]. Las propiedades mecanicas de la aleacion dependen fuertemente de la microestructura que
la conforma como tamafio de grano, limites de grano, forma, distribucion y tamafio de precipitado,
asi como el volumen de las fases precipitadas. La contribucion mas importante de la superaleacion
Nimonic80A es la fase ', la cual es un precipitado coherente a la matriz gama y. EI comportamiento
al creep de la aleacion Nimonic 80A es altamente influenciado por el volumen, forma y distribucion
de la fase y’. En la actualidad se trabaja con la aleacion Nimonic 80A tratando de mejorar sus
propiedades mecéanicas. Por ejemplo Yulai Xu y colaboradores [87] trabajaron con una aleacion
Nimonic 80 A. Estos investigadores adicionaron carbono en contenidos de 0.01% a 0.10% y
realizaron un tratamiento térmico de solubilizados a la aleacién a 1070 ° C por 8 h, enfriado al aire
y posteriormente un envejecido a 700 ° C por 16 h, seguido de un enfriamiento al aire. Observaron
que con el aumento del contenido de carbono aumentd ligeramente el desajuste entre las fases 9,
v v v (0,289a 0,317 %) y observaron una variaciones en ¢l parametro de red de las fases y y y’,
se precipitaron carburos de cromo del tipo Cr23Cs en el limite de grano en las aleaciones con un
contenido de carbono superior a 0,06%, y cuando el contenido de carbono aumenté a 0,10%, el

carburo Cr23Cs tiene a orientarse con relacion a la matriz vy.

Yulai Xu y Caixiong Yang y colaboradores [88], observaron el efecto de adicionar Ti y Al en
diferentes relaciones (2.77, 3.13, 3.61, 3.56, 3.89, 2.27, 4.14, 4.59) en la aleacioén nimonic 80A. En

otra investigacion [89] realizaron 4 diferente tratamientos térmicos a la misma aleacion, para
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obtener diferentes porcentajes de precipitados de la fase y’, también observaron variaciones en la
morfologia y tamafio del precipitado. Yulai Xua, Lei Zhanga, y colaboradores [90] substituyeron
el Ni por el Ti en la aleacion Nimonic 80A para formar carburos de Nb, ademéas de que el Nb
conduce a la precipitacion de la fase 6. Observaron un incremento en la resistencia a la fractura del
25% a 750°C /310MPa por efecto del Nb y un aumento de la resistencia al creep de 500 hr a
1300hra 750 °C /240MPa.

2.5.2. Desgaste en superaleaciones.

Las superaleaciones son materiales costosos que se degradan durante su funcionamiento y tienen
que ser remplazados para evitar accidentes o dafios mayores en los equipos. Las aleaciones base
Ni tienden a sufrir desgaste debido a que trabajan a temperaturas superiores a los 600 °C. La
principal aplicacién de superaleaciones base Ni es en fabricacion de turbinas para generacion de
energia o turbinas en el sector aeronautico. Las superaleaciones integran cerca del 70 % de la
turbina, y las partes mas comunes son alabes, turbinas de disco y rotores por mencionar algunos.
Los alabes por dar un ejemplo son los componentes que sufren mayor desgaste y donde se localizan
las temperaturas mas altas, comunmente se utilizan aleaciones solidificadas monocristalinamente,
las cuales pueden soportar temperaturas de trabajo hasta de 1200 °C. Por otro lado se encuentran
las superaleaciones policristalinas y son aleaciones con una fabricacion menos costosa y que
trabajan a temperaturas menores que oscilan entre 600 a 900 °C. Las podemos encontrar en
componentes como rotores o turbinas de disco. El desgaste que experimenta cada una de las

aleaciones es diferente debido a las condiciones de trabajo de la pieza.

El desgaste mas significativo que presentan las superaleaciones es desgaste oxidativo y erosivo en
componentes como alabes. Se ha tratado de atacar esta problematica mediante la aplicacion de
barreras térmicas en las zonas que llevan mayor desgaste, también han modificado el disefio de
turbinas con el objetivo de disminuir el flujo agresivo, en general se ha hecho mucha investigacién
con el objetivo de reducir dicho fenémeno [91, 92]. Por otro lado el desgaste puede presentarse
ademas por deslizamiento y combinarse mecanismos triboquimicos y abrasivos en partes como
rotores en contacto con el cojinete. Aleaciones como Waspaloy y Udimet son utilizadas en rotores,

los cuales al estar en servicio llevan un contacto deslizante directo metal-metal.
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2.5.2.1. Desgaste en superaleaciones base Ni

Las superaleaciones con altos contenidos de cromo son superaleaciones policristalinas que se
utilizan en su mayoria en piezas que trabajan entre 600 a 900 °C. Comunmente, este tipo de piezas
estan sometidas a un desgaste deslizante. Dentro de un tribosistema deslizante se pueden presentar
diferentes mecanismos de desgaste. Por la alta temperatura de trabajo el primer mecanismo de
desgaste es la oxidacion, este mecanismo se presenta por el solo hecho de estar expuestas a
temperaturas superiores a los 600 °C. EI mecanismo de desgate por oxidacién es de gran
importancia debido a que el éxido que se forma durante el desgaste puede reducir o incrementar el
desgaste drasticamente. Todo depende de la temperatura de trabajo y de las condiciones de desgaste
como carga, velocidad y composicion guimica del 6xido. Para aleaciones que contienen niquel,
cobalto y cromo, es probable que ocurra el efecto protector[93]. Bill [94] propuso diferentes tipos
de comportamiento de desgaste y lo clasifico segun el grado de oxidacion; en primer mecanismo
de oxidacién no protector, un comportamiento de pérdida de material por la formacién de una
delgada capa de 6xido en cada ciclo de friccion, un comportamiento basado en la fatiga superficial
y, finalmente, un comportamiento protector en el que se inhibe el desgaste mediante el desarrollo
de una pelicula de 6xido continua. Su investigacion mostro que para las aleaciones de Ni-Cr-Al, el
desgaste a 540 ° C era aproximadamente un orden de magnitud menor que a temperatura ambiente.
El tipo de 6xido puede reducir el desgaste y este fendmeno depende de la temperatura y de la carga
con que se realice el desgaste. Por ejemplo Xue y Lu [95] estudiaron el efecto de la temperatura en
el coeficiente de friccion, al ensayar una aleacion Hastelloy C contra un disco de fluoruro de cerio
(CeRs). Ellos observaron la formacién de una capa de éxido de CeO2 formada en la superficie de
la interface. La capa que se forma en el rango de temperaturas de 500 a 700 ° C, es perjudicial al
desgaste, mientras que por encima de 700 ° C reduce la friccion debido a la pelicula de la CeO-
baja su dureza por efecto de la temperatura. C. Lu y Xue [96] estudiaron el comportamiento al
desgaste por deslizamiento de CeFs contra dos diferentes aceros (WIS-Cr4V y 1Crl 8NigTi). Ellos
observaron que las propiedades de resistencia al desgaste de los aceros ante el CeFs es limitada. A
temperaturas mayores a 500 °C, el mecanismo de desgaste dominante es oxidacion y se presenta
un desgaste severo con la contribucion de las reacciones entre los 6xidos de hierro. Para mejorar la
resistencia al desgate por deslizamiento, Lu y colaboradores[97] agregaron 10% en volumen de
plata al compuesto CeFs y usaron Hastelloy C como material de contracara. Observaron que la
plata forma una capa de 6xido que reduce la friccion durante el desgaste a 300 °C. En aleaciones
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con altos contenidos de niquel y cromo como la aleacion en estudio es comun la formacion de
peliculas de 6xido durante un desgaste deslizante a temperatura ambiente y con el incremento de
la temperatura. Los 6xidos mas comunes [98] encontrados en este tipo de peliculas son NiO, Cr.03
y NiCr20s. Estés tipo de dxidos tienen la capacidad de proteger a la aleacion contra el desgate
severo. Como se ha observado, la naturaleza del 6xido es de suma importancia en el
comportamiento al desgaste por ejemplo en el desgaste en aceros es comun encontrar 6xidos de
hierro. Segun Hurricks [99], durante el desgaste deslizante de un acero por encima de 200 °C el
Oxido formado corresponde a un 6xido ferroso de espinela FesOs4, que se puede desprender
facilmente, este oxido con el incremento de la temperatura se vuelve mas estable
termodindmicamente y transforma a una estructura Fe>Os, el cual es de mayor dureza y tiende a

actuar como abrasivo durante el desgaste.

Otro mecanismo comun y que se combina con el mecanismo de oxidacidn, es el mecanismo de
fatiga superficial. Este mecanismo de desgaste ha sido uno de los principales problemas en el
disefio de turbias de discos en turbinas de gas. Este fendmeno ocurre cuando dos superficies de
contacto tienen un pequefio desplazamiento relativo oscilante y, al mismo tiempo, estan sujetos a
carga ciclicas. El deslizamiento acelera la nucleacion de grietas y puede reducir la vida de fatiga
hasta 10 veces. La microestructura es de gran importancia para que se produzca un desgaste por
fatiga superficial [100, 101], en gran parte la matriz de la aleacion controla la intensidad de
deformacion plastica que recibe bajo accion de desgaste. La formacion y crecimiento de grietas se
da principalmente en fases presentes o por limites de grano. En aleaciones monocristalinas el
crecimiento de grietas a temperaturas bajas y frecuencias bajas puede darse a lo largo de los planos
octaédricos de la familia {111}[102]. Elementos como el carbono pueden retener la deformacion
plastica que se produce en la matriz por la formacion de precipitados. Algunas investigaciones
[103, 104] han observado que adicionar 0.1% en peso en C mejora la fluencia lenta de una
superaleacion base Ni monocrostalina en un rango de temperatura de 850-950 °C debido a la
precipitacion de carburos de MC. Yi, J. Z y colaboradores [102] mencionan que la forma del

carburos es muy importante para que pueda retener la deformacion plastica de la matriz.

Las piezas al estar en contacto metal-metal estan expuestas a cargas repetitivas de diferentes
magnitudes y a una serie de vibraciones por el funcionamiento propio de las turbinas que pueden
fatigar la superficie en contacto. El desgaste conocido como fretting, es un fendmeno que se da a

partir de la unién del alabe con los diafragmas interno y externo para formar la turbina, esta unién
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es un ensamble de tres piezas que no estan unidas continuamente como es el caso de la soldadura.
Este tipo de uniones estan expuestas a vibraciones y movimientos tangenciales que producen
desgaste por fretting o fatiga superficial. Por lo tanto el desgaste por fretting es el movimiento
tangencial oscilatorio relativo, de baja amplitud, que puede ocurrir en las interfaces de
componentes sometidas a vibraciones[105]. El dafio que se produce entre la superficie en contacto
se debe a los esfuerzos ciclicos, por el desplazamiento constante de las superficies ya la carga y
descarga de esfuerzos a una temperatura elevada. Ademas, el desgaste puede acelerar el inicio de
la grieta, asi como la degradacion superficial. Las uniones de los alabes de la turbina en
funcionamiento, por lo general exhiben desplazamientos relativos de 200 um. EIl origen de estos
desplazamientos son esencialmente vibraciones y ciclos de carga. Las frecuencias de desgaste
tipicas de los alabes en las turbinas son de aproximadamente de 100 Hertz (Hz), pero hay alabes
que vibran a 6000 Hz. Por otro lado, los desplazamientos debidos a ciclos de carga suelen ser a
bajas frecuencias, inferiores a 10 Hz. Con respecto a las temperaturas, las juntas de la cuchilla

pueden funcionar desde un poco mas de 100 °C, hasta mas de 1000 °C.

La microestructura de las superaleaciones base niquel tiene una alta capacidad para dificultar la
formacion y corrimiento de gritas, estrictamente hablando de una matriz gamma con precipitados
gamma prima homogéneamente distribuidos. Pero la formacion de algunas otras fases como
carburos precipitados o fases TCP favorecen la formacion de gritas y facilitan el crecimiento de las
mismas [106]. Hablando del fendmeno de fatiga superficial sin aumentar el desgaste deslizante se
conoce que los defectos cristalinos como poros, limites de grano y las inclusiones no metalicas
introducidas durante el procesamiento, son los principales males en la deformacion pléastica [107,
108]. También en la actualidad, el reducir defectos cristalinos en las aleaciones incrementa la
resistencia a la fatiga en superaleaciones policristalinas. La formacion produce gritas que se pueden
iniciar en limites de grano o incluso en el interior del grano. Por ejemplo, Miao y Shyam [109, 110]
sefialaron que la formacion de grietas por fatiga superficial se produce en granos individuales sin
huecos o inclusiones en la aleacion René 88DT, ellos observaron la formacion de grietas se

favorece con los granos mas grandes.

Las deformaciones en superaleaciones con matriz gamma y precipitados gamma prima favorecen
la deformacion en sistemas de deslizamiento {111} <110>[111]. El desgaste por deslizamiento

tiene un comportamiento similar a la fatiga, debido a que la microestructura durante el desgaste
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por deslizamiento estd expuesta a carga y descarga de fuerzas en la superficie en desgaste. Por lo

tanto la superficie puede experimentar un mecanismo de desgaste por fatiga superficial.
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CAPITULO 3.

PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL

3.1. Fabricacién del material.

La fabricacion del material se realizo en el laboratorio de fundicion del Instituto en Investigacion
en Metalurgicas y Materiales (IIMM) de la Universidad Michoacana de San Nicolas de Hidalgo
(UMSNH). Se fabricaron dos superaleaciones base Ni de diferente composicion nominal,
utilizando un horno de induccion al vacio marca (VIF-CONSARC) figura 3.1, y se solidificaron

equiaxialmente en moldes metalicos.

Figura 3. 1 Horno de induccién VIF-CONSARC.

Para la fabricacion de las aleaciones se emplearon materiales de alta pureza para evitar la presencia
de elementos indeseables, se utilizd una composicién similar a las superaleaciones comerciales
Waspaloy y Udimet 520 (Tabla 3.1), las cuales son aleaciones alto Cr. Se realizd un balance de
carga para asegurar la composicion quimica de las dos aleaciones. Para asegurar la composicion se
realizo un pesaje de materiales de la siguiente manera.: Principalmente se pesaron los elementos
base y se utilizaron las mismas cantidades con el objeto de disminuir las variables para
posteriormente atribuir los cambios en las propiedades mecénicas, Unicamente a la composicion
quimica. 1600 gr de Cromo de alta pureza, 400 gr de molibdeno puro, 1120 gr de cobalto puro,

4475 gr de niquel electrolitico, 140 gr de metal sorel (esta aleacidn en de hierro-carbono e introduce
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los dos elementos), 60 gr de la aleacion Ti-6Al-4V (esta aleacion introduce el titanio y un poco de
aluminio y vanadio), 125 gr de aluminio puro y solo 0.8 gr de boro. En la imagen 3.2 se observa la

forma en la cual fueron cargados al horno los elementos de aleacion.

Tabla 3. 1. Composicion quimica de las aleaciones Waspaloy, Udimet 520 y aleaciones esperadas
Aly A2.

Para la segunda fusion, las cantidades fueron iguales, Gnicamente se modifico el contenido de Ti
(240 gr) para incrementar en un 3% el volumen de Ti en la segunda aleacion.
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Sorel (Fe- 4% C)

Cobalto Molibdeno

Titanio Aluminio
Figura 3. 2. Materiales de aleacion antes de cargar el horno para la fusion.
La fusion se realiz6 con un vacio de 107 torr a una temperatura de 1600 °C aproximadamente para
asegurar la fusién completa de los elementos de la aleacion.

Posteriormente las aleaciones se vertieron en moldes ceramicos pre-calentados para obtener
lingotes de 5x10x20 cm de 8 kg (ver figura 3.3), y se dejaron enfriar a temperatura ambiente en la

camara del horno en condiciones de vacio. A continuacion se detalla mas claramente el proceso de

fabricacion.

68



UMSNH [IMM

Crisol

Molde metalico

Figura 3. 3. Crisol donde se cargaron los materiales y molde metélico donde se vaciaron las
aleaciones.

3.2. Fusion y Colada

Los materiales en las cantidades mostradas se cargaron en el crisol de zirconio del horno, excepto
el boro. Este elemento, por ser muy poca la cantidad (0.8 gr) se colocé en un recipiente que es parte
de un carrusel para adicionar de manera mecanica elementos en pequefias cantidades cuando toda
la aleacion ya esté liquida. Este carrusel se encuentra en la parte superior de la camara (una serie
de cuatro pequefios tubos) y gira mediante una cadena que se manipula mediante una manivela
desde el exterior figura 3.1 indicado con una flecha.

Se coloc6 un molde metalico para vaciar el metal liquido como se muestra en la fotografia de la
figura 3.3a, y el proceso de fabricacion de las aleaciones se realiz6 de acuerdo a la siguiente

secuencia:

1. Encendido del sistema de enfriamiento. En este proceso se enciende la torre de
enfriamiento, y el sistema de recirculacion de agua destilada garantizando los flujos
marcados para la fuente de potencia y la boveda del horno.

2. Encendido del sistema de vacio. Cerrada la cAmara del horno, se enciende la bomba de
vacio desde la pantalla tactil de control, asegurandose que todas las valvulas estan cerradas

y sea esté extraido el aire, se activa el difusor para acelerar el proceso de vacio.
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3. Encendido de la fuente de Potencia. Alcanzado el vacio, se procede a encender la fuente de
poder para empezar a calentar la carga metalica. El proceso de calentamiento depende de
varios factores, el tipo de material a fundir, la cantidad de material a fundir, el tipo de crisol
utilizado, etc.

4. Inyeccién de Argon. Una vez fundido el material, se cerr6 la valvula de vacio y la bomba
se apago, se hizo ingresar argon de ultra alta pureza a la camara hasta alcanzar una presion
de 10 torr. El horno esta equipado con un pirometro 6ptico, de manera que en la pantalla
nos muestra de manera continua un aproximado de la temperatura en la superficie del metal
liquido durante todo el proceso de fusion. Una vez, liquido y a la temperatura adecuada
(alrededor de 1600°C) se procedi6 a vaciar el metal en el molde; esto se realiza de manera
mecanica mediante el basculamiento del crisol por medio de una palanca externa y
observando a través de la mirilla para garantizar el vaciado en el molde

5. Enfriamiento de la cdmara y el molde. Una vez vaciado el metal, se interrumpid la corriente
y se dejé el equipo en reposo, solo funcionando el sistema de enfriamiento por una hora,

para poder abrir la camara y sacar el material.

3.3. Analisis Quimico.

Se tomo una muestra representativa de la periferia de lingote, debido a que esta zona es la que
solidifica méas rapidamente, para realizar el analisis quimico por espectrometria de chispa,
utilizando el espectrémetro Q4 Tasman de BRUKER. Lo recomendable es realizar los anélisis
quimicos en zonas 0 muestras solidificadas rapidamente ya que es donde se presenta un menor
grado de segregacion de elementos. La segregacion es un fendmeno natural que ocurre en todas las
aleaciones que presentan grandes cantidades de diferentes especies, y este fendmeno de
segregacion disminuye entre mas rapido solidifique el material, y por lo tanto, mas preciso seré el

resultado del analisis quimico.
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Figura 3. 4.Espectrometro Q4 Tasman de BRUKER.

3.4 Corte de lingotes

Terminando la fabricacion de las aleaciones, fueron seccionadas para poder realizar la
caracterizacion microestructural y aplicacion de tratamientos térmicos. Se cortaron en barras de
aproximadamente 1.5x15%10 cm como se muestran en la figura 3.6. El proceso de corte se realizo
por chorro de agua con solucion de particulas abrasivas. Se optd por esta técnica por ser un proceso
que no perjudica las propiedades microestructurales por calentamiento durante el corte. Los
lingotes fueron cortados en su totalidad. Posteriormente se realizaron cortes a las barras, mediante
una cortadora metalografica figura 3.5 que utilizé disco abrasivo marca Astromex para materiales
de alta dureza con cantidades de refrigerante considerables para evitar el calentamiento excesivo
del material durante el proceso de corte. Se realizaron corte para probetas para caracterizacion
microestructura en condicion de colada de 2x2x1 cm y para tomar las mediciones de dureza.
Posteriormente se contaron de 1x1x1.5 para realizar los ensayos de desgaste por deslizamiento y
finalmente se obtuvieron probetas para realizar los tratamientos térmicos de envejecido de
1.5%2x10 cm.

Figura 3. 5. Cortadora metalografica marca Buehler
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Figura 3. 6.Corte de lingotes.

3.4 Caracterizacion microestructural en condicién de colada

El proceso de caracterizacion de las aleaciones solidificadas, se realizd por las técnicas
tradicionales de microscopia dptica (MO) y microscopia electrénica asi como por difraccion de

rayos X.
3.4.1. Microscopia Optica (MO) en condicién de colada.

La microscopia Optica en condiciones de colada se llevé a cabo con el objetivo de identificar la
microetructura inicial y corroborar si efectivamente contamos con una estructura dendritica
caracteristica de una superaleacion base Ni. Se utilizaron probetas de 2x2x1 cm para realizar la
caracterizacion. Se comenzo con el rectificado de la superficie a ser observada por microscopia.
Posteriormente se aplicé un desbaste burdo con lijas de carburo de silicio de grano grueso de grado
80 a 400. Seguido de un desbaste fino con lijas grado 600 a 2000. Se realizé un pulido utilizando
un pafio de nylon y pasta de diamante de 6 y 3um como abrasivo Y lubricante de la marca Buehler.
Finalmente se procedié a un pulido mas fino con pasta de diamante de Ium por un tiempo

aproximado de 20 min a 200 revoluciones por min utilizando un equipo Buehler figura 3.7
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Figura 3. 7Pulidora metalografica Buehler Ecomet 30.

En condicion de pulido se observaron las probetas en condiciones de colada de la aleacion Al y
A2, para poder observar la presencia de microhuecos que pudieron formarse durante el proceso de
solidificacidn. Se utiliz6 un microscopio metaltrgico Nikon epihot 300 y se tomaron imagenes a

100, 200, 500 y 1000 magnificaciones tomando detalle de los poros y fases presentes.

La porosidad se midio por analisis de imagenes de muestras pulidas en condiciones de colada, se
analizo una superficie de 4 mm? mediante fotomicrografias digitalizadas por un microscopio

metalUrgico Nikon y se caracterizaron las porosidades, carburos y el eutéctico (y/v").
3.4.2. Microscopia electrénica de barrido (MEB) en condicion de colada.

Para la caracterizacion realizada en microscopia electronica de barrido se utilizaron las probetas
anteriormente utilizadas en MO. Para revelar la microestructura se utilizo el reactivo quimico
compuesto por 10 gr de CuSOs4, 50 ml de HCI y 50 ml de agua destilada. Se realizo el ataque
quimico mediante la técnica de inmersion realizando movimiento oscilante con la superficie de la
probeta sumergida en el reactivo, por un tiempo de 30 seg. Posteriormente las probetas se
observaron mediante microscopia electronica de barrido (MEB) en un equipo JEOL JSm-7600F a

20 kV (figura 3.8) para la obtencion de imagenes y microanalisis por EDS.
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Figura 3. 8. Microscopio electronico de barrido MEB marca y modelo JEOL JSm-7600F

3.4.3. Microscopia electrénica de transmision (MET) en condicién de colada.

Se realizd microscopio electronica de trasmisién en condicion de colada para las dos aleaciones
Al yA2 con la finalidad de observar la formacion de precipitados gamma prima formados durante
el proceso de solidificacion. Se utiliz6 un MET marca PHILIPS y modelo EM420 que se muestra
en la imagen 3.9. Las muestras para MET, se prepararon discos de 3 mm de diametro, a partir de
laminas finas cortadas de la muestra global, la ldmina fue adelgazada por desbaste con papel
abrasivo de carburo de silicio (grados 80 a 2000) hasta llegar a un espesor de 80 um,
posteriormente fue perforado para obtener los discos de 3 mm de diametro. A continuacion, cada
disco fue adelgazado con papel abrasivo de carburo de silicio grado 2000 hasta dejarlos
aproximadamente a 30 um de espesor. Los discos fueron electropulidos hasta la perforacion con
una solucién de 50 ml de acido perclorico en 950 ml de metanol, en un equipo TenuPol-5
STRUERS Electropolisher, utilizando un voltaje de 30 V y a una temperatura de -25 ° C (figura
3.10).

Figura 3. 9. Microscopio electronico de transmision PHILIPS y modelo EM420
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Figura 3. 10. TenuPol-5 STRUERS Electropolisher.

3.4.3. Difraccion de rayos X (DRX) en condicion de colada.

También se realizaron estudios de difraccion de rayos X, en un difractometro Bruker D8 (Figura
3.11) para identificar las diferentes fases presentes en las aleaciones en condiciones de colada; las
pruebas se llevaron a cabo en muestras solidas de 1x1x0.5 cm. mediante el uso de radiacion Cu-

Ka en muestras girando a 15 rpm, en un rango de 35-105° 2 theta.

Figura 3. 11. Difractometro de rayos X Bruker D8
3.4.4. Evaluacion de dureza Vickers en condicion de colada.
El ensayo de dureza se realiz6 para tener una idea general de la dureza global de las dos aleaciones
en condiciones de colada. Estos ensayos se realizaron con un durémetro Vickers (figura 3.12), con

una carga de 10 kg por un lapso de 10 segundos, se realizaron 10 indentaciones para obtener un

promedio final.
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Figura 3. 12Durémetro Vickers
3.5 Tratamientos térmicos.
El tratamiento térmico de envejecido se realiz6 en una mufla de calentamiento por medio de

resistencia eléctrica figura 3.13. El tratamiento de envejecido se realizd en tres etapas que se

describen a continuacion.

Figura 3. 13. Horno de tratamiento térmico tipo mufla marca Carbolite.

La primera etapa del tratamiento se Ilama solubilizado. Se utilizaron 10 probetas de la aleacién A2
de 1.5 x2 x10 cm para el solubilizado, una se utiliz6 como muestra testigo del tratamiento y las 9
restantes para continuar los tratamientos posteriores. La aleacion se calent6 a una temperatura de

1080 °C, esta temperatura permite que las fases presentes entren en solucion en la matriz vy.

El tratamiento térmico sigue la ruta que se muestra en la figura 3.14. Para alcanzar la temperatura
deseada se utiliz6 un a velocidad de calentamiento de 17 °C/min hasta alcanzar los 1080 °C,
seguido de una permanencia de 4 horas, tiempo suficiente para que los elementos de aleacion

puedan entrar en solucion. Finalmente las probetas se sacaron del horno y fueron enfriadas al aire.
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Tiempo de permanencia 4 h

1080 - - - —

Fuofriammento al aire.

Temperatura (°()

Tiempo de permanencia (horas)

Figura 3. 14. Esquema de ciclo térmico utilizado para tratamiento de solubilizado

El tratamiento posterior al solubilizado es el tratamiento de envejecido. Este tratamiento de
envejecido en aleaciones alto cromo, como es el caso de esta aleacidn, consiste en dos etapas: una
primera etapa llamada estabilizado y una segunda llamada envejecido. El estabilizado tiene como
objetivo dar inicio a la precipitacion de la fase y’, el tratamiento consiste en calentar el material a
una temperatura por debajo de la temperatura de solubilizado. El tratamiento de estabilizado se
realiz6 a una temperatura de 850 °C con una rampa de calentamiento de 17 °C/min, seguido de una
permanencia de 24 horas y finalmente las probetas se enfriaron al aire, el esquema de tratamiento
se observa en la figura 3.15. EI numero total de probetas fue de 8 probetas, dejando una probeta

como testigo del estabilizado y las 7 restantes para el tratamiento final.

Tiempo de permanencia 24

gsof- - - - —

Fnlnamiento al ane.

‘Temperatura (°C)

Tiempo de permanencia (horas)

Figura 3. 15. Esquema de ciclo térmico utilizado para tratamiento de estabilizado.

Para realizar el tratamiento de envejecido se tomaron un total de 7 probetas de la aleacién, una
probeta para cada condicion de envejecido. Las 7 probetas fueron calentadas hasta los 760 °C,

utilizando una rampa de calentamiento de 17 °C/min, las condiciones de calentamiento fueron las
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mismas para las 7 muestras y la Unica variable fue el tiempo de permanecia. Una vez alcanzada la
temperatura de 760 °C, comenzo el tiempo de permanecias. Se sacaron 1 probetas del horno, a las
4 h trascurridas y se les dio un enfriamiento al aire, posteriormente se repitio este proceso a las 8,
16, 24, 48, 72 y 150 hrs de envejecido figura 3.16).

Tiempo de permnanencra (4, 8. 16, 24,48, 72, 150 ).
760 i

Enfriamiento al aire.

Temperatura (°C)

Tiempo de permanencia (horas)

Figura 3. 16. Esquema de ciclo térmico utilizado para tratamiento de envejecido.

3.6. Caracterizacion microestructural despueés del tratamiento térmico.

Las probetas fueron caracterizadas posteriormente a la aplicacion del tratamiento térmico de la
misma manera que se realizé para las probetas en condicion de colada. Primero se cortaron las
probetas tratadas. Se obtuvieron probetas de 1x1.5x2 cm para el anélisis metalografico y probetas
de 1x1x1.5 cm para los ensayos de desgaste. El anélisis metalografico fue hecho de forma
tradicional. La caracterizacion fue hecha mediante microscopia electrénica de barrido (MEB) y

microscopia electronica de transmision (MET) y difraccion de rayos X (DRX).
3.6.1. Caracterizacion microestructural después del tratamiento térmico por MEB.

Para caracterizacion realizada con MEB se utilizaron las probetas tratadas térmicamente en todas
las condiciones (S, E, 4, 8, 16, 24, 48, 72 y 150 hr). Las probetas fueron rectificadaspara iniciar el
proceso de desbaste mediante lijas de carburo de silicio. Se utilizaron lijas grado 80 a 2000 para
realizar el desbaste y agua en abundancia para remover los residuos. Posteriormente se realizé un
electropulido en un equipo Lectropol-5 marca Struers(Figura 3.17), se realizé con una solucién de
acido perclorico al 10%, diluido en metanol a un voltaje de 30 V y un tiempo de 60 segundos.
Una vez pulidas las probetas, se atacaron con el reactivo quimico (10 gr de CuSO4, 50 ml de HCI
y 50 ml de agua destilada) para revelar la microestructura, utilizando una técnica por inmersion

realizando movimiento oscilante con la superficie de la probeta sumergida en el reactivo.
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Posteriormente se utilizo un MEB marca JEOL JSm-7600F a 20 kV (figura 3.8) y se tomaron
micrografias representativas de la microestructura en cada una de las condiciones d tratamiento

térmico.

Figura 3. 17Lectropol-5 marca Struers

3.6.2 Caracterizacion microestructural después del tratamiento térmico por MET.

La caracterizacion se realizd de la misma forma que en condicion de colada para las probetas
tratadas térmicamente, la diferencia es el nimero de probetas que en este caso observaron una por

cada condicion de tratamiento.
3.6.3. Evaluacion de dureza Vickers después del tratamiento térmico.

Se realiz6 el ensayo de dureza con un durémetro en la escala Vickers (figura 3.12), para tener una
idea general de la dureza global de la aleacion en todas las condiciones de tratamiento térmico, ya
que al tener diferentes contenidos de la fase y’, tendremos diferentes valores de dureza. Otro factor
importante que modifica el valor de dureza general de la aleacion, es mantener la aleacion por largo
tiempos de envejecido, lo cual produce un cambio en el tamafio y morfologia de la fase y’. Estos
ensayos se realizaron con un durometro Vickers, con una carga de 30 kg por un lapso de 10

segundos y se tomaron 10 indentaciones por probeta para posteriormente sacar un valor promedio.

3.7 Ensayo de desgaste por deslizamiento.

Se realizo el ensayo al desgaste por deslizamiento. Los ensayos fueron realizados en condiciones
de colada y en todas las condiciones de tratamiento térmico anteriormente mencionadas. Antes de
realizar el desgaste las probetas fueron preparadas metalograficamente para eliminar todas las
variables que pudieran afectar el resultado. Se aplico desbaste con lijas de carburo de silicio
(tamafio de grano 80-2000), posteriormente se realiz6 un pulido con pafio de nylon y pasta de
diamante de 6, 3 y 1 um. Este proceso se realizd para partir de una superficie homogénea para
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todos los ensayos y eliminar alguna condicion de rugosidad que pudiera alterar el resultado de

desgaste.

Antes de iniciar el ensayo, se preparé el anillo metélico para ser usado como contra cara, Para su
preparacion el anillo fue montado en un torno y se desbasté con lijas de carburo de silicio (grado
80-1000) y un pequefio pulido por 1 min con pafio de nylon y pasta de 3 um. Es importante resalta

que este proceso de preparacion del anillo se realiz6 antes de cada ensayo.

Las probetas fueron corridas en el perfilometro optico (figura 3.18) para revisar datos de rugosidad

y caracteristicas de superficie antes del ensayo.

Figura 3. 18. Perfilometro 6ptico marca Nanovea modelo Ps50

El ensayo se llevo a cabo en una maquina de desgaste mediante configuracién blogue sobre anillo
giratorio (figura 3.19) asistida por el software SIMATIC Win CC con un dispositivo de adquisicion
de datos que actlla como una interfaz entre la PC y el sensor de fuerza (celda de carga) para la
digitalizacién de las sefiales analdgicas para la medicion del coeficiente de friccion. El ensayo se
realizé sin lubricacion (en seco), por una distancia total e ininterrumpida de 2000 metros, con una
carga de 25 y 52 Newton, sobre una contracara endurecida de un acero M2, el cual tienen una
dureza de 62 HRC. La contracara es un anillo de 6 cm de diametro, el cual se hizo girar contra la
probeta de la aleacién (pin) a una velocidad constante de 0.70 m/s. Las probetas que se utilizaron

tienen una geometria rectangular de 1x1x1.5 cm.
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Figura 3. 19. Maquina de desgaste por deslizamiento mediante la configuracion blogue sobre
anillo giratorio.

3.7.1 Calculo de volumen desgastado

Después de realizar el desgaste se calculé el volumen perdido de material. Se utilizd un
perfildbmetro optico marca Nanovea Ps50 figura 3.18. Este equipo nos permite crear una imagen
digital en 3 dimensiones de la probeta desgastada. El equipo recolecta datos en forma de perfiles.
La resolucién de las imagenes depende de los parametros que se asignen para el barrido de la huella
y se utilizd los siguientes parametros: en eje X (desplazamiento durante el perfil para tomar un
dato) se colectan datos cada 10 um; y en eje Y (distancia entre perfiles) colecta datos cada 20 pum.
Se utilizo el software Professional 3D para procesar los datos obtenidos. Este equipo crea una
imagen digital de la probeta barrida. Donde se muestra detalle de la topografia de la superficie y
por medio de las herramientas del software se puede medir de manera confiable el volumen del

material desgastado.
3.7.2 Coeficiente de friccion

El coeficiente de friccion () se determind a partir de los datos obtenidos por el software SIMATIC
Win CC, la cual relaciona la fuerza tangencial entre la fuerza normal. El software considera la
fuerza normal constante que es este caso se considerd en el primer ensayo de 25 N y en el segundo
de 78 N, por otro lado la fuerza tangencial es medida por una celda de carga tipo S figura 2.20.
Esta celda de carga transforma la carga ejercida a una sefial analégica mediante la interface (bus)

a la PC de manera automatica. Finalmente el software entrega el coeficiente de friccidén en funcién
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de la distancia de deslizamiento el cual es calculado dividiendo la fuerza tangencial medida entre

la carga normal aplicada.

Figura 3. 20.Centro de carga tipo S.

3.8 Caracterizacion despues del ensayo de desgaste.

Después del ensayo de desgaste las probetas fueron caracterizadas por microscopia electrénica de
barrido MEB y difraccion de rayos X para observar comportamiento microestructurales y poder

identificar los mecanismos de desgaste.
3.8.1 Caracterizacion después del ensayo de desgaste por MEB.

Se realizo la caracterizacion de MEB despues de realizar el desgaste. Primero las probetas fueron
analizadas en la huella de desgaste directamente. Las probetas no se trataron previamente, solo se
les realizd una limpieza muy sencilla con alcohol y secadas con aire para eliminar particulas
desprendidas que puedan contaminar el equipo de MEB. El equipo usado es el mismo que se utilizé
anteriormente un JEOL JSm-7600F (figura 3.8). Se tomaron micrografias representativas de la
superficie en la zona que indica la flecha de la figura 3.21. El andlisis se realiz6 mediante el uso de
las técnicas de electrones secundarios y retrodispersados, ademas de andlisis puntual por EDS para

el andlisis de las peliculas de 6xido.
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Figura 3. 21. Huella de desgaste donde si indica con la flecha la primer zona de caracterizacion
por MEB.

Posteriormente se realiz6 un corte trasversal a la superficie desgastada para poder observar, el
comportamiento de la microestructura de la aleacion por debajo de la huella figura 3.22. Asi como
ver la deformacién de la estructura en contacto deslizante. Se utilizaron electrones secundarios para
crear imagenes, donde se observo la evolucidn de la estructura al ser sometida a una carga normal
y una carga tangencial y poder determinar el que porcentaje de deformacion plastica de la

microestructura por debajo de la huella de desgaste.

—~~ ~_ Corte

transversal

Figura 3. 22. Corte trasversal de la huella desgastada.

3.8.2. Caracterizacion de los residuos del desgaste

Los fragmentos o residuos de cada ensayo fueron colectados y analizados mediante MEB. Se
realizaron imagenes mediante electrones secundarios y retrodispersados para observar la
morfologia y tamafio de las particulas, ademas se realizaron andlisis por EDS con la finalidad de
identificar el mecanismo de desgaste por oxidacién, asi como los posibles 6xidos formados en el
proceso. Finalmente se realizé difraccion de rayos X, a los residuos del desgaste (debris), mediante
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el difractometro Bruker D8 (Figura 3.11) para identificar los diferentes éxidos contenidos en las
particulas desprendidas; las pruebas se llevaron a cabo mediante el uso de radiacion Cu-Ka en

muestras girando a 15 rpm, en un rango de 35-105° en configuracion 2 theta con un paso de 0.6/s.
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CAPITULO 4.

RESULTADOS Y DISCUSION

4.1 Caracterizacion en condicion de Colada.

Las dos alecciones se caracterizaron en condiciones de colada, con el objetivo de ver diferencias
en microestructura por la diferencia en composicién quimica, debido a que es la Unica variable

durante su proceso de fundicion.

4.1.1 Composicion quimica

La composicion quimica de las aleaciones experimentales se muestra en la tabla 4.1. Las aleaciones
estan constituidas por elementos que se entran en solucion en la matriz de la aleacion como son:
Fe, Mo,V, Al 'y Cr. Estos elementos endurecen la matriz en condiciones de colada, pero algunos
de estos elementos tienden a formar compuestos intermetalicos con la aplicacion de un tratamiento
térmico. Los principales precipitados en superaleaciones, son la fase coherente a la matriz, llamada
gamma prima (y'). Los contenidos de Al y Ti son de gran importancia ya que influye en el numero
de precipitados formados en la aleacion y la fase gamma prima es la fase responsable de proveer
resistencia a altas temperaturas a la aleacion. Por otro lado él titanio forma carburos de alta
temperatura también llamados carburos primarios, los cuales solidifican en las primeras etapas del
proceso de solidificacion. Los elementos Cr y Mo forman carburos, a menor temperatura ademas

de ser carburos metaestables que tienden a cambiar su estequiometria con tratamientos posteriores.

Las superleacidnes son conocidas por tener muchos elementos de aleacion en su composicion
quimica y esto a su vez es todo un reto para los fundidores, para obtener piezas sanas durante el
proceso de solidificacion. El frente de solidificacion tiende a tener un grado de subefriamiento
muy grande, lo cual crea defectos en la pieza solidificada. Uno de los defectos mas importantes y
dificil de eliminar es la formacion de microhuecos entre los brazos dendriticos. El analisis del
presente trabajo va enfocado a la formacion de estos microhuecos durante la ultima etapa de
solidificacion y de como la formacion de algunos precipitados puede rellenar una parte del hueco,

logrando con ello reducir el tamarfio del mismo.
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Tabla 4.1. Composicién quimica de las dos aleaciones experimentales producidas en condiciones
de vacio.

20.2 | 13.7 | 478 | 1.19 | 0.69 | 0.042 | 0.08 | 2.34 | 0.005 | 0.23 | 0.008 | Bal.

20.5|13.6 | 503 | 1.57 | 3.42 | 0.115 | 0.15 | 1.64 | 0.076 | 0.24 | 0.01 | Bal.

La tabla 4.1 muestra la composicion quimica de las aleaciones. Cada elemento en la aleacion tiene
un objetivo especifico y contribuye al buen funcionamiento de la aleacion. EI cromo se utiliza para
mejorar la resistencia a la corrosion, este elemento se encuentra en solucion sélida en la matrizy y
tiende a formar una capa pasivadora que disminuye la corrosion. Debido al alto contenidos de
cromo, este tipo de aleaciones son conocidas como superaleaciones alto cromo. El aluminio y
titanio son los elementos responsables de formar la fase de refuerzo gamma prima y’; elementos
como molibdeno, cobalto y hierro se encuentran en su mayoria en la matriz y, como elementos
sustitucionales y pueden aumentar la resistencia por endurecimiento por solucion solida, tal como
lo explica Holt y Wallace [30]. Ellos destacan que estos elementos cambian el pardmetro de red
de la fase matriz y lo cual se ve reflejado en la coherencia entre y y la fase y ', segiin estos
investigadores, es un factor importante ya que disminuye el movimiento de dislocaciones
aumentando la resistencia de la aleacion. Por otro lado, el aluminio, vanadio y titanio en su
mayoria, particionan a la fase y" y también afectan al desajuste de red y-y' y ademas modifican la
dureza de la fase y” [30]. También algunos de los elementos presentes pueden formar carburos que
contribuyen a la resistencia total de la aleacion. Por ejemplo el titanio y circonio tienden a formar
carburos primarios, mientras que el cromo y el molibdeno forman carburos secundarios durante el
enfriamiento o durante los tratamientos térmicos posteriores [30]; el vanadio, aunque en pequefias

cantidades, también puede formar parte de los carburos secundarios.
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4.1.2 Microestructura de colada.

La microestructura en superaleaciones es de vital importancia como toda aleacion para su
aplicacion. En el presente trabajo se obtuvieron diferentes estructuras por los procesos térmicos
que se aplicaron. La primera estructura es la obtenida durante el proceso de solidificacion y es
conocida como microestructura de colada (CC) la cual presenta una estructura dendritica como se
observa en la siguiente figura 4.1, muchas de la superaleaciones se utilizan en condicion de colada

y es importante obtener piezas sanas, libres de defectos.

35Ti
SE MAG: 25 x HV: 15.0 kV.WD: 24.0 mm

Figura 4. 1. Micrografia de MEB de la microestructura de colada de la aleacion A2 en condiciones
de colada, donde se muestra la solidificacion dendritica.

La figura 4.2 muestra micrografias de microscopia Optica de las aleaciones en condiciones de
colada donde se puede observar la estructura dendritica para ambas aleaciones y se indica con una
flecha en cada fotografia los microhuecos observados. En las imagenes a) aleacion Al se aprecia
mayor cantidad de microhuecos respecto a la aleacion A2 que se formaron durante el proceso de
solidificacion. El conteo de microhuecos se realizé en condicién de pulido sin ataque quimico y el
volumen de microhuecos para la aleacion Al es 0,08%, mientras que para la aleacion A2 es sélo
0,02%; y tomando las porosidades como un circulo perfecto (diametro de Feret), la distribucion de
tamafio se representa en la figura 4.3 con un diametro medio de 8 micras para la aleacion Al y 4
micras para la aleacion A2.
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 —

200 um

Figura 4. 2. Micrografias opticas de las aleaciones en condiciones de colada que muestran la
estructura dendritica general observada. Ademas se observa porosidades por microcontraccion. a)
Aleacion Al, b) Aleacién A2.
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Figura 4.3. La distribucion de tamafio de los microhuecos para las dos aleaciones experimentales.
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Diametro de Diametro de Diametro de
hueco 7 um hueco 15 um hueco 18 um

Figura 4. 4. Micrografias de MEB de porosidades tipicas que se encuentran en la aleacién Al
(pulido).

La figura 4.4 muestra fotografias de MEB de microhuecos que se encuentra en la aleacion Al en
condiciones de pulido, se observa que tienen una forma semi-esferica o eliptica y los tamafios se
encuentra entre 7y 18 pm de didmetro para estas imagenes, pero cabe sefialar que son imagenes
representativas de la aleacion Al. Por otro lado, la figura 3.5 muestra micrografias similares de
microhuecos que se encuentran en la aleacion A2. A diferencia de la aleacion Al, en la aleacion
A2 se observan microhuecos de menor tamafio: 2, 4 y 5 um, y de la misma manera son micrografias
representativas de la aleacion A2. Segun la figura 4.3, el tamafio encontrado con mayor frecuencia
fue de entre 6 y 10 um para la aleacion Al, mientras que para la aleacion A2 la mayoria se

encontraban entre 2 y 6 um de diametro.

Diametro de Diametro de Diametro de
hueco 2 um hueco 4 um hueco 5 um

Figura 4. 5. Micrografias de SEM de porosidades tipicas que se encuentran en la aleacién A2
(pulido).

Los microhuecos representan un defecto casi inevitable en la mayoria de aleaciones de fundicion
y se debe, en parte, a la contraccién asociada con la disminucién de volumen que se produce durante

la solidificacion; particularmente si las aleaciones se funden en condiciones de vacio, como es el
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caso de las presentes aleaciones. La mayoria de superaleaciones se producen en forma de
monocristales, en moldes invertidos de una cascarilla delgada de un ceramico con alto gradiente
térmico, que forma la pieza, es un proceso muy eficiente, pero muy costoso. Otra forma muy
utilizada es la solidificacion dirigida o direccional de aleaciones policristalinas. Y finalmente una
solidificacion equiaxial donde se obtienen una microestructura similar a la que se mostré en las
iméagenes anteriores. Cualquiera que sea la técnica utilizada, durante el proceso de solidificacién
puede presentar defectos por formacién de microhuecos y se debe al alto nimero de elementos
dentro de su composicién quimica, esto ocasiona segregacion de elementos en el frente de
solidificacion lo cual produce pequefias zonas de metal liquido atrapado en regiones

interdendriticas.

De acuerdo con la descripcion de Anton y Giamei [112], cuando estas pequefias partes de liquido
atrapadas solidifican y se contraen, se tiende a formar una cavidad sin metal en forma de poro, este
fendmeno se debe a que el hueco, ya no puede ser suministrado con liquido para asumir el cambio
de volumen. Por lo tanto, la porosidad que se produce durante la solidificacion esta relacionada
con el nivel de segregacion quimica, que a su vez es una funcion del gradiente de temperatura, la
velocidad de enfriamiento durante la solidificacion y de la composicion quimica de la aleacion. Se
consideran las mismas condiciones de solidificacion para ambas aleaciones en el presente estudio

y s6lo la composicién quimica define el nivel de segregacion
4.1.3 Microestructura de la aleacion Al.

La figura 4.6 muestra una micrografia de MEB representativa de la estructura de la aleacion Al;
se observa en esta figura, la fase matriz gamma vy (gris oscuro), el eutéctico y/y' (zona brillante),

algunos carburos, poros y un limite de grano.
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Figura 4. 6. Micrografia de  MEB que muestra la microestructura general representativa de la
aleacion Al.

De acuerdo a la estructura mostrada, para la aleacion Al la solidificacion es considerada de la
siguiente manera: Liquido (L) —»y+L, L— L+y+ carburo de TiC, L—» L+ el eutéctico y/y’,
L—>M>3Cs.La secuencia de la solidificacion, se forman primero las dendritas de fase y; la presencia
de carburos dentro de la fase y indica que estos deben formarse a altas temperaturas, y estos
carburos son ricos en Ti, como se muestra a continuacion. La formacién del eutéctico y/y' en
regiones interdendriticas ha sido reportado ampliamente en muchas aleaciones base niquel en areas
donde se presenta segregacion de elementos como el titanio y aluminio , elementos promotores de
la fase vy [18, 30, 113-116]. Esta secuencia de solidificacion también la muestra Chang y
colaboradores [113], para la aleacién Udimet 720Li (Cr-15.8%, Co-14.8%, Al-2.3%, Ti-5.1%, Mo-
2.9%, W-1.25%). Aungue la composicion quimica no es la misma, ya que la cantidad de Cr y Mo
son mas altos y las cantidades de Al y Ti son més bajos que la aleacion en el presente estudio, la
secuencia de solidificacion de las dos aleaciones podria presentar un alto grado de similaridad,
debido a la segregacion quimica de elementos que se encuentran en el frente de solidificacion de
ambas aleaciones. Chang y colaboradores [113] reportan la formacion de la fase n al final del
proceso de solidificacion y observaron la formacion de carburos del tipo M23Cs en la etapa final

del proceso de solidificacion.

La figura 4.7 muestra los espectros de energia dispersiva (EDS) tomados de las areas de la fase y

y el eutéctico y/y” que se observaron en la figura 4.7. Los picos mas altos de aluminio y titanio se
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pueden observar en la matriz. Ademas, un pequefio pico de carbono se muestra en la zona eutéctica,
pero no en la matriz. En la tabla 4.2 se muestran los analisis quimicos semi-cuantitativos realizados
en la fase y y el eutéctico y/y’, donde se corrobora lo que anteriormente se mencionado. Aunque
estas lecturas no son mediciones del todo exactas, si muestran la presencia de cantidades mas altas

de titanio, carbono y aluminio en las regiones interdendriticas donde se forma el eutéctico y/y’.

a) fase y b) Eutectico y/y°

wueiila>
Cuentas

Figura 4. 7. Espectros de energia dispersiva (EDS) tomados en la matriz y y el eutécticoy /y” de
la aleacion Al.

Tabla 4. 2. Analisis semicuantitativo que muestra las cantidades de elementos en la matriz y la
region eutéctica de la aleacion Al.
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La figura 4.8 muestra una micrografia de MEB de la aleacion Al generada con electrones
retrodispersados (contraste Z), se observa claramente el eutéctico y/y *, asi como también la matriz
y el limite de grano. En esta micrografia, no hay evidencia de la precipitacion de la fase y” dentro
de la matriz. Aunque existe la presencia de titanio y aluminio disuelto en la matriz, tales cantidades
no son suficientes para promover la precipitacion de la fase y” durante el enfriamiento y valga la

redundancia se tiene una matriz libre de y".

N

Limite de grano

Figura 4. 8. Imagen de electrones retrodispersados en MEB de la aleacion Al donde se observa el
limite de grano entre la matriz y el eutéctico y/y'.

La figura 4.9 muestra una micrografia de MET de la matriz y el patrén de difraccion de electrones
en el area seleccionada (SADP) del grano oscuro. A partir de estas imagenes se puede confirmar
que no hay precipitacion de fase y” en la matriz y apenas se observan algunas dislocaciones que es
comun a partir de una estructura solidificada. Los puntos brillantes de la SADP corresponden a

los planos de la estructura fcc de la matriz v.
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Figura 4. 9. Micrografia de campo claro de MET vy el patron de difraccion que muestra una matriz
libre de la fase y'.

Por otro lado, la figura 4.10 muestra micrografias de MEB tomadas con contraste Z que muestras
detalles del eutéctico y/y’. Se pueden observar particulas de y” de un tamaio entre 50 a 200 nm,
estas particulas tienen una forma circular en su mayoria, también se puede observar una
precipitacion aleatoria, de la misma forma, se observa que la diferencia de tamafios entre
precipitados es muy amplia. Realizando microscopia de transmision se observa la imagen de campo
claro en la figura 4.11 donde se muestran detalles mas precisos de las particulas y’; en la misma
figura se muestra el patron de difraccidn tipico para este tipo de eutécticos, que ya han reportado
otros autores [18, 114, 117], los puntos brillantes y de mayor tamafio corresponden a la fase cubica
v vy los puntos pequefios entre los mas grandes forman una superred que corresponden la fase
coherente vy’ Niz (Al, Ti).
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Figura 4. 10. Imagenes de electrones retrodispersados de MEB. Muestra el detalle del eutéctico
v/y" en la aleacion Al. Las particulas de la fase y” Niz(Ti, Al) estan dentro del rango de 50 a 200
nm.

Dado que ambas fases son de estructura cristalina fcc y son coherentes, no pueden distinguirse con
un patron de difraccion de rayos X comun debido a que sus picos difractan en los mismos angulos,
como se muestra en la figura 4.12. Sin embargo, como se ve desde la misma figura, se detectaron

picos correspondientes a los carburos de estequiometria MC (TiC y MoTiC).

*(200)

P .
\e£l) Zone Axes [001]

Figura 4. 11. Imagen de MET de campo claro (a) muestra detalle de las particulas precipitadas
de y’; (b) muestra la SADP a partir de (a) que muestra el patron de difraccion tipico para este tipo
de eutécticos, grandes puntos brillantes correspondientes a y y pequefias puntos o manchas entre
los mas grandes correspondiente a la fase y” Niz(Al, Ti).
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Figura 4. 12. Patron de difraccion de rayos X de la aleacion 1, que muestra picos de las fases y y
v (solapados), y los picos correspondientes a los carburos TiC y M23Ce.

La Ffigura 4.13 muestra evidencia de la presencia de TiC en la microestructura de la aleacion; se
observaron pequefios carburos facetados entre 2 y 5 micras de tamafio que se encuentran en toda
la aleacion y que representa 0,12% de la microestructura. La presencia de titanio y carbono en el
metal fundido promueve la precipitacion de este tipo de carburo desde las primeras etapas de
solidificacién. Por otro lado, los carburos ricos en cromo se desarrollan en los limites de grano en
la Gltima etapa de solidificacion, y de acurdo con diferentes autores [18, 30, 118, 119], la presencia
de carburos de tipo Cr23Ce en aleaciones base Ni y que estan conformados principalmente cromo

y carbono.

Debido a la baja solubilidad del carbono en niquel y la segregacion de cromo durante la
solidificacion, el ultimo liquido para solidificar se enriquece en estos dos elementos dando lugar a
la formacién de tales carburos durante esta Ultima etapa de solidificacion o incluso durante el

enfriamiento atn cuando la aleacién se encuentra completamente solidificada.
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Ti

Mo Cr co Ni

Figura 4. 13. Micrografia de MEB; a) muestra pequefios carburos de titanio facetados en la
microestructura de la aleacién Al. b) EDS del carburo que se muestra en la imagen a).

La figura 4.14 muestra la presencia de carburos de cromo en los limites de grano lo cual concuerda
con los resultados obtenidos por microanalisis. Se observé la presencia de molibdeno en el carburo,
pero la estequiometria del carburo la define la presencia del cromo, como se muestra por el patron
de difraccién de rayos X. La morfologia del carburo en los limites de grano correspondea una
morfologia dendritica continua, lo cual nos dice que se forman durante la Ultima etapa de
solidificacion; esto se ha reportado por algunos investigadores [30, 118]. Ellos mencionan que se
encuentran aislados unos de otros, asi como la morfologia de este tipo de carburos cuando se
forman en el estado solido durante los tratamientos térmicos. También sugieren que los carburos
M23Cs que precipitan en el estado solido crecen como particulas aisladas alineados en los limites
de grano; esta precipitacion refuerza el limite de grano y aumenta la resistencia a la fluencia. Sin
embargo, para la presente aleacion, la cadena continua de carburo de cromo puede tener un efecto

perjudicial sobre esta propiedad por la fragilidad de limite de grano (ver figura 4.14a-b).
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Figura 4. 14. Las imagenes de MEB. a) y b) muestras la presencia de carburos de cromo en limites
de grano. ¢) muestra los EDS de los carburos observados en la imagen b).

4.1.3. Microestructura de la aleacion 2.

La Figura 4.15 muestra una micrografia de MEB donde se puede ver una estructura representativa
de la aleacion A2; una matriz y (gris) dendritica, carburos primarios MC ricos en Ti dentro de la
matriz, y una region mas clara o region interdendritica que es donde se forma el eutéctico y/y” asi
como algunos carburos MC ricos en Mo y Ti. Es necesario tomar en cuenta que los carburos MC
ricos en Ti en la matriz son facetados y se caracterizan por tener un nucleo con apariencia mas
obscura justo en el centro del carburo, mientras que los carburos MC ricos en Mo y Ti son

redondeados y alargados ademas de que aparecen dentro de la regién interdendritica.
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Figura 4. 15. Imagen de MEB de la microestructura de la aleacién A2.

Para la microestructura observada en la aleacion A2, la ruta que siguid el proceso de solidificacion
es la siguiente: Liquido (L) —»y+L, L— L+y+ carburo de TiC, L— L+ eutéctico y/y", L—>MoTiC.
Una vez mas, la secuencia de la solidificacion es similar a la aleacion Al reportada por Chang y
colaboradores [113], para una aleacién Udimet 720Li, con la Gnica diferencia en la etapa final de

la solidificacion. Para este caso, el liquido final solidifica en el carburo MC rico en Mo y Ti.

PR Carburos |

Figura 4. 16. Muestra una imagen de MEB hecha con electrones retrodispersados donde se observa

la fase matriz vy, el eutéctico de la aleacion A2 y los carburos MC.
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La Figura 4.16 muestra una imagen de electrones retrodispersados que muestra la matriz y la region
eutéctica; se observa la precipitacion de particulas esféricas de la fase y" y los carburos MoTiC
alargados dentro de la zona interdendritica. Se pueden observar méas claramente los precipitados

v  en formas semiesféricas en la micrografia de MET de campo oscuro y su respectivo SADP de

la figura 4.17.

(020)
@

(200)® .

(020)

Zone Axis [001]

Figura 4. 17. a) Se muestra una imagen de campo obscuro de MET donde se observa la forma
semiesférica de los precipitados de y’. b) muestra la SADP generada de la imagen de campo
obscuro y de uno de los precipitados de y’.

Los carburos MC primarios de forma facetada fueron identifican como TiC. Debido a las
cantidades de titanio y el carbono en la aleacion A2, se promueve la formacion de una gran cantidad
de carburos primarios, estos carburos son particulas facetadas de aproximadamente 5 pum de
diametro promedio. Se observo que algunos de estos carburos primarios tenian un nudcleo de una
fase diferente. La presencia de este nucleo no era tan evidente a partir de imagenes de electrones
secundarios de MEB, pero claramente se manifiesto mediante el uso de contraste Z (ver figura
4.18).
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Figura 4. 18. Micrografias de MEB de la aleacion A2. a) muestra el carburo de titanio con una
particula dentro del carburo. b) imagen de electrones retrodispersados donde se ve claramente la
presencia de una particula ajena al carburo de titanio.

El alto contraste entre las particulas y su nucleo en la imagen de electrones retrodispersados (fig.
4.18b) pone en evidencia la diferencia en la composicion quimica de estas dos fases. La figura 4.19
muestra una serie de micrografias de contraste Z que evidencian el tamafio y la forma de los
carburos primarios que se encuentran en esta aleacion; Ademas se muestra el EDS (figuras 4.19¢
y 4.19f) que muestra la composicidn del nucleo negro y el carburo de tonalidad gris en la figura
4.19a. El microanalisis indico que el nucleo de los carburos se forma de un intermetalico de nitruro
de aluminio (AIN) y el carburo es claramente un TiC. Esto sugiere que los carburos pueden haber
nucleado a partir de una particula AIN desde el comienzo del proceso de solidificacion. La mayoria
de los estudios sobre la precipitacion de carburos primarios en varias superaleaciones base Ni no

reportan la formacion del ndcleo mencionado [120-123].
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Figura 4. 19. Imé&genes de MEB hechas con electrones retrodispersados. Las imagenes de la (a-b)
se observa la forma y tamafio de los carburos de titanio encontrados en la aleacién Al. En (e y f)
se observan los EDS de la carburo y de la particula obscura dentro del carburo hechos en la imagen

a).

Sin embargo, Holt y Wallace [30] han documentado la nucleacién de carburos MC en particulas
de TiN en las aleaciones que contienen titanio; Ademas, Cheny colaboradores [124] han informado
de la presencia de nucleos de 6xido ricos en Hf o Al durante la solidificacion de una superaleacion
MAR-M247 LC. Segun estos investigadores, la forma y el tamafio de los carburos primarios

dependen de las condiciones de solidificacion, y si se nuclean o no en otras particulas depende de
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la composicion y la presencia de impurezas que contienen algunas aleaciones. En la presente
aleacion, el aluminio y titanio rechazado durante la formacion de la fase y puede conducir a la

formacién de pequefias particulas de (AIN) en las que nuclean los carburos primarios TiC.

Los carburos de tipo MC formados en las regiones interdendriticas son carburos ricos en Ti y Mo
como puede verse en las micrografias de la figura 4.20 y se corrobora con el patron de difraccién
de por rayos X de la figura 4.21. Por otro lado el titanio y molibdeno segregan durante la
solidificacion hacia la regién interdendritica donde se forman estos carburos. Como se observa en
la figura 4.20, laaleacion A2 presenta grandes cantidades del carburo MC (Mo, Ti) en las regiones
interdendriticas, debido a los efectos de segregacion de estos elementos hacia estas zonas durante
la solidificacion.

Figura 4. 20. Imagenes de MEB. (a-c) carburos de MC en regiones interdendriticas. d) muestra el
EDS del carburo y se puede observar la presencia de picos muy altos de Ti, Mo y C.
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Figura 4. 21. Patron de difraccion de la aleacion A2 que muestra los picos caracteristicos de las
fases y y v~ (interlapados) y también TiC y (Ti,Mo0)C (también interlapados).

A partir de las micrografias de las figuras 4.18 y 4.19; es evidente la presencia de precipitados de
la fase y" que rodean a los carburos TiC primarios. A pesar de estos son areas del centro de la
dendrita y debieran ser zonas tnicamente de matriz y, es comun encontrar particulas precipitadas
de v’, ya que estas precipitan durante el enfriamiento debido a las altas cantidades de aluminio y el
titanio que queda en la matriz después de la solidificacion.

La tabla 4.3 muestra la composicion quimica semicuantitativa de la matriz y y de la zona
interdendritica, donde se forma el eutéctico y/y’; de manera similar a la aleacién Al, las cantidades
de titanio y de aluminio son mas altas en la regién interdendritica que en la matriz. Sin embargo,
también es importante tener en cuenta que estos elementos se encuentran en mayores cantidades
en la matriz de la aleacion A2 que en la de la aleacion Al. Por esta razon los precipitados de y” se
encuentran en la matriz de la aleacién A2 y no en la matriz de la aleacion Al. La figura 4.22
muestra una imagen MET de campo claro de la matrizy donde se aprecian particulas nanométricas

de v” que han precipitado durante el enfriamiento posterior a la solidificacion.

104



UMSNH

[IMM

Tabla 4. 3. Analisis semicuantitativo que muestra las cantidades de composicion de la matrizy la

region eutéctica en la aleacion A2

72.01354318 65.22185686
9.075910384 8.870338027
9.806899389 6.391042574
8.459209763 6.359894603
2.442999072 4.364650025
2.532811252 1.902473615

0 2.791219188

100 nm

Figura 4. 22. Imagen de campo claro de MET formada de la matriz y, donde se encuentran
precipitados de y” que se han formado después de la solidificacion.

4.2 Efecto de la composicion quimica en la formacion de porosidades.

Como se mencion0 anteriormente, la porosidad en este tipo de aleaciones esta principalmente
relacionada con un fendmeno de segregacion, que estd influenciada, por las condiciones de
solidificacion y de la composicion quimica. Ambas aleaciones en el presente estudio fueron
fabricadas en las mismas condiciones y por lo tanto la composicién quimica es la variable que

define el nivel de segregacion.
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Hasta ahora se ha observado la microestructura de las dos aleaciones por separado y se ha
observado la ruta de solidificacion de cada una de ellas. Asi como también se observo el grado de
segregacion de algunos elementos de aleacion (Ti, Mo, Al, Cr) y como estos elementos contribuyen
a la formacién de la diferentes fases presentes en cada microestructura. Sin embargo, el efecto de
los elementos tales como carbono, boro y circonio, no se ha discutido. El efecto de estos elementos
en las propiedades mecanicas ha sido ampliamente discutido por diferentes autores [30, 125, 126]
debido a que contribuyen con importantes caracteristicas microestructurales, pero se ha dado poca
importancia en el efecto de la formacion de microcontracciones. Aqui se considera que estos
elementos altamente segregantes pueden influir en reducir el nivel de microcontraccion en la tltima

etapa de solidificacion de las aleaciones.

La tabla 4.1 muestra el contenido de los 3 elementos en ambas aleaciones estudiadas en el presente
trabajo. Como puede verse en esta tabla, la aleacion A2 contiene una mayor cantidad de C, Zry B
que la aleacion Al. Como se puede observar, en el caso del carbono la diferencia es el doble de la
cantidad (0,15% para la aleacion A2 y 0,08% para la aleacién Al), de circonio es 700 ppm superior
(0,076% en la aleacion de A2 y 0,005% en la aleacion Al) y el boro es superior (0,010% para la
aleacion A2 y 0,008% para la aleacion Al). La baja solubilidad de estos elementos en niquel es
bien conocido y ha sido reportada en otras investigaciones [30, 125-127]; asi como su
comportamiento segregante durante la solidificacién tal como se observa en las tablas 4.2 y
particularmente en la Tabla 4.3, debido a la mayor cantidad de ellos en la aleacion A2. En ambas
tablas se observa una mayor cantidad de carbono en las regiones interdendriticas que en el centro
de las dendritas primarias de la fase gamma. Se observo el mismo comportamiento para el zirconio
s6lo en la Tabla 4.3, ya que este elemento no pudo ser detectado por EDS en la aleacion Al, debido
a que es muy pequefio su contenido y debido a las limitaciones de los equipos. La presencia de
boro no fue determinada por EDS pero se considera que tiene un comportamiento similar al

carbono y el circonio; una alta segregacion hacia las regiones interdendriticas.

Chen y colaboradores [126, 127] han establecidouna teoria sobre el efecto del carbono en la
microcontraccion que ocurre en estas aleaciones. Ellos, sugieren que durante la etapa final de
solidificacidn, el carbono segregado puede ocupar posiciones intersticiales octaédricas en la red de
la matriz gamma especificamente entre los brazos dendriticos secundarios o terciarios justo antes
de terminar el proceso de solidificacion. El carbono acumulado en estas zonas tiende a formar

precipitados con los elementos afines, y para esta aleacion, se precipitan carburos con contenidos

106



UMSNH [IMM

de Cr, Mo, Zr y Ti. Estos carburos formados experimenta una expansién en volumen al formarse
y esto a su vez, reduce el tamafio del microhueco formado. Si se forman grandes cantidades de
carburos, pueden ayudar considerablemente a disminuir la formacion de microhuecos. Ademas,
sugieren que el carbono disuelto en la matriz también provoca una expansion en volumen debido

a que ocupa las vacantes intersticiales octaédricas e incrementa el parametro de red.

Por otra parte, también se ha reportado en diferentes fuentes [126, 127] que la formacion de grandes
cantidades de carburos en las zonas interdendriticas en estado liquido, puede bloquear el flujo de
metal hacia estas areas y en estas partes de liquido atrapado pueden formarse incluso una
microcontraccios de mayor tamafno. Parece que el efecto positivo o negativo de carbono en la
formacion de la porosidad depende del volumen de la mezcla eutéctica (cantidad de liquido antes
de que solidifique la region interdendriticas) y la cantidad y tamafio de los carburos MC formados.
En el presente trabajo se obtuvo una reduccién en cantidad y tamafio de porosidades para la
aleacion A2 (Fig. 4.1, y 4.2), donde el contenido de carbono es mayor que en la aleacion Al.

La formacién de porosidad también puede verse afectada por las adiciones de boro [127]. El boro
presenta un comportamiento similar al de carbono; es un elemento intersticial que puede aumentar
la expansion de red y, por tanto, producir un aumento de volumen durante la solidificacion. Se ha
encontrado que el boro aumenta la fraccion de volumen de la mezcla eutéctica [13, 128-130] y es
un elemento soluble en la fase y~ (NisAl) [131]. El boro tiene un efecto adicional que es el
fortalecimiento de la fase y" y de los carburos, al sustituir &omos de carbono por &tomos de boro
y puede cambiar la morfologia de carburo [132]. A partir de este trabajo, no es posible establecer
un resultado concluyente sobre el efecto del boro, pero se consideran los efectos benéficos que

fueron reportados en la literatura analizada.

Aunque la mayoria de las investigaciones donde se adiciona zirconio en superaleaciones [13, 30,
133, 134] reportan un comportamiento de segregacion de este elemento; algunos otros no detectan
este tipo de comportamiento [126, 128]. Desde el presente andlisis, se detecto un efecto segregante
como se muestra en las tablas 4.1 y 4.3. Como esté elemento segrega hacia el liquido, durante la
solidificacién, se promueve un alto subenfriamiento en el liquido restante, Heydari y colaboradores
[13] consideran que el circonio es un elemento que reduce la tensién superficial y aumenta el
subenfriamiento, por lo tanto retarda el tiempo para que los limites de grano o los brazos dendriticos

se unan o coalezcan con la formacion de carburos. Si este tiempo de coalescencia se retrasa y no
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se forman carburos, se podria pensar que el liquido fluya hacia las regiones subenfriadas y se pueda
reducir la contraccion en la formacion de porosidades. Ademas, el circonio combinado con boro se
ha observado que puede aumentar el volumen del eutéctico [13], que también ayuda a reducir la

porosidad.

Figura 4. 23.a) Micrografia de MEB muestran una colonia nodular arrojada por el eutéctico y/y”
dentro de la region interdendritica. b) muestra el EDS de la colonia donde se muestra la presencia
de circonio.

Holt y Wallace [30] han observado que en superaleaciones, el circonio por su efecto segregante

tiende a formar un eutéctico y/y” nodular. A partir de este estudio, algunas colonias nodulares del

eutéctico y/y” se asociaron directamente con zonas ricas en circonio (figura 4.23).

Las figuras 4.23, 4.24 y 4.25 muestran una serie de micrografias de MEB que muestran donde se
encuentra el circonio presente y evidencian lo antes mencionado de la formacion del eutéctico y/y”
en forma de nddulos. Ademas el microanalisis por EDS que se muestra en la figura 4.23b indica la

presencia de circonio en estas areas nodulares.
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Figura 4. 24.Se muestra una serie de micrografias (a-e) que muestran las colonias asociadas con
las zonas ricas en circonio, con los carburos y los microhuecos.

La formacion de colonias nodulares puede estar relacionado con el comportamiento tensoactivo
del circonio informado por Heydari y colaboradores [13] durante la solidificacion. Curiosamente,
estas colonias nodulares se asocian casi siempre con una pequefia microcontraccion y la presencia
de carburos (Zr, Cr, Ti, Mo) (Fig 4.24). Parece que la formacion de este carburo tiene lugar en estas
areas debido al enriquecimiento de estos elementos en el Gltimo liquido en solidificar. Una vez

mas, la presencia de dichos carburos puede ayudar a aliviar la microcontraccion. Los carburos ricos
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en circonio se encuentran en zonas nodulares y apenas se encuentran en estas aleaciones en forma

de particulas de tamafio de 2 um (figura 4.25).

Figura 4. 25. Imagen de SEM de un carburo rico en circonio encontrado en la aleacion 2 con su
respectivo EDS.

En resumen, ademas de los efectos benéficos del carbono, el boro y de circonio en el
fortalecimiento de los limites de grano, como se informa en la literatura; se considera que estos
elementos pueden ayudar a reducir la porosidad, buscando una combinacion correcta entre ellos en
la composicion quimica de la aleacion y con condiciones bien especificas en el proceso de
solidificacion, ya que su comportamiento altamente segregante puede contribuir en algunos

fendmenos para aliviar la microcontraccion.

4.3 Dureza de las aleaciones en condicién de colada

De acuerdo con la microestructura obtenida en las condiciones de colada, debido a que la aleacion
A2 tiene cantidades mayores de titanio, muestra una fraccion de volumen de carburos MC mas
alto (0.016 para la aleacion A2 y 0.004 para la aleacion Al). Ademas, la fraccion de volumen del
eutéctico y/y' fue superior para la aleacion A2 (no medido debido a la dificultad para delimitar
areas difusas) y el nivel de microhuecos también fue menor para la aleacion A2 (Fig 4.2). En estas
condiciones, los valores de dureza fueron 155 HV3o para la aleacion Aly 346 HV3o para la aleacion
A2.

En el presente trabajo de investigacion a partir de este punto se considera inicamente trabajar con
la aleacion A2 para la aplicacion de tratamientos térmicos y evaluar su resistencia al desgaste. Se
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tomo6 esta decision en base a las observaciones de que la aleacién Al presenta muy bajas
propiedades mecanicas. La aleacion Al presenta unestado microestructura deficiente, en los limites
de grano presenta precipitacion de carburos M23Cs y estos carburos degeneran las propiedades de
la aleacion. Ademas de que por el baja proporcion Al/Ti produciria poca precipitacion de y'. Se
considera que los resultados posteriores nos seran representativos como una superaleacion que
compita con los estandares de las aleaciones utilizadas en turbinas para generar energia. En base a
esto, se continua la discusién de resultados, de la aplicacion de tratamientos térmicos realizados a

la aleacién A2.

4.4 Efecto de Tratamientos térmicos en la aleacion A2

La aplicacion de tratamientos térmicos es un procedimiento esencial en la produccion de
superaleaciones policristalinas. El disefio del tratamiento se realiza en base a la composicion
quimica y las necesidades de la aplicacion de la aleacion. Como se mencion6 en la revision
bibliogréafica las superaleaciones base Ni se utilizan en turbinas y mas especificamente aleaciones
con altos contenidos de Cr y solidificadas policristalinamente se utilizan en turbinas de disco,
rotores y partes que trabajan por debajo de los 900 °C. La aleacion A2 muestra en la figura 4.15
una microestructura tipica de una superaleacion base Ni utilizada para turbinas de disco [92], pero
en condicion de colada lista para la aplicacion de tratamientos de envejecido. Como se observo en
los resultados anteriores la microestructura de colada consta de dos zonas principales, la primera
una matriz v (fcc), libre de precipitados por efecto de solidificacion y que es facil de identificar
por su crecimiento dendritico. Por otro lado la region interdendritica es una area rica en elementos
soluto que favorecen la formacién del eutéctico, precipitados y” (Niz(Al Ti)) primarios, carburos

MC (TiC y TiMoC) que se forman durante el proceso de solidificacion.

En la microestructura de colada se observd precipitacion de vy’ formada durante el proceso de
solidificacion, a esta fase gamma prima se le da el nombre de “gamma prima primaria” por ser la
primera en precipitar. La formacion de y” se produce por el alto grado de elementos solutos en la
zona interdendritica, esta area es rica en titanio y aluminio, elementos que forman la fase y". Una
de las principales propiedades mecanicas en superaleaciones es la resistencia a la fluencia lenta y
a la fatiga a altas temperaturas, para que estas propiedades se vean mejoradas es necesario tener un
balance ideal de precipitados y” en la matriz. Por esta razon la distribucion, tamafio y volumen de

precipitados es de gran importancia para tener aleaciones con mayor resistencia.
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A las superaleaciones base Ni con altos contenidos de cromo es necesario realizarles un tratamiento
térmico en tres etapas. La aplicacion de tratamientos de envejecido para superaleaciones base Ni
puede variar dependiendo de la aleacion. Aleaciones comerciales como Astroloy, Udimet,
Waspaloy reciben un tratamiento térmico en tres etapas [61]. Inicialmente se les aplica un
solubilizado, sequido del envejecido que se realiza en dos pasos, un estabilizado y finalmente el

envejecido.
3.4.1.- Tratamiento térmico de solubilizado.

El tratamiento térmico de solubilizado tienen por objetivo que los elementos que formaron una fase
durante el proceso de solidificacion entren en solucion y estén disponibles para lograr la
precipitacion de alguna fase pero de forma controlada. Como se mostro en los resultados anteriores
la microestructura de la aleacion A2, tiene las siguientes fases precipitadas, precipitados y" en la
region matriz y en la zona interdendritica, carburos TiC en la regién matriz o centro de las dendritas
y finalmente carburos MoTiC en la region interdendritica. El solubilizado idealmente tendria que
disolver las tres fases presentes, pero como lo menciona Marakumo (70) es dificil disolver los
carburos primarios ya que son carburos de alta temperatura. Por lo tanto se desea que entre en

solucion unicamente la fase y” precipitada durante el proceso de solidificacion y enfriamiento.

En la figura 4.26 se muestra la micrografia representativa de la aleacion A2 con tratamiento de
solubilizado. La imagen fue creada con electrones retrodispersados. Esta técnica permite
facilmente identificar los precipitados de y” en la matriz. Y en la imagen se observa que la matriz
esta libre de precipitados y'. Mientras que en la zona interdendritica se observa precipitados y’, lo
cual indica que durante el solubilizado solo se da una disolucién parcial de esta fase. Cabe
mencionar o recordar que la temperatura de solubilizados fue de 1080 °C con una permanecia de 4

hr, y estos parametros fueron tomados en base a la literatura.
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15.0kV COMPO SEM

Figura 4. 27. Micrografia de MEB después de solubilizado en la region del eutéctico y/y’.
En la figura 4.27 se observa a mas detalle la zona interdendritica y la formacion eutéctico y/y". Los
precipitados y” tienen una forma de cubos y tienen un tamafo promedio de 90 nm pero hay una
gran variedad de tamanos. El precipitados de menor tamafio es de 50 nm y por otro lado el de mayor

tamafio alcanza los 120 nm.

Penkalla y colaboradores [18] realizaron una diagrama tiempo temperatura transformacion (TTT)
de la aleacion Waspaloy mediante el métodos DTA, ellos comentan que durante el solubilizado

hay una disolucion de los precipitados y’, pero después de realizar el solubilizado, se forman los
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precipitados y” durante el enfriamiento del tratamiento de solubilizado a 1080 °C. Murakumo y
Kobayashi [70] han reportado que al aplicar tratamientos de solubilizado en superaleaciones, las
fases presentan una disolucion parcial y que algunos precipitados y* eutécticos o incluso algunos

carburos necesitan temperaturas muy cercanas al punto de fusion para lograr entrar en solucion.

Los carburos formados durante el proceso de solidificacion no sufren alguna alteracién mediante
el tratamiento de solubilizado. En la figura 4.28 se observa como claramente se encuentran sin

alteraciones en su periferia, algiin cambio de tonalidad o incluso estequiometria.

mode HV mag O spot| WD
SE |20.00kV|[5000x | 3.0 |10.0 mm

Figura 4. 28. Micrografia de MEB de los carburos primarios MC (TiC y TiMoC). Se observa que
no hay disolucion de carburos por efecto del tratamiento de solubilizado.

4.4.2.- Tratamiento térmico de estabilizado (primera etapa del envejecido)

El estabilizado es una primera etapa del envejecido y se realizd a una temperatura de 850 °C con
una permanecia de 24 hr tienen como objetivo iniciar el proceso de precipitacion de la fase y’. Para
estabilizar limites de grano en aleaciones policristalinas y también inhibe la precipitacion del

carburo detrimente M23Ce.
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Figura 4. 29. Micrografia del tratamiento de estabilizado.

En la figura 4.29 se observa una micrografia de la aleacion después del tratamiento de
estabilizacion. A diferencia del tratamiento térmico de solubilizado, este tratamiento se realiza a
menor temperatura pero por un tiempo mayor para iniciar la precipitacion de y’, se puede ver que
la precipitacion a comenzados ya se observa en la matriz precipitaciéon de gamma prima. Ademas
se observa pequefios precitados en limites de grano. Otra cosa importante es que los carburos

primarios no presentan cambio por efecto de este tratamiento.
4.4.3.- Tratamiento térmico de envejecido (segunda etapa del envejecido)

Los tratamientos térmicos se realizan para poder precipitar una gran cantidad de y” de tamafno
nanométrico en toda la estructura de la aleacion, ya que, una matriz gamma vy, integrada de gamma
prima y" homogéneamente distribuida y de tamafios nanométricos mejora considerablemente las
propiedades mecénicas de la aleacion. Pero la aplicacion de tratamientos de envejecido acarrea la
precipitacion de algunas fases indeseables o incluso la desestabilizacion de algunas ya formadas.
Es comun que se presenten algunos fendmenos tales como la precipitacion de fases topologically
close-packed por sus siglas en ingles TCP, las cuales en su mayoria son dafiinas para las
propiedades mecanicas de las superaleaciones. Otro fendmeno que es bien conocido [3], el
engrosamiento de los precipitados y” primarios, este da principalmente por los tiempos largos de

exposicion a altas temperaturas del tratamiento de envejecido. Al aumentar de tamafio la fase y’
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primaria, se resta resistencia al movimiento de dislocaciones y repercute directamente en bajar la
resistencia al creep y en general a las propiedades mecanicas de la aleacion. Por ultimo se presenta

un cambio en la estequiometria de los carburos precipitados en la solidificacion.
4.4.3.1.- Precipitacion de gama prima secundaria.

Como se ha mencionado anteriormente el principal objetivo es la precipitacion de gamma prima
en toda la estructura de la aleacion. Anteriormente se observo la precipitacion de gamma prima
primaria producto del proceso de solidificacion. Posteriormente mediante el proceso de
solubilizado esta gamma prima primaria, es disuelta en la matriz gamma de la aleacion. Esto
permite que el titanio y aluminio se distribuyan homogéneamente en toda la estructura, para
posteriormente precipitar gamma prima secundaria durante el envejecido. Se observaron
precipitados de gamma prima primaria después del solubilizado, lo cual indico que el solubilizado
fue total. Esta fase gamma prima es precipitada durante el enfriamiento del tratamiento térmico de
solubilizado

El tratamiento de envejecido fue disefiado en 7 diferentes tiempos de permanencia, con el objetivo
de visualizar el incremento en volumen de precipitados y poder encontrar el punto maximo de

precipitacion, asi como poder identificar en qué momento comienza el proceso de sobrenvejecido.

En las figura 4.30 se observa micrografias representativas de las microestructura de 4 y 16 hr de
envejecido. Respecto al volumen de precipitacion es dificil apreciar un cambio notorio en el
numero de precipitados. Por esta razdn es necesario hacer un estudio mas detallado a grandes

magnificaciones para identificar la morfologia y volumen respecto del tiempo de envejecido.
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Figura 4. 30. Micrografias de 4 y 16 horas de envejecido donde se muestra precipitacion de y”
secundaria.

Al aumentar el tiempo de permanencia en el envejecido, increment6 gradualmente el volumen de
precipitados y” secundarios en la matriz hasta alcanzar el puto maximo de precipitacion tal como
se describe en la literatura [135], posteriormente la tendencia sera a incrementar el tamafio de los
precipitados. En la figura 4.31, se observa micrografias comparativas de la matriz a diferentes
tiempos de envejecido y se observa el tamano y morfologia de los precipitados y” secundarios. La
imagen a) pertenece a 4 hr de envejecido asi como las imagenes b), c), d), e) y f), corresponden a
8, 24, 48, 72 y 150 hr de envejecido respectivamente. Todas las iméagenes pertenecen a la zona
matriz de aleacion y esto asegura que son precipitados formados durante el tratamiento térmico de
envejecido. Posteriormente se midié el tamafio de precipitados en micrografias representativas de
cada tiempo de envejecido y las imagenes fueron procesadas con el software programa SigmaScan
pro-5. La figura 4.32 muestra la grafica de tamafio de precipitado contra el tiempo de envejecido.
El tamafio de los precipitados y” secundarios de partida en el envejecidos es de 45 nm con una
desviacion estdndar de 6 nm, se considera que es el tamafio de los precipitados obtenidos del
proceso de estabilizado. Posteriormente para el tiempo de 4 hr de envejecido el tamafio
practicamente se encuentra estable o si un cambio notorio como tal ya que su valor promedio es de

46 nm con una desviacién estandar de 6 nm.
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Figura 4. 31.Micrografias de MEB donde se muestra los precipitados y” secundarios dentro de la
matriz. a) 4; b) 8; ¢) 24; d) 48; e) 72 y f) 150 horas de envejecido.

En las diferentes imagenes de la figura 4.31 se indica con una flecha los espacios libres de
precipitados y a mediad que los tiempos de envejecidos son mayores estos espacios son de menor

tamafio hasta desaparecer como el caso de la imagen f) correspondiente al envejecido de 150 hr.
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Con el incremento de precipitados se disminuyen las zonas de la matriz libres de precipitacion y
también hay un incremento en el tamafio de precipitados formados durante las primeras horas del
envejecido. En la figura 4.32 se observa el tamafio de precipitados en cada uno de los tiempos de
envejecido. A los 8 hr el tamafio ahora es de 62 nm, para 16 hr el tamafio es de 70 nm, en el
envejecido de 24 hr, alcanza un tamafio promedio de precipitados de 93 nm con una desviacion
estandar de 8 nm. Posteriormente los precipitados crecen a una velocidad menor casi de forma
lineal hasta los 150 hr, alcanzando un tamafio de 103 nm. Como se puede ver la diferencia de
tamafio de precipitados en la matriz de 24 a 150 hr es poca, unicamente 10 nm, incluso con las
barras de erros pudiera considerarse nula. Pero el efecto de la exposicion por un tiempo mayor,
produce algunos fendmenos adicionales responsables de deteriorar algunas propiedades de la

aleacion, que se revisaran mas delante.
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Figura 4. 32. Grafica del tamafio de gamma prima secundaria contra el tiempo de envejecido.

Para poder determinar, de una manera mas exacta la morfologia de los precipitados y” secundarios,
es necesaria la caracterizacion realizada por MET. En la figura 4.33 se observa una serie de
micrografias de MET en la cual se reafirma el incremento del volumen de precipitados y’

secundarios con el tiempo de envejecido. La imagen a) corresponde a 4, b) 8,¢) 16,d) 24,e) 72y
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) 150 hrs de envejecido respectivamente. Se observa como lo precipitados de los envejecidos de
4,8y 16 hrstienen una forma semiesférica, asi mismo, se observa una gran cantidad de precipitados
en forma de ovoide con un tamarfio promedio de 46 nm, también se observa como hasta 16 horas la
precipitacion es baja ya que claramente se pueden observar zonas de la matriz libres de
precipitados. A partir de 24 hr, se observa un mayor nimero de precipitados. También se observa
que con el incremento de precipitacion, estos adoptan una morfologia esférica. En las imagenes €)
y f) de la figura 4.33 se observa una gran numero de precipitados en su mayoria semiesféricos.
Después de 72 hrs de envejecido, se observa como la matriz se satura de precipitados y” secundarios
alcanzando su punto méximo de dureza en condicion de envejecido, como se mostrard

posteriormente en los resultados obtenidos de dureza Vickers.
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Figura 4. 33. Micrografias de MET. a) 4, b) 8, ¢) 16, d) 24, e) 72 y f) 150 horas de envejecido. Se
observa los precipitados y” en cada una de las imagenes. Se puede observar a mayores horas de
envejecido mayor nimero de precipitados en una area determinada.

4.4.3.2.- Caracterizacion de la fase gamma prima secundaria y’.

Como se mencion0 anteriormente en la literatura la fase y” tienen una estructura conocida y
facilmente de identificar mediante tarjetas de DRX. En la figura 4.34 se muestra un micrografia

realizada en MET, se observa la alta resolucion de un precipitados y~ secundario, se puede observar
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a detalle la forma esférica del precipitado y también con la alta resolucion, se puede realizar la
caracterizacion microestructural del precipitado. Se analizO mediante el programa Digital
Micrograph, el cual permite observar las columnas de atomos y posteriormente medir el espacio
interplanar, para después compara con las tarjetas de difraccion de rayos X. Se utilizé la tarjeta de
difraccion (PDF 00-009-0097), la cual coincide con la estructura cubica y el plano (111) del
precipitado y” caracteristico de una superaleacion base Ni. De igual manera se realizé difraccion
de rayos X a las probetas después del tratamiento térmico, para corroborar la informacion pero
como se mostro en la figura 4.21 los picos correspondientes a la fase gamma prima se empalman
con los picos correspondientes en la fase matriz, por lo cual no permite que sea una buena técnica

para identificar una mayor contenido de gamma prima.
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Figura 4. 34. Alta resolucion realizada a un precipitado y” de la aleacion envejecida por 150 hr,
con el programa Digital Micrograph.

4.4.3.3.- Engrosamiento de la fase gamma prima y’,

Como ya se observo anteriormente, la precipitacion de gamma prima secundaria se extiende por
toda la matriz formando precipitados de rangos nanomértricos, hasta tener una matriz saturada.
Pero la region interdendritica es una zona que favorece el crecimiento acelerado de gamma prima
primaria que precipito en el enfriamiento del solubilizado. Al exponer una superaleacion por largos

periodos a altas temperaturas, se favorece el crecimiento de las fases que ya se encuentra
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precipitada [52, 136]. La aplicacion de tratamiento de envejecido a diferentes tiempos, permitio
identificar el tiempo de permanecia al cual envejecido comienza el engrosamiento de gamma prima
v’. Segtin Ostwald y colaboradores [137, 138] los precipitados tienden a crecer para disminuir la

energia general del sistema inducida por el tratamiento térmico.

A partir del envejecido de 16 hr se observa la formacion de colonias, donde se observa crecimiento
de precipitados gamma prima. En la figura 4.35 se observan precipitados de y” indicados con
flechas los cuales presentan crecimiento o engrosamiento de y’. Este fendmeno se da

principalmente por efectos difusivos y por la coalescencia de dos o mas precipitados, tal como se

observa en las imagenes de la figura 4.35.

Figura 4. 35. Crecimiento de precipitados gamma prima en el envejecido de 16 horas.

Este crecimiento se presenta en forma de colonias dentro de la region interdendritica, y se observa
a partir de 16 hr de envejecido y aumenta con el tiempo de envejecido. A 16 hr se puede ver
pequefios grupos, menores a 10 particulas por grupo. En la figura 4.36 corresponde a 24 hr de

envejecido y se observa facilmente una colonia de gamma prima y” que presentan engrosamiento.
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Figura 4. 36. Crecimiento en forma de colonias de los precipitados gamma prima y’.

Penkalla y colaboradores [18] trabajaron con la aleacion Waspaloy, ellos observaron un
crecimiento de v~ primaria después de 2000 horas de envejecido a 700 °C, ellos observaron que
mientras que los precipitados y” primarios crecen, los secundarios disminuyen su tamafio. Después
de 3000 horas de tratamiento la estructura se estabiliza y disminuye el crecimiento de los

precipitados.

Figura 4. 37. Micrografias de MEB del envejecido a 72 horas.

La formacion de colonias incrementa ligeramente para los tiempos de 48 y 72 hr. En la figura 4.37
se observa micrografas del envejecido de 72 hr donde es clara la formacion de colonias de
caracteristicas similares a 24 hr, con la diferencia de que se muestra una tendencia a alinearse los

precipitados que ya crecieron por coalescencia. Las flechas rojas muestran este alineamiento de los
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precipitados de gamma prima que darén origen al fenémeno de engrosamiento. Este alineamiento
dara origen un precipitado de gamma prima de mayor tamafio. Como ya se observo, al incrementar
el tiempo de envejecido tendera a crecer le tamafio de gamma prima en la region eutéctica, hasta
lograr tener practicamente la region interdendritica llena de precipitados de dimensiones mayores
(tamafio promedio 370 nm y con una desviacion estandar de 77 nm). En la figura 4.38 se muestran
micrografias de la microestructura del envejecido a 150 hr. En la imagen a y b se observa la matriz
con una gran precipitacion de gamma prima secundaria del orden nanomeétrico y también se observa
el eutéctico o region interdendritica donde se observan precipitados gamma prima de un tamafio

del orden de micrometros.

Figura 4. 38. Micrografas del envejecido a 150 horas.

En la figura 4.39 se observa a mas detalle la regidn eutéctica. Se puede ver claramente dentro de la
eutéctico se encuentra crecimiento de la fase gamma prima, de igual forma se observa el
alineamiento de los precipitados que ya aumentaron su tamafio y de la misma forma se observa
como algunos ya presentan engrosamiento, que es la union de las particulas que se alinearon
anteriormente en el fondo de toda la matriz austenitica con precipitados de gamma prima

secundaria de tamafo nanométrico.
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Figura 4. 39. Micrografas del eutéctico con un tiempo de envejecido de 150 horas.

4.4.3.4.- Degeneracion del carburo MC (TiC y MoTiC).

Las adiciones de elementos refractarios se utilizan para mejorar la resistencia a la corrosiéon por
disolucion en la matriz y, los elementos molibdeno, cobalto, hierro y cromo se encuentran
distribuidos en su mayoria en la matriz y, y aumentan la resistencia por endurecimiento por
solucién sélida. Los elementos como titanio, cromo y molibdeno son fuertes formadores de
carburos, y aungue se adicionan con otro objetivo, debido a su alta afinidad por el carbono tienden
a formar carburos dentro de la estructura. Se puede observar por ejemplo que el titanio se adiciona
para formar la fase y’, pero desde el proceso de solidificacion esta formando carburos primarios
[139]. El elemento cromo es una parte esencial en la resistencia a la corrosion de superaleaciones
base niquel. Se encuentra disuelto en la matriz para lograr aumentar dicha resistencia, pero

mediante el tratamiento de envejecido, se difunde para formar compuestos con el carbono [140].

Después de 16 horas de tratamiento de envejecido, los carburos primarios MC, presentan una
distorsion en su periferia, en las areas en contacto con la matriz muestran un cambio de forma. La
imagen 4.40 muestra claramente que el carburo presenta una forma diferente en la periferia, una
especie de disolucion del carburo. Este fendmeno se presenta a partir de 16 horas de envejecido,
es un fendmeno en el cual el carburo estd cambiando de estequiometria por la introduccién del
cromo a su estructura. Este cambio se produce por efecto de inducir energia al sistema por medio

del tratamiento térmico. La alta afinidad del cromo por el carbono permite que el cromo disuelto
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en la matriz se desplace a zonas con mayor concentracién de carbono. El proceso inicia con un
cambio en la periferia del carburo tal como se observa en las imagenes a y b de figura 4.40. Este
cambio de en las orillas del carburos se observa a 16, 24, 48 y 72 de tratamiento, y a medida que

el tiempo de exposicion es mayor de igual manera el cambio se produce en mas carburos MC.

20,000 5,0kxV LEIX

Figura 4. 40. Micrografias de MEB. Se observa la disolucion de los carburos indicadas con la
flechas. a) 16 y b) 24 horas de envejecido.

La siguiente etapa en el proceso de cambio de estequiometria de los carburos es el cambio de
tonalidad en pequefas regiones del carburo. En la figura 4.41 se observa como las zonas que
anteriormente eran diferentes en la periferia ahora presentan un cambio de tonalidad en estas

regiones, indicadas con una flecha en la imagen.

Este cambio de tonalidad lo mostré Jahangiri, y Abedini [14] quienes analizan los cambios
microestructurales por la aplicacion de un envejecido en la superaleacion IN939. Estos autores
principalmente observaron la degeneracion del carburo MC para dar origen a la formacion del
carburo M23Cs en limites de grano. Muestran como el carburo primario MC localizado en limites
de grano tiende a cambiar de tonalidad o a degradarse. Ellos atribuyen este cambio por la alta
difusion de elementos en esta area de alta energia y también a la reaccion entre la matriz y el
carburo MC.
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Figura 4. 41. Micrografias de MEB de la aleacion envejecida por 72 horas.

Para entender que esté sucediendo en el carburo se realiz6 EDS en MEB para observar si se debe
a un cambio en la estequiometria del carburo por cambio en su composicion quimica. Se realizo
EDS (figura 4.42) en un carburo de estequiometria MoTiC el cual presentaba las tres etapas
anteriormente mencionadas. Primero se analizé la zona normal del carburo, justo en el centro del
carburo donde no presenta cambio alguno y como se muestra en la imagen 4.42 solo presento los
elementos Mo y Ti del carburo MoTiC. Para el segundo EDS se tomd la zona con un cambio de
tonalidad que se encuentra junto a la periferia del carburo y en esta ocasion el EDS arroja los
elementos base del carburo molibdeno, titanio y carbono, pero adicional un pico muy alto de cromo,
lo cual indica que el cromo que se encuentra en la matriz ahora por efectos de difusion entro al
carburo MC. Finalmente se analiza con el numero 3 la zona con cambio forma en la periferia del
carburo y en este caso los elementos son molibdeno, titanio, carbono y de nuevo pero en menor
proporcion el cromo. Esto indica que efectivamente el cromo disuelto en la matriz estd emigrando
al carburo MC para forma parte del carburo primario y producir la transformacion del carburo MC
a M23Ce.

Algunos autores [1, 14, 141-143] han observado la formacion del carburo M23Ce, a partir de la
degeneracion del carburo MC. Se debe principalmente a la fuerte conexion entre el cromo disuelto
en la matriz gamma y el carbono. ElI cromo entra en el carburo MC vy tiende a desplazar a los

elementos titanio y molibdeno produciendo la siguiente reaccion.

MC +vy= CrsCs+7v’ a una temperatura de 760 °C.
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Figura 4. 42. Micrografia de SEM y EDS del carburo primario MC (TiMoC) con un cabio en la
tonalidad.

4.4.3.5.- Precipitacion de carburos de cromo.

El carbono es un elemento que juega un papel muy importante en aleaciones con altos contenidos
de cromo, debido a que el carbono es un elemento intersticial que se posiciona en el frente de
solidificacion y se situa en la Gltima etapa de solidificacion. Esto permite que zonas como el
eutéctico y limites de grano se enriquezcan en carbono. Aunado a ello el alto contenido de
elementos afines al cromo produce carburos en estas zonas [14, 144, 145]. Las zonas eutécticas es
donde se concentra la mayor cantidad de carbono, esto permite la precipitacion de carburos
primarios MC desde el proceso de solidificacion. En cambio, los limites de grano son areas de
menor contenido de carbono, pero son zonas de alta energia, la cual se activa con el tratamiento

térmico.
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Con la aplicacion del tratamiento de envejecido se favorece la precipitacion de carburos en limites
de grano. Estos carburos son ricos en cromo y molibdeno y cominmente tienen un a estequiometria
M23Cs. En la figura 4.43 se observa la formacion de carburos ricos en cromo y molibdeno formados
en los limites de grano. Los envejecidos de 4, 8 y 16 horas presentan bajos contenidos de estos
carburos en limites de grano y el volumen de carburos incrementa gradualmente con el incremento

del tiempo de exposicion del envejecido. Tener carburos de manera interconectada en limites de

granos es perjudicial para la aleacion

Figura 4. 43. Micrografia de MEB. Se observa formacion de carburos ricos en Cry Mo en limites
de granoa) 8 y b) 72 hrs.

Se caracterizaron los carburos mediante la técnica de EDS realizada en MEB (figura 4.44). Se
observo que es un carburo rico en cromo Yy pequefias cantidades de molibdeno. La morfologia de
los carburos es una especie de cadena a lo largo del limite de grano. Autores como Reed y Sims
[1, 11] mencionan que carburos de estequiometria Cr23Cs mejoran le resistencia al deslizamiento
en limites de grano y con ello la resistencia al creep. La reaccién tipica para la formacion del
carburo Cr23Cs, [1, 14, 141-143].
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Figura 4. 44. Micrografia de MEB donde se observa el limite de grano y EDS realizado a la fase
precipitada.

El carburo MC tiende a una forma maés estable, por eso transforma a carburo M23Ce, esta
precipitacion se puede dar en limites de grano o dentro del grano. El carburo M23Cs, tiene una
estructura cristalina cibica similar a la de la matriz vy, pero tres veces mayor al parametro de red y
mantienen la misma orientacion cristalografica [142]. Este carburo esta conformado en su parte
metalica principalmente por Cr y puede aceptar &tomos de Mo y W. Con la formacién de carburos
M23Ce en limites de grano, estas regiones tiende a empobrecerse en Cr, lo cual aumenta la

solubilidad del Al y facilita la precipitacion de y” en estas zonas [11].
3.4.3.6.- Precipitacion de fases TCP.

El alto contenido de elementos en las superaleaciones favorece a estructuras muy complejas. Estan
conformadas por diferentes fases, algunas estables y algunas metaestables. Las condiciones de
trabajo de las superaleaciones a altas temperaturas y sus altos contenidos de elementos de aleacion
favorecen a la precipitacion de las nuevas fases o a la degradacion de las ya existentes y

I6gicamente las altas temperaturas aceleran estos procesos.

Las adiciones de elementos refractarios como cromo se utilizan para mejorar la resistencia a la
corrosion por disolucion en la fase vy, elementos como molibdeno, cobalto, hierro y también cromo
se disuelven en su mayoria a la matriz y, y pueden aumentar la resistencia por endurecimiento por
solucion sélida, tal como lo explica Holt y Wallace [30]. Estos investigadores mencionan que estos
elementos pueden favorecer la formacion de fases malignas a las propiedades mecanicas de la
aleacion, como son las fases llamadas TCP [129, 146]. Las llamadas fases TCP, estan conformadas

por las fases llamadas p, P, R, o y laves. Cada una de estas fases tiene morfologias y composiciones
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diferentes y se precipitan en algunas superaleaciones. Los tiempos largos de exposicion a

temperaturas de envejecido favorecieron a la formacion de las fases mencionadas anteriormente.

La formacion de fases TCP se origina a partir de la composicién quimica a temperaturas
especificas. Por la composicién quimica de la aleacion en estudio, se favorece a la precipitacion
de las fases o y . Las temperaturas favorables para que se dé la precipitacion de estas fases esta
en un rango entre 700 y 800 °C. Se observo la formacion de fases TCP, en la aleacidn después de
los tratamientos de envejecido (figura 3.45), y se produjo a partir de zonas ricas en elementos que

favorecen su formacion y posterior crecimiento. Estas zonas son limites de grano y carburos

primarios MC, dentro de la zona interdendritica.

Figura 4. 45. Micrografias de MEB donde se muestra la formacién de fases TCP en forma de
barras alargada a) 4 y b) 24 hrs.

Mediante EDS realizada en MEB (figura 4.46) se observd que es una fase rica en Ni, Cr, Ti, Coy
Mo. La literatura indica que estos elementos son formadores de fases TCP [18, 139]. Algunas fases
TCP como o y laves tienen estos elementos en su composicion y se forman a partir de la aplicacion

de un tratamiento de envejecido o después de un tiempo de trabajo a altas temperaturas.

El grado de precipitacion de esta fase es pequefio en términos generales. Inicialmente a 4 hrs de
envejecidos son barras cortas que no superan los 7 um de largo por 100 nm de ancho y aparecen
en muy pocos regiones. Postreramente va incrementando la longitud, asi como el ancho del

precipitado.
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Figura 4. 46. Micrografia de MEB y EDS de fase TCP

Minshull [147] y Jones y colaboradores [148] adicionaron Co y Ti en superaleaciones donde
observaron que al adicionar Co, favorece la formacion de las fase sigma . El cromo es otro
elemento que favorece a la formacion de la fase 6. Lee y colaboradores [141] y Sims [11]
observaron que incluso el C puede favorecer la formacion de la fase o, ya que ellos observaron que
esta fase crece a partir de un carburo de cromo M23Cs. En el presente estudio, el material envejecido
por 150 hr muestra fases TCP de 16 um de longitud promedio con una desviacion estandar de 2.8
KM y con 634 nm de ancho con una desviacion estandar de 145 nm. En la imagen 4.47 se muestran
micrografias del envejecido de 150 hr donde se muestra faces TCP caracteristicas en el maximo
tiempo de envejecido. Es importante resaltar que el volumen de fases TCP en 150 hr es menor al
1% de la microestructura de la aleacion. Mas delante se observara como aun siendo baja el volumen

impactan en le desgate de la aleacion.

Figura 4. 47. Micrografias del envejecido de 150 hr donde se muestran fases TCP.
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Con el objetivo de realizar una mejor caracterizacion se realizd6 DRX en la muestra envejecida por

150 hr. Se eligio esta muestra debido a que es la que tiene la mayor cantidad de fases anteriormente

analizada.
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Figura 4. 48. Patrén de difraccion del envejecido 150 hr.

El patron de difraccion de rayos X arroja los picos caracteristicos de la fase matriz gamma'y de la
fase gamma prima que se traslapan entre si. Estos picos son de gran intensidad debido a que son
las fases en mayor cantidad. También se puede observar los picos caracteristicos de los carburos
MC y M23Cs que se encuentran en menor cantidad, pero es suficiente para detectarlos. La fase
TCP observada no pudo ser caracterizada por esta técnica debido a que se presenta en muy

pequefas cantidades en la aleacion y por limitaciones del equipo.

Acharya y colaboradores [145] trabajaron con una superaleacion CMSX-10 monocristalina a la
cual después de varias horas de envejecido a 950 y 1050°C precipitan una fase TCP, identifican
mediante MET que la fase o, es una fase compuesta por Re, W, Cr, Co y Mo, con una morfologia

en forma de plaquetas.

134



UMSNH [IMM

Se realiz6 MET en el envejecido de 150 hr para completar la caracterizacion de la fase TCP figura
4.49. En la imagen a) se puede observar el precipitado el cual crece hacia dentro de la probeta en

forma de barra. Se le realiz6 alta resolucion a la fase para complementar la caracterizacion.

50 nm

Figura 4. 49. Micrografias de campo obscuro de MET de la fase TCP encontrada en el envejecido
de 150 hr.

Se realizé el proceso de medicion de espacios interplanares con el programa Digital Micrograph
dando los planos 001 correspondientes a la fase sigma o. La fase sigma presente en la aleacion es
una fase rica en niquel, titanio, cromo, molibdeno y carbono y crece en lugares integrados por estos

elementos. Estos lugares son principalmente regiones interdendriticas y limites de grano.
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Figura 4. 50. Alta resolucion de precipitado TCP del envejecido a 150 hr.

4.4.4 Dureza de la aleacion después de tratamiento térmico.

La dureza de la aleacion A2, en estado de colada es de 346 HV 3o Esta dureza es cambiada por
efecto de los tratamientos térmicos debido a que se presentan cambio microestructurales que
repercuten en la medicion de esta propiedad. La dureza de colada esta asociada a una estructura
dendritica y con precipitados Unicamente en la region dendritica (y’, MC, limites de grano).
Mediante el tratamiento de solubilizado se obtiene una estructura de la siguiente manera: una matriz
gamma con ciertas cantidades de elementos (Al, Ti, Co, Fe, y Cr) en solucidn, que se predisponen
a formar precipitados en tratamientos posteriores. Una region interdendritica, integrada por los
carburos primarios MC y con pequefias cantidades de precipitados gamma formados durante el
enfriamiento del solubilizado como se mostro en la figura 4.26. Su valor de dureza es de 234 HV3o
con una desviacion estandar de 7 unidades. Como se observa el valor de dureza es menor respecto
al de colada y se debe principalmente a que la estructura de solubilizado es de menor energia debido
aque, al exponer la aleacidn a alta temperatura, alivia tensiones en la estructura de colada y permite
que los elementos difundan en la estructura y algunos de ellos entre en solucion a la matriz. Esto
elimina fases (y") que anteriormente aumentaban la dureza de la aleacion. Posteriormente se realiza

el tratamiento de estabilizado, el cual tiene como objetivo iniciar el proceso de precipitacion de
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gamma prima secundaria y’. Se parte de la microestructura de solubilizado y da inicio la
precipitacion en la matriz (gamma) y regiones interdedriticas. Ahora la matriz esta integrada por
una gran cantidad de precipitados gamma prima secundaria de tamafios nanomeétricos los cuales

incrementan la dureza general a 358 HV3o con una desviacion estandar de 5 unidades.

En la figura 4.51 se puede observar los valores de dureza Vickers obtenidos para cada tiempo de
permanecia durante el envejecido. Como ya se explicd anteriormente la microestructura cambia

con la exposicién a 760° C (temperatura de envejecido).
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Figura 4. 51. Dureza Vicker de la aleacién A2 después del tratamiento de envejecido.

La dureza del envejecido de 4 hr es de 476 HV3o con una desviacion estandar de 7 unidades, este
valor de dureza es ligeramente mayor al valor de las muestras en condicién de estabilizado debido
a que para 4 hrs de envejecido se ha logrado incrementar un poco el nimero de precipitados gamma
prima. Posteriormente para los envejecidos de 8, 16, 24 y 48 hr, la dureza incrementa con el tiempo
de exposicién. Incluso se podria decir que la dureza incrementa con una tendencia lineal para los
envejecidos de 4 a 72 hr, debido a que, como se observo anteriormente la precipitacion de y’ se
incrementa con el tiempo de envejecido. La dureza se incremento con el tiempo de envejecido
logrando un pico maximo de 452 HV3o, en el tratamiento de 72 hr. A partir de 48 hr, se observa

una matriz sin espacios vacios de precipitados gamma prima secundarios, incluso recordando
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(figura 4.32) la diferencia del tamafio de precipitados gamma prima de 48 a 72 es Unicamente de
4 nm. Se podria decir que la matriz a tiempo de 72 hr de envejecido se encuentra totalmente
saturada de precipitados gamma prima secundarios y en el tiempo posterior solo incrementaran su

tamaiio.

Los valores de dureza para los tratamientos de 48, 72 y 150 hr, se encuentran muy cercanos entre
si, ya que los valores promedio de los tres envejecidos, se encuentran dentro de su desviacion
estandar de los mismos. Por lo que se concluye que no hay una tendencia clara de la dureza y no
se puede asegurar un incremento y una posterior caida de dureza para 150 hr. Incluso si se toma en
cuenta inicamente el volumen de gamma prima secundaria precipitada en la matriz podria ser cierta
esta conclusion. Pero como se observé anteriormente el tratamiento acarrea otros fendmenos que
pueden deteriorar las propiedades de la aleacion. Ahora bien, tomando el analisis realizado sobre
el engrosamiento de gamma prima, en el tratamiento de 150 hr es demasiado notorio por lo que es
posible que la dureza no incremente debido al crecimiento de precipitados de gamma prima. Por
otro lado, se presentd la formacién de carburos en limites de grano, los cuales son principalmente
carburos de Mo y Cr (figuras 4.43 y 4.44). Estos dos elementos se encontraban disueltos en la
matriz y producian un endurecimiento por solucion solida y ahora estan en forma de precipitados
dentro del limite de grano, lo cual tiene un efecto negativo debido a que se fragiliza esta zona. Y
finalmente la formacion de fases sigma (o) a 150 hr en una mayor cantidad y pasa algo similar con
los elementos Ti, Mo, Cr, Co, y C que integran la fase sigma y son elementos que contribuia a la
dureza general de la aleacion en forma de carburo o solucion sélida y a ahora se encuentran formado
una fase sigma (figura 4.47), la cual es una fase intermetalica muy fragil, nada benéfica para
incrementar la dureza de la aleacion. Por estas razones el valor de dureza a 150 hr es de 423 HV3o,
un valor por debajo de la dureza de 72 hr, con 28 unidades. Se considera que a 150 hr se comienza

a presentar el fendmeno de sobrenvejecido de la aleacion.

4.5 Comportamiento al desgaste por deslizamiento de la aleacion A2

Las superaleaciones base niquel tienen poca investigacion referente a su resistencia al desgaste por
deslizamiento, en gran parte se debe a que su estudio, esta enfocado a mejorar su resistencia a la
fluencia lenta y fatiga a altas temperaturas. Sin embargo, las superaleaciones policristalinas
utilizadas en las turbinas, durante su funcionamiento se encuentran sometidas a contacto metal-

metal, lo cual ocasiona desgaste en la superficie de las piezas. En la actualidad existe un gran
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nimero de superaleaciones base Ni comerciales, que tienen diferentes caracteristicas
microestructurales y propiedades mecanicas. Se utilizan dependiendo de las necesidades de la pieza
en servicio. Debido al amplio nimero de componentes que integran los equipos de produccion de
energia es necesario contar con superaciones para cada una de estas aplicaciones a diferentes
temperaturas de trabajo. Las superaleaciones base Ni policristalinas se utilizan principalmente en
alabes, rotores, tornilleria y pernos. Por otra parte, las aleaciones con alto contenido de Cr, como
la aleacion en estudio se caracterizan por tener una alta resistencia a la corrosion, pero no son
conocidas por tener una buena resistencia al desgaste. Por lo tanto, es importante investigar el
desempefio de estas aleaciones en un sistema triboldgico, debido a que pernos, tornilleria y rotores
se encuentran en contacto metal- metal sometidas a una serie de procesos en los cuales se puede
presentar algin mecanismo de desgaste, serd de gran importancia poder ver su comportamiento al

desgaste por deslizamiento .

Desde el punto de vista de terminados de piezas en el sector metal mecanico, es todo un reto poder
encontrar las herramientas correctas para realizar un terminado a superaleaciones base Ni, esto se
debe a su alto grado de endurecimiento y resistencia al corte, por lo tanto, desde el punto de vista
econdémico, es muy costoso realizar esta Ultima etapa [149, 150]. Por otro lado el desgaste por
deslizamiento entre materiales, es un tanto diferente, en general, tiene un alto grado de dependencia
de la dureza del material sometido a desgaste asi como de la distribucion y morfologia de las fases
que la componen y de la naturaleza misma de cada configuracion tribologica. Especificamente el
desgaste por deslizamiento, ocurre cuando piezas en contacto directo, son sometidas a elevados
esfuerzos, los cuales provocan la aparicion y propagacion de grietas bajo la accidn repetitiva de
estos. En el caso de piezas sometidas a una accion deslizante, las capas superficiales sufren intensas
deformaciones como resultado de la accion simultanea de las tensiones de contacto y de la fuerza
de friccion. Los esfuerzos a los que estan sometidos los materiales particularmente en las capas
superficiales, promueven en la mayoria de los casos, alteraciones en la microestructura. Tiende a
producir grietas que se originan principalmente en los defectos cristalinos como son limites de

grano y precipitacion de fases no coherentes.
4.5.1 Perfil de rugosidad previo al desgaste.

En la figura 4.52 se observa el perfil de rugosidad obtenido del perfilometro Optico. El perfil

corresponde a la probeta en condicion de colada (AC) en la cual se puede observar datos como son:
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profundidad méaxima 0.190 pm, area del hueco 3.423 pum?, altura maxima 3.652 pum, area del
barrido 6675.035 um? y finalmente el valor mas representativo el perfil de rugosidad 0.163 pum.
Estos valores fueron representativos para todas las probetas antes del ensayo de desgaste.
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Figura 4. 52. Perfil de rugosidad de la muestra en condiciones de colada (AC)

4.5.2 Desgaste a 25 N.

En la figura 4.53 se muestra la grafica del desgaste a 25 N de carga. La resistencia al desgaste fue
reportada en volumen perdido medido en milimetros clbicos (mm?), se tomo esta forma de
reportarla, debido a que, el calculo se realiz6 mediante un perfilometro dptico, el cual es un célculo
confiable. Como se observa en la figura 4. 53 el desgaste reportado para el estado de colada es de
0.508 mm?3, con una desviacion estandar de 0.078 mm?. Este valor de desgaste es considerado el
valor de referencia. Después el solubilizado presenta un valor de volumen perdido de 0.749 mm?,
este valor representa un aumento del 47 % respecto al valor obtenido en condiciones de colada.
Este incremento se debe principalmente a que la microestructura es una matriz gamma suave que
permite que el material se desgaste mas facilmente. Ademas si se toma en cuenta el valor de dureza
segun la ley de Archard [151] a menor dureza, mayor es el desgaste y el tratamiento de solubilizado

disminuye la dureza de la aleacion (figura 4.51).
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Figura 4. 53. Gréafica de volumen desgastado (mm?) en funcién del tiempo de envejecido para el
ensayo con 25 N de carga.

El valor de desgaste para el tratamiento de estabilizado es de 0.512 mm? con una desviacion
estandar de 0.109 mm?, este valor esta considerado igual a la condicion de colada debido a que la
diferencia entre ellas es de 0.004 mm?® y tomando en cuenta su dureza de estas dos condiciones,

son de igual forma de muy cercanos sus valores.

Los cambios microestructurales representan un cambio importante en el comportamiento al
desgaste de la aleacion. Por lo que los precipitados que se formaron en los diferentes tiempos de
envejecidos seran determinantes en los resultados. El incremento en la resistencia al desgaste del
estabilizado respecto al solubilizado se debe principalmente a la precipitacion de gamma prima

secundaria en la matriz de la aleacién. Esta precipitacion incrementa la dureza de la aleacion.

El valor que corresponde al envejecido de 4 hr es de 0.385 mm?® y representa el valor mas pequefio
de pérdida de material en el ensayo de 25 N, para el tiempo de 8 hr el volumen perdido es de 0.55
mm?, lo cual representa un incremento de 42 % respecto a 4 hr. El envejecido de 16 hr reporté un
desgaste de 0.637 mm?, y representa un 65 % respecto a 4 hr, de forma similar el envejecido de 24

hr tiene un valor de 0.751 mm? con un 85 %. Como se observa el comportamiento de 4 a 24 hr
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incrementa de forma lineal. Posteriormente a 48 hr la tendencia cambia ya que el desgaste se
mantiene reportando un valor de 0.74 mm?® con una desviacion estandar de 0.041. Para 72 hr el
volumen desgastado se disminuye a 0.624 mm? con una desviacion estandar de 0.09 y finalmente
a 150 hr el valor es de 0.775 mm?3 con una desviacion de 0.049 mm? y representa el valor maximo
de desgaste en todos los ensayos. Méas adelante se explicara detalladamente el comportamiento de

la aleacion.
4.5.2.1 Mecanismo de desgaste (25 N)

El comportamiento al desgaste en el ensayo de 25 N, es un mecanismo de desgaste oxidativo. La
superficie de la aleacion en contacto deslizante tiende a formar una capa de éxido en la superficie,
por el incremento de temperatura en la superficie, producto del rozamiento entre asperezas de
tamafios micrométricos, entre los materiales. EI mecanismo de desgaste por oxidacidn consiste en
la formacion de una capa de 6xido en la superficie que se estd desgastando, esta pelicula o capa de
Oxido incrementa su espesor a medida que avanza el ensayo hasta alcanzar un espesor determinado,
para después deprenderse en forma de hojuelas o laminillas. El nivel de desgaste (mayor o menor)
depende de la velocidad a la que se forma la capa y de la adherencia que tiene la capa de éxido a
la aleacion o dicho de otra forma la velocidad con la que se desprende la capa de dxido respecto al

espesor.

Para poder correlacionar la formacién de la capa de 6xido con el desgaste producido, se debe
retomar el efecto del tratamiento térmico debido a que la composicion de la aleacion es la misma
para todos los ensayos. Ahora bien es necesario observar que dentro de los elementos de aleacion,
existen elementos que tienden a formar 6xidos mas facilmente. Elementos como el aluminio, titanio
tienen una gran afinidad por el oxigeno, pero estos elementos se encuentran formado compuestos
estables dentro de la aleacion. Por otro lado, se encuentra el cromo que también tienen una afinidad
por el oxigeno y que en gran parte se encuentra disuelto en la matriz y esta disponible para formar
la capa pasivadora en la superficie. Para los primeros tres ensayos se forma una capa oxido de las
mismas caracteristicas. En la figura 4.54 se puede ver micrografias de la superficie desgastada
donde se observa el 6xido formado asi como la direccién del desgaste de la condicién AC, Sy E.
Se puede observar también como lineas en forma de surcos que indican la direccion del desgate y
son producto de mecanismo de desgate abrasivo producido por las mismas particulas desprendidas

de la capa de oxido.
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Figura 4. 54. Micrografias de la superficie desgastada de a) condicion de colada, b) tratamiento de
solubilizado y finalmente c) estabilizado.

Por otro lado, si se analiza la gréafica 4.53, se nota que a medida que el tiempo de envejecido se
incrementa, la resistencia al desgaste deslizante es menor. Como se menciond anteriormente el
mecanismo de desgaste es oxidativo y el desgaste aumenta cuando la capa de dxido se desprende
muy facilmente y no protege a la aleacion del contacto metal-metal. También se mencion6 que la
aleacion en estudio tiene un alto contenido de cromo (figura 4.1), y por la gran disponibilidad de
cromo en la superficie y el 6xido que se forma es preferentemente oxido de cromo. Como se
observo en los envejecidos, el envejecido produce precipitacion de carburos de cromo y fase sigma.
Ambos precipitados consumen cromo disponible durante su formacion.

El tratamiento de envejecido produce precipitacion de la fase y’, carburos de cromo en limites de
grano M23Cs y formacion de fases indeseables como TCP. Estas precipitaciones incrementan la
dureza de la aleacion (Figura 4.51), pero reducen la resistencia a la oxidacion ya que al formar
precipitados de cromo M23Cs, el Cr disponible disuelto en la matriz para formar la capa protectora
es menor y con ello es menor la formacion de dicha capa de éxidos que reducen el desgaste. Por
esta razén incrementa el desgaste a tiempos mayores de envejecido. En el envejecido de 4 hr la
matriz con precipitados gamma prima secundarios. Esta matriz a diferencia de la matriz de AC, S,
y E, es una matriz més resistente que dificulta la deformacion mecéanica por debajo de la superficie
en desgaste y que ademas tiene una cantidad suficiente de Al, Ti en la matriz y regiones
interdendriticas que adn no precipitan como gamma prima secundaria y ayudan a la formacion de
la capa de 6xido. Para tiempos de 8, 16 y 24 hr, la precipitacion de gamma prima secundaria es
mayor y se reduce el contenidos de Al y Ti, que pueden formar la capa pasivadora. De la misma

manera el 6xido es menor debido a la precipitacion de carburos y la fase sigma.

A partir de 24 hr el desgaste practicamente se mantiene para los envejecidos posteriores y se debe

a que después de 24 hr la precipitacion de gamma prima secundaria, se da mas lenta debido a que
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el Al'y Ti disponibles para la precipitacion es menor y se puede corroborar como la tendencia del
crecimiento de gamma prima secundaria de 4 a 24 hr tiene un comportamiento lineal con una
pendiente de m=2.35 mientras que después de 24 a 150 hr también tiene un comportamiento lineal
pero la inclinacion es mucho mas baja m=0.08 la que indica que precipitacion de gamma prima

secundaria después de 24 hr es baja.

Revisando la huella realizada por el desgaste en la figura 4.55, se muestran caracteristicas de la
capa de 6xido formada en la superficie de 4 y 24 hr. Como se dijo anteriormente la composicion y
caracteristicas de una capa a otra son diferentes. En la imagen a) se observa una superficie
totalmente oxidada, pero se identifican dos zonas. La primera zona es una capa compacta de oxido.
Esta capa compacta se encuentra unida a la aleacién y la protege de un contacto severo que
incremente gradualmente el desgaste, incluso se puede ver marcas o surcos de desgaste producido
por particulas deprendidas. Por otro lado se observa otra zona en forma de isla, integradas por
particulas pequefias de dxidos. Estas particulas son la capa de éxido desprendida y triturada durante
el ensayo. Estas islas de residuos son lugares desnudos de la superficie del material, expuestos a

un desgaste mayor.

Figura 4. 55. Superficie desgastada del envejecido de 4 y 24 hr.

En la imagen b) de la figura 3.55 se observa las mismas dos zonas anteriormente mencionadas una
capa compacta y zonas de residuos pero de mayor tamafio que a 4 hr, al tener una mayor cantidad

de area desprotegida por la capa de 6xido, el desgaste es mayor a 24 hr.

En la imagen 4.56 se observa las micrografias representativas de la superficie desgastada de las
probetas envejecidas: a) 4, b) 8, c) 24, d) 48, e) 72 y f) 150 hr, las flechas indican la capa de éxido
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compacta, donde se pueden observar las bandas producidas por el deslizamiento. También se
aprecia una gran cantidad de pequefias particulas desprendidas, que corresponde al residuo del
desgaste que esta conformado principalmente de 6xido. Ha sido reportado por diferentes autores
[152-154] que esta capa de 6xido produce una gran cantidad de residuo de éxido sobre la superficie
y depende de la naturaleza de la capa proveera proteccion al materia. Los metales al estar en
contacto deslizante metal-metal generan una cantidad de calor considerable la cual permite la
formacion de la capa protectora conformada por 6xidos, los materiales con altos contenidos de
cromo tienden a formar 6xido rico en cromo responsables de proteger estas aleaciones al desgaste
severo [153]. Los elementos Al y Cr son los principales formadores de la capa protectora, esta capa

esta conformada por 6xidos muy estables como son Al.03y Cr,03[154].
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Figura 4. 56. Micrografias de MEB de la superficie desgastada a 25 N. a) 4, b) 8, c) 24, d) 48, e)
72 y f) 150 horas de envejecido.

Descartes y colaboradores [155] menciona que la capa de 6xido formada en los materiales se
produce por deformacidn platica que sufre la superficie durante el desgaste y el contacto deslizante

o friccidn, desempefian un papel crucial en la falla de los materiales en contacto. Practicamente la
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capa formada es una nueva estructura o fases que se forma durante el desgaste. Esta nueva
estructura tiene diferentes caracteristicas a las del sustrato o aleacidn, y dependiendo de la
congruencia que tenga con la matriz o aleacion, influird en la adherencia de la capa a la aleacién y
con ello poder proteger o incrementar su resistencia al desgaste [155]. Se cree que la formacién de
nuevas estructuras, es una clave para la evolucion de la tribocapa durante el desgaste, que también
se considera como el primer paso para establecer la capa de residuos de 6xido. Ademas, la capa de
oxido estable se puede formar en las superficies de contacto, o que proporciona una mayor
resistencia al desgaste [156, 157].

El 6xido formado duarte el desgaste es un lubricante natural de los metales que puede reducir el
desgaste entre metal-metal, pero también puede fungir como un abrasivo, todo dependera de la
naturaleza del éxido que se forma y de los materiales en contact6 [158-161]. Se observa en todas
la imagenes formacion de 6xidos en la superficie incluso se observa particulas o aglomerados de
la capa de Oxido destruidas. En la imagen 4.57 se observa como la capa de 6xido se fragmenta por

la accidn de carga y de siclos repetitivos durante el ensayo.

16 - < =
SEI MAG: 2000 x HV*16.0 KV WD; 22.0 mm

Figura 4. 57. Micrografas de 16 y 24 hr donde se observa corrimiento de grietas.

El proceso de delaminacion o desprendimiento de la capa de 6xido consiste en la deformacién
plastica de la propia capa, lo que genera el inicio de nucleacion de grietas y propagacion de las

mismas hasta ser arrancada en forma de laminillas u hojuelas de 6xido [162, 163].

Al tener una superficie mas expuesta, se arranca mas material produciendo una huella mas profunda
y deprendiéndolo en forma de 6xidos. En la imagen 3.58 se observa una imagen de perfilometro
Optica con las caracteristicas generales de la huella de desgaste
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Figura 4. 58. Imagen obtenida con el perfilometro dptico de la huella de desgaste realizado a 25 N
y de la muestra envejecida por 16 hr.

La imagen 4.58 muestra la huella de desgaste en tres dimensiones, permite observar la profundidad
de la huella la cual es de 112 um asi como el ancho y largo de la huella. También se observa en la
imagen de dos dimensiones (simulacion de foto) en la cual se indica con una flecha la direccion
del deslizamiento. La caracterizacion del residuo del desgaste se realizé6 por MEB. Primero se
observaron las particulas desprendidas mediante electrones secundarios y retrodispersados (figura
4.59), en laimagen a) se puede ver que, se encuentra integrado por particulas de muchos tamafios,
desde rangos nanométricos hasta particulas de aproximadamente 20 micrométros. Esta gran
variedad en tamafios se debe a que las particulas que se desprende durante el ensayo no salen
inmediatamente del tribosistema, se mantienen por un tiempo, actuando como lubricante y como
abrasivo (depende de la naturaleza de la particula) [152, 156, 164], esto hace que, la particula

reduzca su tamafio ciclo tras ciclo, por el impacto y las cargas repetitivas durante el ensayo.
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Figura 4. 59. Particulas desprendidas del desgaste 16 hr a 25 N.

Los residuos fueron caracterizados mediante EDS (figura 4.60) y se muestra un pico muy alto de
oxigeno, lo que indica que es un 6xido. También se observa el segundo pico por intensidad el del
cromo Yy otros picos de menor tamario el Fe, Mo, Ti y Al. Por lo que esto indica que se encuentra
una mezcla de elementos afines por el oxigeno, pero si resaltar en mayor contenido el contenido

de cromo.

Figura 4. 60. EDS de los residuos del desgaste del ensayo a 25 N. Donde se muestra los picos
representativos de O, Cry Fe

Finalmente los residuos se caracterizaron mediante difraccion de rayos X, para identificar los
Oxidos formados durante el deslizamiento. Los picos de mayor intensidad son los de la fase matriz
gamma debido a que se desprenden pequefias particulas del metal. Debido a que los picos de

gamma son muy altos, es complicada la identificacion de los picos de menor intensidad. Se
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indexaron los siguientes dxidos Al.O3, Cr.0g NiO, TiO y Fe>0s. Que coincide con los elementos

detectados por el andlisis realizado por EDS.
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Figura 4. 61Patron de difraccion de rayos X, de los residuos de 16 hr a 25 N.

3.5.2.2 Comportamiento de la microestructura por debajo de la huella de desgaste a 25 N

Para poder observar la microestructura por debajo de la superficie desgastada, se realiza un corte
longitudinal a la probeta como se muestra en la figura 4.62. Por debajo de la superficie se observan
dos zonas principales. La primera es la formacion de la capa la cual tiene diferente espesor
dependiendo del estado de tratamiento térmico y una segunda zona deformada plasticamente por
efecto de la carga.
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Figura 4. 62. Vista de un corte transversal a la superficie desgastada en direccion longitudinal de
la muestra a por 4 hr y ensayada con 25 N de carga donde se indican las 2 diferentes zonas.

En la figura 4.63 se observa la capa de éxido compacta por debajo de la hulla de desgaste. Se
muestra la imagen a) la micrografia de 4 hr de envejecido y se observa una capa de oxido de 3.75
pum de espesor, también se indica con una flecha donde se observa ya desprendida de la
microestructura de la aleacion. En la imagen b) se observa la capa de 6xido formada a 24 hr, esta
capa tiene un espesor menor 1.3 um respecto a 4 hr. Se observa indicado con flechas como la capa
de dxido se encuentra ya despegada a la microestructura de la aleacion. Esto nos indica que la capa
de 6xido que se estd formando a 24, 48, 72 y 150 hr es una capa 0xido que se desprende facilmente

y por esta razén el volumen desgastado incrementa con el tiempo de envejecido.

SEl MAG: 3000 x HV: 15.0 kV WD: 18.0 mm J || SEI MAG: 3000 x HV: 15.0 kV WD: 12.0 mm

Figura 4. 63. Capa de 6xido por debajo de la huella de desgaste a) 4 y b) 24 hr de envejecido con
25 N de carga.
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Hasta ahora el mecanismos de desgaste predominante es desgaste oxidativo, y gran parte de la
justificacion de en base a las caracteristicas de la capa de 6xido que se forma. Al desprenderse esta
capa de 6xido se produce la pérdida de material en forma de 6xidos, Sin embargo, como se mencino
anteriormente, se presenta otro mecanismo de desgaste el cuél es la fatiga superficial debido a la
generacion y corrimiento de grietas por debajo de la superficie por efecto de cargas ciclicas. En la
figura 4.64 se observa una micrografia representativa de la deformacion plastica que sufre la
microestructura por debajo de la superficie desgastada. En la imagen se indica con una flecha la
direccion del deslizamiento, es importante observar esta direccién ya que la matriz y las fases
presentes tienden a presentar deformacion en esta direccion generando una curvatura de la
miscroestructrura. Esta curvatura es un fenémeno natural en desgaste debido a que es la direccion
en la que se ejerce la fuerza tangencial respecto a la fuerza normal aplicada (25 N). En la figura se
observa como el limite de grano toma una direccion diferente a su posicién original. Al cambiar
esta direccion se producen esfuerzos que producen tension entre los precipitados que se forman
dentro de los limites de grano. Este reacomodo produce zonas vulnerables para iniciar grietas por
el mismo esfuerzo aplicado. Los carburos primarios TiC tienen una morfologia facetada con forma
de octaedros, triangulos, cubo, etc. Esta geometria no les permite alinearse en la direccion del
desgaste y por lo que al ser fases fragiles se fracturan durante la deformacion. Finalmente la matriz
fluye en direccién del desgaste y en esta parte los precipitados gamma prima secundarios tienden
a alinearse en direccion de desgaste, entre mayor numero de precipitados tenga la matriz menor
deformacion plastica se producira. En la imagen 4.64 se encuentra indicado con flechas dentro de
la matriz, unas lineas curvas en direccion del desgaste que se forman por el acomodo de

precipitados gamma prima secundarios.
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— = _Tesgaste

SEI MAG: 1500 x HV: 15.0 kV WD: 18.0 mm

Figura 4. 64. Deformacion plastica de la microestructura del envejecido de 4 hr a 25 N.

Los carburos primarios aumentan la dureza de la aleacion y estd comprobado que en resistencia al
desgaste mejoran debido a que retrasan la fluencia de la matriz. En la aleacion se encuentran dos
tipos de carburos primarios (TiC y MoTiC), y la morfologia es de vital importancia para
incrementar la resistencia de la matriz. En la figura 4.65 se observan en la imagen a) carburos
MoTiC fracturados, estos carburos tienden a alinearse con la direccion del desgaste y también se
observan carburos TiC libres de fracturas. En La imagen b) se observan carburos TiC libres de
fracturas, que se encuentran muy cercanos a la superficie en desgaste, pero ya no se encuentran
fijos a la matriz. Esta separacion entre la matriz y el carburo forma una grieta, la cual tendera a
crecer subsecuentemente. Cuando el carburo llegue a la superficie durante el ensayo, el carburo se
desprendera dejando un hueco, al cual entraran particulas de éxido, ejerciendo una fuerza en el
hueco en forma de cufia que posteriormente se transformara en una grieta, tal como se observa en
la figura 4.66
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; 10 ym
SEl MAG: 3000 x HV: 15.0 kV WD: 18.0 mm | SEl MAG: 2000 x HV: 15.0 kW WD: 12.0 mm

Figura 4. 65.Carburos MoTiC y TiC expuestos a la deformacién plastica de la matriz.

Los limites de grano forman grietas debido a los carburos de cromo de estequiometria M23Ce.
Autores como Reed y Sims [1, 11] mencionan que carburos de estequiometria Cr23Cs mejoran le
resistencia al deslizamiento de limites de grano y con ello la resistencia al creep. Pero en resistencia
al desgaste deslizante, la formacion de estos carburos perjudica, debido a que la deformacién es
mayor. La formacién de estos carburos no favorece la resistencia al desgaste ya que es la zona por
donde inicia y posteriormente corre la grieta. La fase sigma también tiende a alinearse por la

deformacion como se observa en la figura 4.66.

i
N

SEl MAG: 1500 x HV: 15.0 kV WD: 12.0 mm

Figura 4. 66. Fase sigma deformada por la accion del desgaste.
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En la figura 4.67 se muestra el coeficiente de friccion del ensayo realizado con 25 N. La imagen
corresponde a los coeficientes de friccion., donde se puede apreciar como el coeficiente mas alto
que corresponde al desgaste de la probeta envejecida por 4 hr y es importante resaltar que el
coeficiente de friccion deberia ser menor, de hecho el que presenta mayor resistencia al desgaste
debe de tener un coeficiente menor y en este caso para el desgaste a 25 N resulta ser lo apuesto. Se
puede observar de forma independiente en la imagen b) del coeficiente correspondiente a la muestra
envejecida por 4 hr. Ademéas se observa que los coeficientes mas irregulares y pequefios
corresponden a los envejecidos de 72 ¢) y d) 150 hr, los cuales representan la mayor pérdida de

material.
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Figura 4. 67. Coeficiente de friccion () del ensayo realizado a 25 N donde a) las 10 condiciones
de tratamiento; b) 4 hr; ¢) 72 hr y d) 150 hr.
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4.5.3 Desgaste a 78 N

El desgaste producido en el ensayo con 78 N de carga tiene un comportamiento distinto que el
observado con 25 N. De entrada las pérdidas de material son mayores, por el solo hecho de utilizar
una carga mayor. Pero no solo eso, ademas el comportamiento es diferente debido a que el
mecanismo de desgaste predominate ha es distinto. En las figura 4.68 se observa la grafica de
pérdida de volumen en funcion del tiempo de envejecido. Para esta carga el desgaste mas grande
es el que sufre la probeta de condicion de solubilizado debido a que es la probeta con menor dureza

general.

. :
] 4 \i/ %\§\

Volumen desgastado (mm3)

T T T T T T T T T T T T
AC S E 4hr  8hr 16hr 24hr 48hr 72hr 150 hr

Tratamiento térmico

Figura 4. 68. Gréafica del volumen perdido en funcion del tiempo de envejecido para el ensayo
con 78 N.

El volumen pérdido de la condicion de colada (AC) es de 8.5 mm?® y una desviacion estandar de
0.49 mm?3, valores que representan el punto de partida para comparar con los siguientes ensayos.
El solubilizado incrementa la pérdida de material un valor de 1 mm?3 respecto al valor de AC, esta
condicion es la de menor dureza debido a que su matriz se encuentra libre de precipitados por lo
que facilmente se deforma, con la fuerza aplicada durante el desgaste. Posteriormente la condicién
de estabilizado que es la primer etapa de la precipitacion de gamma prima secundaria, tiene un
valor de 7.35 mm?3, con una desviacion de 0.23 mm®. La resistencia al desgaste incrementa
ligeramente respecto al solubilizado. Los siguientes valores en la grafica representan la resistencia

al desgaste contra tiempo de envejecido de la aleacion. Se observa como los envejecidos a 4, 8, 16
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y 24 hr tienden a perder mas material. La resistencia al desgaste muestra una tendencia congruente
segun la ley de Archard [151].

Los envejecidos de 48 y 72 hr, son los tiempos con menor perdida de volumen 1.7 y 1.8 mm?
respectivamente. Finalmente el envejecido de 150 hr muestra un incremento hasta 8.1 mm?® de
volumen perdido. A continuacion se describe el comportamiento de la grafica segin el mecanismo

de desgaste y el comportamiento de la microestructura.
3.5.3.1 Mecanismo de desgaste a 78N.

El mecanismo de desgaste observado en el ensayo con 78 N de carga es poco oxidativo y la fatiga
por deformacion pléastica y propagacion de grietas es predominante.

La velocidad en m/s con la que se corrieron ambos ensayos de desgaste es constante, por lo que
no influye en la temperatura que se pudiera presentar en los ensayos. Pero aun asi, la formacién de
la capa de 6xido es menor a 78 N, se debe, a que la superficie en desgaste recibe una carga mas
alta que produce que mecanismo de formacion y desprendimiento de la capa de O0xido sea mas
rapido y esto no permite la formacion de una capa gruesa de 6xido que proteja la aleacion al
desgaste. Al reducir la posibilidad de formar una capa de éxido protectora, la matriz de la aleacion
recibird méas deformacion plastica, o que incrementa la fatiga por debajo de la superficie
desgastada. En la figura 4.69 se observan micrografias de las condiciones AC, S, 48 y 72 hr de
envejecido. Se observa una superficie oxidada totalmente. Se observan surcos sobre la capa de
Oxidos producidos por abrasion de las mismas particulas que se desprenden durante el ensayo.
También se observa pequerias particulas de residuos sobre la superficie desgastada. Pero es una

pequerfia cantidad para que produzcan un efecto de lubricante durante el desgaste.
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Figura 4. 69. Superficie desgastada de las condiciones AC, S, 48y 72 hr.

La formacion de una capa protectora es de vital importancia para poder reducir el desgaste, pero
no siempre es posible que se produzca dicha capa y es mas dificil a una carga mayor. Altas
velocidades de deslizamiento favorecen a la formacion de la capa protectora y de igual forma un
incremento en la temperatura. Los 6xidos formados dependen principalmente de los componentes
de la aleacion como es el caso del cromo el cual favorece la formacion de dicha capa [165]. En la
figura 4.70 se observar micrografias donde se observa, como se fractura la capa de 6xido por efecto
de la carga. Se observan particulas de 10 um? de volumen Muchas de estar particulas se quedan
dentro del tribosistema, reduciendo su tamafio y siguiendo el proceso de oxidacion y a su vez
reducen el contacto metal-metal. Pero por algunas otras particulas salen del tribosistema por ser
particulas de gran tamafo y se pierde el material mas rapidamente.
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<l SEI MAG: 1000 x HV: 15.0 kV

4 d)16 hr

SEI MAG: 1000 x H\?: 16.0 kv WD: 21.0'mym

Figura 4. 70. Fractura de la capa de ¢6xido. a) S; b) E; ¢) 8 y d) 16 hr.

Se caracterizo la capa de 6xido mediante EDS en MEB figura 4.71, en la capa pulverizada y en la
zona donde esta deformado. A diferencia del ensayo con 25 N donde se formaaba la capa de 6xido,
a 78 N se realiz6 EDS en dos zonas, primero donde se observa la capa de 6xido compacta a) y en
la zona de particulas de residuo b). EI EDS a) muestra picos de cromo y niquel en mayor intensidad,
y también titanio, molibdeno y aluminio, pero no muestra el pico caracteristico de oxigeno. De
entrada se conoce que la superficie desgatada esta oxidada, pero el contenido de oxigeno no es el
suficiente para detectarlo en ciertas zonas de la superficie. Esto quiere decir que es probable que
esta capa de 6xido se haya desprendido y recién comience el proceso de formacion de una nueva
capa. A diferencia del EDS de la figura 4.71 a), en la figura 4.71 b) el cual corresponde a las
particulas residuo (debris) del desgaste, se observan los picos de los elemento mencionados
anteriormente, pero en este caso si se observa el pico caracteristico de oxigeno, los cual nos indica

que son 6xidos las particulas desprendidas.
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Figura 4. 71. Micrografia de MEB de la superficie desgastada y su caracterizacion con EDS.

Los residuos colectados del ensayo fueron analizados en MEB figura 4.72. Se muestran particulas
de mas de 20 um? de superficie en su mayoria, se puede ver muchas similitudes con la superficie
desgastada, lo cual nos indica que son particulas que fueron desprendidas por corrimiento de grietas
por debajo de la superficie. En la imagen b) incluso podemos ver una particula de méas de 100 pm

de longitud donde se observa la superficie oxidada y la formacion de la capa de 6xido fragmentada.

Figura 4. 72. Particulas desprendidas (debris) del desgaste a 78 N envejecida por 150 hr.

160



UMSNH [IMM

Finalmente se realiz0 la caracterizacion mediante difraccion de rayos X. La figura 4.73 muestra el
patron de difraccion corrspondiente, en el cual solo se detecto la fase matriz gamma, esto nos
indica que las particulas arrancadas son parte de la matriz y debido al bajo contenido de oxigeno,
no fue posible identificar la presencia de oxidos.
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Figura 4. 73. Patrdn de difraccion de rayos X de las particulas deprendidas del desgaste con 78 N
de carga.

3.5.2.2 Comportamiento de la microestructura por debajo de la huella de desgaste a 78 N.

Como ya se observo las particulas o residuos del desgaste a 78 N son particulas de matriz
desprendidas por el mecanismo de desgaste conocido como fatiga superficial. La microestructura
por debajo de la huella de desgaste se observa en la figura 4.74. Inicialmente se observa partes de
la capa de oxido y otras partes se pueden ver la superficie del material sin capa de 0xido. En la
figura 4. 74 la figura a) muestra la capa de 6xido se encuentra ya desprendida de la matriz, incluso
se observan fracturada. En la figura de 4 hr se observa dos zonas en superficie, una con capa de
oxido y otra donde se ve que la capa ya se desprendié y de nuevo comenzara la formacion de la

capa.
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a de deslizamiento

SEI MAG: 500 x HV: 15.0 kVWD: 11.0 mm SEI MAG: 3000 x HV: 15.0 kV WD: 19.0 mm

Figura 4. 74. Micrografias debajo de la superficie desgatada, donde se observa la formacion de la
capa de oOxido correspondiente a la estructura solubilizada y después de 4 horas de envejecido
respectivamente.

Como se ha observado el mecanismo de desgaste por oxidacion es poco debido a que la capa
formada se desprende facilmente y el material no se protege con la formacion de la capa. En
cambio, el mecanismo de corrimiento de grietas por fatiga superficial es mas importante para la
pérdida del material. En los envejecidos a 48 y 72 hr también hay formacién de capa de 6xido y de
la misma manera se observa la capa de 6xido desprendida (Ver figura 4.75).

4
o4
(S

SEI MAG: 3000 x HV: 15.0 kV. WD: 18.0 mm SEl MAG: 1500 x HV: 15.0 kV WD: 19.0 mm

Figura 4. 75. Capa de 6xido despegada de la matriz de la aleacion.

En el mecanismo oxidativo mejoraba la resistencia al desgaste debido a que la capa de 6xido era
maés eficiente a tiempos cortos de envejecido. Por otra parte, en el caso del ensayoa 78 N de carga,
el comportamiento es contrario debido que a tiempos cortos la resistencia es menor. Esto se debe,

a que en el mecanismo de fatiga superficial, el factor mas importante es tener una matriz gamma
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mas resistente que soporte mayor cantidad de deformacion. Esta matriz contiene precipitados
homogéneamente distribuidos que puedan evitar el movimiento de dislocaciones y limites de
granos durante la deformacion. El factor resistencia en superaleaciones esta ligado al niUmero de
precipitados v producidos por el envejecido. La matriz saturada de precipitados puede resistir
cargas mayores. La aleacion en condicion de colada y solubilizado tiene una matriz libre de
precipitados gamma prima, por lo es mas propensa al desgaste debido a que no hay precipitados
que retrasen u obstaculicen la deformacién plastica. Por otro lado, la matriz producto del
tratamiento de estabilizado y la correspondiente a los diferentes tiempos de envejecidos tienen una
considerable cantidad de precipitados gamma prima secundarios, los cuales impiden el movimiento
de las dislocaciones, lo que disminuye la deformacion plastica. En las 4.76 y 4.77 se observan
iméagenes representativas de 4 y 48 hr de envejecido, donde se puede observar la deformacion en
la matriz de la aleacién en la parte cerca a la superficie desgastada. En estas figuras se encuentra
indicado con flechas las bandas producidas por la deformacion pléstica. Estas bandas son columnas
de precipitados gamma prima secundarios impidiendo la deformacion plastica para los tiempos de
4,8y 16 hr, la formaciones de estas bandas es mas notoria como se observa en la imagen a) de la
figura 4.76. Son de una mayor longitud y se forman en dos direcciones y adoptan una curvatura en
la parte méas cercana a la superficie, hacia la direccion del desgaste. Esto se debe principalmente al
espacio entre precipitados gamma prima secundarios en la matriz. En la imagen b) de la figura 4.76
se puede ver a mas detalle la curvatura de las columnas y ademas se observan 3 zonas de
deformacion. Las flechas indican una linea que diferencia una zona de otra. Esta separacion es la

zona favorable para corrimiento de gritas dentro de la matriz.
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Figura 4. 76. Deformacion plastica en la matriz del envejecido de 4 hr.

En la figura 4.77 se observa la deformacion en la matriz del envejecido a 48 hr. La matriz es més
resistente a la deformacion plastica ya que tiene muy poca formacién de columnas de precipitados
gamma prima secundaria. Se debe a que la matriz esta saturada de precipitados lo cual dificulta el
movimiento de la matriz y de ellos mismos. Al estar saturada la matriz de precipitados la
deformacion misma, produce un endurecimiento adicional que ayuda a la resistencia al desgaste.
En la imagen b) es parte de la imagen a y se encuentra indicada con el cuadro rojo. Se observan las
columnas de precipitados en la zona cercana al limite de grano, debido a que los limites de grano
se mueven mas facilmente por deformacion.

::__b_);48 br " Direccién de deslizamiento
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SEl MAG: 1000 x HV: 15.0 kV. WD: 19.0 mm SEI MAG: 3000 x HV: 15.0 kV. WD: 19.0 mm

Figura 4. 77. Deformacion pléstica en la matriz en el envejecido de 48 hr.
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Dentro de la matriz es dificil que se inicie una grieta, pero si podria correr una vez iniciada en zonas
deformadas. Por lo contrario los limites de grano y carburos primarios se pueden iniciar las grietas
con mayor facilidad. En la figura 4.78 se muestra como se inicia una grieta, cuando un carburo o
limite de grano toca la superficie desgatada. Los limites de grano se mueven por la deformacion
que sufre la matriz, el tener carburos dentro de ellos se limita su movimiento, pero una vez que el
limite de grano toca la superficie desgatada ocurre facilmente la formacion de la grieta y su
crecimiento por limite de grano como se observa en la imagen b) de la figura 4.78. La fractura se
produce debido a la presencia de fases fragiles dentro del limite de grano, formando una especie

de cufia en el limite de grano.

SEl MAG: 1500 x HV: 15.0 kV WD: 19.0 mm

Figura 4. 78. Alineamiento de limites de grano en direccion del desgaste correspondientes a la
aleacion envejecida por 4 y 16 hr respectivamente.

Los carburos producen el mismo efecto de formacion de grieta y posterior crecimiento, pero en
menor medida que los limites de grano. Los carburos primarios MoTiC por su morfologia son mas
susceptibles a la fractura por la deformacion pléstica de la matriz. En la imagen 4.79 se observan
carburos MoTiC muy cerca de la superficie, donde la deformacion es mayor y estos se encuentran

totalmente fracturados. Estos carburos no son tan detrimentes.

165



8 ym 8 um
SElI MAG: 3000 x HV: 15.0 kV WD: 18.0 mm SEI MAG: 3000 x HV: 15.0 kV WD: 18.0 mm

Figura 4. 79. Fractura de carburos primarios MoTiC.

La fase sigma es una fase fragil en forma de barras alargadas y no permiten mucha deformacion.
En la figura 4.80 se observan como la fase sigma tiende a direccionarse con el desgaste, formando
zonas favorables para la formacion de grietas. La fase sigma precipita en bajos porcentajes por
debajo de 16 hr de envejecido, incluso se podria decir que el tamafio y volumen de las barras es
despreciable. Pero en el envejecido de 150 hr se obtiene un volumen mayor de precipitacion y la
longitud de las barras alcanza la 10 um, lo que produce que sea un factor a considerar en la

formacion y crecimiento de grietas.

Figura 4. 80. Deformacion de la fase sigma en el ensayo a 78 N de carga. a) 16 y b) 72 hr.

La formacion de grietas como se menciona anteriormente se da por la deformacion plastica que
sufre la matriz por efecto de la carga y las zonas favorables. En la imagen 4.81 se muestra zonas

donde iniciaron las grietas y se pueden ver los limites de grano a), precipitacion de carburos
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primarios b), formacion de fase sigma c) y finalmente la matriz por el acomodo de columnas de

precipitados de gamma prima secundaria d).

.. Direccion dedeslizamiento
oo "'"'-—,'*‘"- = ————

- B s —

20 pm

SElI MAG: 2000 x HV: 15.0 kV WD: 19.0 mm
SEl MAG: 1000 x HV: 15.0 kV WD: 12.0 mm

Figura 4. 81. Crecimiento de grieta en la matriz de las muestras ensayadas con 78 N de carga.
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Figura 4. 82. Coeficiente de friccion (i) de los ensayos realizados con 78 N donde a) representa
el conjunto de las probetas envejecidas. b) 4, c) 48y d) 150 horas de envejecido.

En la figura 4.82 se puede ver el coeficiente de friccion del ensayo realizado con 78 N de carga, en
la imagen a) se observa el conjunto de todo de los coeficiente de las probetas envejecidas, y
sobresale en un tono rosa el coeficiente de 48 hr con una valor de 0.26 el cual representa el
coeficiente mas bajo de todo el ensayo. El coeficiente de friccion del envejecido de 4 hr es de 0.49
el cual corresponde a la mayor perdida en volumen de las aleaciones envejecidas. Cabe resaltar que
el ensayo de 78 N presenta coeficientes de friccion menores que el ensayo de 25 N, esto se debe a
que la pérdida de material durante el desgaste es mayor en el ensayo a mayor carga. También es
importante mencionar que para este ensayo el coeficiente de friccion si corresponde a la resistencia

al desgaste ya que la probeta con menor desgate presenta el coeficiente menor.
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Figura 4. 83. Imagenes obtenidas con el perfilometro dptico de la huella de desgaste realizado con
78 N en las muestras envejecidas por 48 hr.

La imagen 4.83 corresponde al analisis realizado a la probeta de 48 hr por perfilometria donde se
pueden observar caracteristicas de la huella del ensayo. Practicamente se observa las dimensiones
de la huella, una pequefia elevacion de material el cual corresponde a residuos de éxido, mismo
que no se presenta para los desgaste de 4 y 150 hr ya que el material es desgastado por un

mecanismo diferente.
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CAPITULO5.

CONCLUSIONES.

El analisis realizado en las probetas en condicion de colada de las aleaciones Al y A2,
mostré la ruta de solidificacion que siguieron las aleaciones. La aleacion Al solidific de
la siguiente manera: Liquido (L) —»y+L, L— L+y + carburo de TiC, L— L+ el eutéctico
vly", L>M23Cs. El alto contenido de Ti en la aleacion A2 permitid que la ruta de
solidificacion cambiara para esta aleacion A2. La aleacion A2 solidificd: Liquido (L)
—y+L, L— L+y+ carburo de TiC, L— L+ eutéctico y/y", L—>MoTiC.

Durante la solidificacion de la aleacion Aly A2 se formd el eutéctico gamma-gamma prima
(y/y") en zonas interdendriticas. Pero la aleacion A2 precipité mayor cantidad debido al
contenido de titanio de 3,5 %, que durante la solidificacion una parte forma carburos
primarios TiC y MoTiC y el restante se sitia en la Ultima etapa de solidificacion
favoreciendo la formacion del eutéctico y la formacion de gamma prima.

Durante el proceso solidificacion se formaron microhuecos en la microestructura de las
aleaciones Al y A2. Los microhuecos se forman por el alto contenido de elementos solutos
en el frente de solidificacion, lo cual produce que cambie la temperatura de solidificacion
del liquido enriquecido dando lugar a la formacion de pequefias islas atrapadas de liquido
entre los brazos dendriticos. Estas pequefias islas de metal liquido al solidificar producen
un microhueco debido a que el liquido no es suficiente para llenar el espacio atrapado por
la contraccion.

Se cuantifico el volumen de microhuecos formados durante el proceso de solidificacion en
la aleacion Al, el cual fue de 0.08 %, con un tamarfio promedio de 8 micrométros. Por otro
lado el volumen de microhuecos en la aleacién A2 fue de 0.02 % con un tamafio promedio
de 4 micrométros. Se observo un menor contenido de microhuecos en la aleacion A2 debido
a los elementos microaleantes C, Zr y B.

El analisis semicuantitativo elemental en la region del eutéctico de la aleacion Al reportd
un contenido de 0.8 % de carbono y para la aleacion A2 fue de 2.8 %. Lo cual indica que

para la aleacion A2 el carbono se concentro en el frente de solidificacion, el Gltimo metal
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liquido y este carbono disponible precipito carburos, los cuales contribuyeron a reducir
volumen de microhuecos formados en la aleacion A2, asi como el tamafio de los mismos.
El analisis quimico semicuantitativo elemental realizado en ambas aleaciones no detecto el
elemento boro. Pero se cree que el contenido de 0.01 % contenido en la aleacion A2
contribuyé a reducir el volumen de microhuecos formados. Ademas que se observo que
incremento la mezcla eutéctica justo en las zonas cercanas al microhueco en la aleacion A2
con mayor contenido de boro.

El microandlisis realizado en el eutéctico formado junto a los microhuecos de la aleacion
A2, presentaron altos contenidos de circonio, lo cual mostro que el circonio promovio la
formacion de estas colonias nodulares o eutéctico en estas zonas reduciendo el tamafio del
microhueco. Ademas de que también se observo que el circonio se combina con el carbono
para formar carburos para de igual forma reducir el tamafio del microhueco.

La microestructura de la aleacién Al, se integré por una estructura dendritica, con la
formacion del eutéctico gamma-gamma prima con precipitacion en el centro de la dendrita
de carburos primarios TiC y la precipitacion de carburos de cromo M23Cs en los limites de
grano, los cuales son dafiinos por la forma interconectada en que se encuentran precipitados.
La microestructura de la aleacion A2, se integrd por una estructura dendritica, con la
formacion del eutéctico gamma-gamma prima, carburos TiC de morfologia facetada
precipitados en el centro de la dendrita y MoTiC de morfologia alargada con puntas
redondeadas, ademas se observaron zonas libres de precipitados en los limites de grano.
La microestructura de la aleacion A1 mostro una dureza baja de 155 HV 3o, mientras que la
aleacion A2 con mayor contenido de titanio y con elementos microaleantes reporté una
dureza de 346 HV3 y por la baja dureza de la aleacion Al se decidio retirarla de la
investigacion después de la caracterizacion en condicién de colada.

El tratamiento de solubilizado en la aleacion A2 produjo una disolucion parcial de la fase
vy’ primaria formada durante el proceso de solidificacion. Se observaron precipitados de
gamma prima formados durante el proceso de enfriamiento posterior al tratamiento de
solubilizado. Los carburos primarios MC (TiC y TiMoC) no se disolvieron por el
tratamiento de solubilizado y ademaés se observo el centro de las dendritas zonas libres de

precipitados.
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El tamafio de precipitados a 4 hr fue de 46 nm y crecid de forma lineal hasta 24 hr 93 nm.
Posteriormente el crecimiento fue mas lento debido a que la matriz comenzé a saturarse
después de 24 hr, el tamafios final de precipitados gamma prima secundaria es de 103 para
150 hr.

Los primeros precipitados formados de gamma prima secundaria presentaron una forma
ovoide, lo que en gran parte se debe al poco numero de precipitados encontrados en la
matriz. Al incrementar el nimero de precipitacion por efecto de tiempo de envejecido, se
observo que los precipitados adoptaron una forma semi-esférica hasta saturar la matriz para
adoptar una forma de cubo, justo antes de comenzar el proceso de crecimiento por
coalescencia.

A partir de 16 hr de envejecido se observé un crecimiento o engrosamiento de gamma prima
primaria (formada en el enfriamiento de solubilizado) por efectos difusivos. Se observaron
colonias donde por coalescencia dos o mas precipitados de gamma prima primaria se
juntaron para formar uno solo. Estas colonias aumentaron con el incremento del tiempo 24
hr de envejecido incrementaron su tamafio. Para 48 hr de envejecido los precipitados
tienden a alinearse en una columna para posteriormente incrementar su tamafo.

Los carburos primarios TiC y MoTiC que se encuentran en el centro de la dendrita se
degradaron con el tratamiento térmico de envejecido. A partir de 16 horas de exposicion a
760 °C los carburos primarios presentaron cambios en la periferia del carburo. Este
fendmeno incremento con el tiempo de envejecido y a las 48 horas de exposicion el carburo
presentdé cambio de tonalidad en las zonas cercanas al cambio en la periferia. Se produjo
por el cambio de estequiometria del carburo por la intromisién del cromo al carburo. La
alta afinidad del cromo por el carbono produjo que el cromo disuelto en la matriz por efectos
difusivos entre a los carburos primario MC y este porsteriormente se transforme en carburo
M23Ces mas el precipitado gamma prima.

El tratamiento térmico de envejecido promovio la precipitacion de carburos secundarios de
estequiometria M23Cs en los limites de grano. Estos carburos son dafiinos a las propiedades
de resistencia al desgaste por deslizamiento de la aleacién, debido a que se forman una
especie de cadena a lo largo de limite de grano. La precipitacion del carburo inicia desde
las 4 horas de tratamiento y aumenta el volumen de precipitados con el tiempo de

exposicion del tratamiento.
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Se precipitaron fase sigma producto del tratamiento de envejecido. Se observé la presencia
de éstas fases desde 4 hr de tratamiento en muy bajo contenido. La formacidn de fase sigma
incremento con el tiempo de envejecido. Las fases tienen una morfologia de barras
alargadas y crecen a partir de zonas ricas en Cr, Ti, Mo, y Co. La caracterizacion por EDS
mostro que es una fase rica en Ni, Cr, Ti, Co y Mo. La caracterizacion realizada por DRX
no pudo detectar la presencia de las fases sigma por su bajo contenido y por las limitaciones
del equipo.

La dureza general de la aleacion incrementé de forma lineal de desde el inicio del
envejecido a 4 horas hasta las 72 horas, debido a la precipitacion de y” se incrementa con
el tiempo de envejecido. La dureza logré un pico maximo de 452 HVso, en 72 horas de
tratamiento. A partir de 48 horas de tratamiento la dureza se estabiliza y para tratamientos
posteriores el incremento es minimo. Se debe a que a 48 horas la matriz gamma se encuentra
saturada de precipitados gamma prima secundaria. Posteriormente a 72 horas de
tratamiento finaliza la precipitacion. A partir de 72 hr la dureza comienza a disminuir hasta
150. Se debe a que la aleacion después de 72 horas presentd un sobrenvejecido, por
engrosamiento de gamma prima y la precipitacion de carburos de cromo y fase sigma.

La condicién de 4 hr de envejecido reportd la condicion de tratamiento con mayor
resistencia al desgaste con la carga de 25 N. Esto se debe a que el mecanismo de desgaste
dominante a 25 N fue desgaste oxidativo. En gran parte porgue el envejecido de 4 horas es
la condicién de tratamiento con mayor cantidad de cromo y aluminio disuelto en la matriz
disponible para formar una capa protectora de 6xido que reduce el desgaste severo a la
aleacion.

El envejecido de 24 horas fue la condicion que reportd menor resistencia al desgaste a 25
N, debido a que la capa de 6xido formada en la superficie se desprende facilmente de la
aleacion y protege a la aleacion de desgaste. también el mecanismo de desgaste por fatiga
superficial incremento a 24 horas lo que representd una mayor pérdida de material por
desprendimiento de particulas metélicas por efecto de deformacion pléastica por debajo de
la superficie desgastada.

La caracterizacion realizada a la capa de 6xido desprendida en el ensayo con 25 N presentd
un contenido de oxigeno de 20 % en volumen y los 6xidos observados por DRX son Al,Og,

Cr20g, NIO, TiO y Fe203 ademaés de la fase matriz y. Los 6xidos tienen una morfologia
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indefinida, son pequefias particulas desprendidas y pulverizadas por el mismo proceso de
desgaste. Pero también podemos encontrar particulas de mayor tamafio (50 pum) que
corresponden a particulas metalicas de la matriz desprendida por la fatiga superficial.

El mecanismo de desgaste predominante en el ensayo de 78 N, en términos generales para
todas las condiciones de tratamiento térmico, fue desgaste por fatiga superficial y en menor
porcentaje desgaste oxidativo. Las muestras envejecidas por 48 y 72 hr presentaron la
mayor resistencia al desgaste deslizante en el ensayo con 78 N de carga. Se debe a que el
mecanismo de desgaste dominante es fatiga superficial y la microestructura
correspondiente a los envejecidos por 48 y 72 horas, obtuvieron una matriz saturada de
precipitados gamma prima que dificulta el movimiento de la matriz por efecto de la carga
superficial durante el desgaste. Por lo contrario el envejecido de 4 horas reportd las menores
pérdidas en peso para el ensayo con 78 N de carga, debido a que la matriz gamma es la que
presenta menor nimero de precipitados gamma primas secundaria.

Se observo la formacion de la capa de 6xido formada en la superficie desgastada a 78 N,
dicha capa se observa desprendida de la aleacién en la mayoria de las ocaciones y tiene un
espesor promedio de 3 micrometros. Esta capa se desprende facilmente debido a que la
carga de 78 N, es muy alta para que pueda proteger a la aleacion del desgaste.

El analisis realizado por EDS a los residuos del ensayo con 78 N, presento solo el 2 % de
oxigeno en volumen, lo cual indica que la cantidad de 6xidos es minima y la caracterizacion
realizada por DRX no identifico presencia de 6xidos.

Las particulas desprendidas del ensayo con 78 N tienen un tamafio micrométrico que se
encuentran en un rango ente 10 y 100 um y son particulas metélicas de la matriz, en este
caso se observo una baja formacién de o6xidos. El estudio de DRX realizado a los polvos
producidos durante el desgaste con 78 N arrojo Unicamente la fase matriz gamma y por
limitaciones del equipo no se detectaron los picos de los 6xidos.

La microestructura del envejecido por 4 horas presentdé deformacion platica por debajo de
la superficie desgastada, se formaron bandas de deformacién que se extienden hasta 100
micrometros por debajo de la superficie. Estas bandas se forman por columnas de

dislocaciones retenidas por los precipitados de gamma prima secundaria.
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